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Zusammenfassung

Die vorliegende Arbeit untersucht die Wachstumsvorgänge sowie die strukturellen und elek-
trischen Eigenschaften von Si-Epitaxieschichten aus der ionenassistierten Deposition (IAD) und
zeigt, daß die IAD sehr hohe Depositionsraten von 0,8 µm/min bei Depositionstemperaturen un-
terhalb von 650 °C ermöglicht.

Bei der IAD werden Si-Atome durch einen Elektronenstrahlverdampfer bereitgestellt und in
der Gasphase durch Elektronenemission aus einem Glühdraht teilweise ionisiert; der Ionisations-
grad beträgt ca. 1 %. Eine angelegte Spannung beschleunigt diese Si+-Ionen zum Substrat hin.
Die Ko-Evaporation von Bor bzw. Phosphor ermöglicht die in-situ Dotierung der Epitaxie-
schichten zur Herstellung von pn-Übergängen.

In (100)-orientierten Epitaxieschichten ist die Majoritätsträgerbeweglichkeit, mittels Hall-
effekt gemessen, relativ unempfindlich gegenüber Änderungen der Depositionsparameter: Ober-
halb einer Depositionstemperatur von 540 °C entspricht die Beweglichkeit den Werten, die von
Si-Volumenmaterial her bekannt sind. Mit abnehmender Depositionstemperatur verringert sich
die Beweglichkeit, vermutlich aufgrund der Streuung von Ladungsträgern an Defekten, deren
Dichte mit abnehmender Depositionstemperatur zunimmt.

Die Anwendung der Methode der statistischen Versuchsdurchführung zeigt, daß die Leerlauf-
spannung von beleuchteten Testdioden, ein Maß für die Minoritätsträgerdiffusionslänge, mit
zunehmender Depositionstemperatur und sinkender Temperatur des Glühdrahtes steigt: Eine
Erhöhung der Adatommobilität auf der Wachstumsoberfläche und eine geringere Kontamination
der Epitaxieschichten mit metallischen Verunreinigungen aus dem Glühdraht in der Ionisations-
stufe sind wahrscheinlich für die höhere Minoritätsträgerdiffusionslänge verantwortlich.

Die Minoritätsträgerdiffusionslänge L, die aus Quantenausbeutemessungen bestimmt wird,
zeigt bei Depositionstemperaturen von Tdep = 460 und 510 °C in (100)-orientierten Epitaxie-
schichten ein Maximum in Abhängigkeit von der Depositionsrate bei rdep ≈ 0,3 µm/min: Die
Verunreinigungskonzentration in der Epitaxieschicht verringert sich mit steigender Depositions-
rate und führt zu einem Maximum bei L = 10,2 ± 0,5 µm, bevor sich mit weiter steigender Depo-
sitionsrate die Dichte von strukturellen Defekten erhöht und L wieder abnimmt. Rekombination
an tiefen Störstellen, deren Dichte mit L korreliert, begrenzt in diesem Temperaturbereich die
Minoritätsträgerdiffusionslänge L. Bei höheren Depositionstemperaturen von Tdep = 550 und
650 °C steigt L mit rdep an und sättigt oberhalb von rdep ≈ 0,2 ... 0,3 µm/min: Die Störstellen-
dichte ist hier deutlich geringer, die Diffusionslänge wird weniger durch Rekombination an
Punktdefekten als durch Oberflächenrekombination und Rekombination an der Grenzfläche zwi-
schen Substrat und Epitaxieschicht begrenzt und erreicht L = 40 ± 10 µm bei Tdep = 650 °C.

Die epitaktische Abscheidung von Si mittels IAD ist auf beliebigen Substratorientierungen
möglich. Die Defektdichte und die Minoritätsträgerdiffusionslänge L hängen aber stark von der
Substratorientierung und der Beschleunigungsspannung Vacc ab: Während bei Vacc = 0 V die
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Diffusionslänge von (100)-, (111)-, (110)- und (113)-orientierten Schichten L ≈ 5 µm beträgt,
steigt L in (100)-orientierten Schichten bei höheren Beschleunigungsspannungen Vacc = 8 ... 20 V
deutlich an. Die Diffusionslänge in den defektreicheren, (111)-, (110)- und (113)-orientierten
Epitaxieschichten fällt jedoch bei diesen höheren Werten von Vacc deutlich ab. Diese Ergebnisse
sind auf Unterschiede in der Oberflächenrekonstruktion und in den Aktivierungsenergien für
atomare Diffusionsprozesse zurückzuführen.

Der Wirkungsgrad polykristalliner Si-Dünnschichtsolarzellen auf vorbekeimtem Glassubstrat
wird von der hohen Dichte ausgedehnter Defekte in der Epitaxieschicht auf laserkristallisierter
Saatschicht begrenzt und hat bisher Werte von 1 % nicht überschritten. Zum Erreichen höherer
Wirkungsgrade sind neben einer deutlich höheren Korngröße eine (100)-texturierte Saatschicht
und eine effiziente Wasserstoffpassivierung notwendig. Dagegen erreicht eine Dünnschichtsolar-
zelle aus einer (100)-orientierten, 20 µm dicken Epitaxieschicht einen Wirkungsgrad von η =
13,1 %. Dieses Ergebnis demonstriert das hohe Potential von Si-Epitaxieschichten aus der IAD
für Solarzellenanwendungen.

Das epitaktische Wachstum bricht bei der IAD unterhalb von Tdep = 435 °C nach der Depositi-
on einer Schicht mit einer epitaktischen Schichtdicke hepi ab. Aus der Temperaturabhängigkeit
von hepi auf (100)-orientiertem Si ergibt sich eine Aktivierungsenergie von Eakt = 0,64 ± 0,10 eV.
Für unterschiedliche Substratorientierungen gilt hepi(100) >> hepi(113) > hepi(110) ≈ hepi(111).
Eine Aufrauhung der Oberfläche unter Ausbildung von (111)-orientierten Facetten mit anschlie-
ßender Stapelfehlerbildung erzeugt eine hohe Defektdichte, durch die das epitaktische Wachstum
abbricht.

Bei der Betrachtung der Wachstumsmechanismen bei der IAD müssen zwei Temperaturberei-
che unterschieden werden: Bei Tdep < 400 °C ist die Beweglichkeit interstitieller Atome in der
Schicht größer als die von Adatomen, bei Tdep > 400 °C ist die Adatommobilität höher. Im Tem-
peraturbereich Tdep < 400 °C unterstützen also interstitielle Atome das epitaktische Wachstum,
bei höheren Temperaturen dominiert die direkte Erhöhung der Adatommobilität durch Ionenbe-
schuß der Wachstumsoberfläche: Die Ionen brechen vorzugsweise atomare Bindungen von
nicht-epitaktisch gebundenen Oberflächenatomen auf und verringern damit die Dichte intrin-
sischer, struktureller Defekte. Die optimale Ionenenergie, so zeigen eigene Experimente, liegt im
Bereich 8 ... 20 eV für (100)-orientierte Epitaxieschichten. Da die Adatomdiffusion thermisch
aktiviert ist, werden mit steigender Depositionstemperatur geringere Defektdichten und höhere
Minoritätsträgerdiffusionslängen erreicht.

Diese Arbeit vertieft wesentlich das Verständnis der Wachstumsvorgänge bei der ionenassi-
stierten Deposition von Si-Epitaxieschichten bei Depositionstemperaturen unterhalb von 650 °C
und bietet erstmals eine grundlegende Evaluierung des Potentials von Si-Niedertemperaturepita-
xieschichten. Eine umfassende Untersuchung struktureller und elektrischer Eigenschaften der
Epitaxieschichten hat zur Herstellung von Schichten mit sehr guten Majoritäts- und Minori-
tätsträgereigenschaften bei einer Rekord-Depositionsrate von 0,8 µm/min geführt.
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Summary

This work investigates growth mechanisms as well as structural and electrical properties of

epitaxial Si layers deposited by ion-assisted deposition (IAD) and shows that this technique

enables very high deposition rates of 0.8 µm/min at deposition temperatures below 650 °C.

Ion-assisted deposition uses Si atoms supplied by an electron beam evaporator and ionized in

the gas phase by electron bombardment from a hot tungsten wire; the fraction of ionized atoms is

on the order of 1 %. A voltage applied between ionization stage and substrate accelerates these

Si+ ions towards the substrate. Co-evaporation of boron and phosphorous enables in-situ doping

of epitaxial layers for fabrication of pn-junctions.

Majority carrier mobility in (100)-oriented layers determined by Hall-effect measurements is

fairly insensitive with respect to variations of deposition temperature and rate: At deposition

temperatures above 540 °C, majority carrier mobility equals values published for bulk Si. Below

540 °C, mobility decreases with deposition temperature presumably due to scattering of majority

carriers at defects. Defect density increases with decreasing deposition temperature.

The application of the design of experiments approach to IAD shows that the open circuit

voltage, which is a measure of the minority carrier diffusion length, rises with increasing

deposition temperature and decreasing temperature of the hot tungsten wire: The enhancement of

adatom mobility on the growth surface and a smaller concentration of contaminants in the

epitaxial layer are probably responsible for the increased minority carrier diffusion length.

At deposition temperatures Tdep = 460 und 510 °C, the minority carrier diffusion length L
determined by quantum efficiency measurements shows a maximum in (100)-oriented layers in

dependence on the deposition rate at rdep ≈ 0.3 µm/min: With increasing deposition rate, the

concentration of contaminants in the epitaxial layer decreases and the minority carrier diffusion

length peaks at L = 10.2 ± 0.5 µm before decreasing again due to enhanced generation of

structural defects. Recombination at deep level defects with a density that correlates with L limits

the minority carrier diffusion length L in this temperature regime. At higher deposition temper-

atures of Tdep = 550 and 650 °C, L increases with rdep and saturates at rdep ≈ 0.2 ... 0.3 µm/min. In

this temperature regime, the defect density of deep levels is much lower and L is more limited by

recombination at the surface and at the interface between substrate and epitaxial layer than by

recombination at deep level defects. At Tdep = 650 °C, L reaches a value of 40 ± 10 µm.

Silicon deposited by IAD grows epitaxially on various substrate orientations. However, defect

density and minority carrier diffusion length strongly depend on substrate orientation and

acceleration voltage Vacc: While L is about 5 µm for Vacc = 0 V in (100)-, (111)-, (110)- and
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(113)-oriented layers, L significantly rises in (100)-oriented layers for Vacc = 8 ... 20 V. The

minority carrier diffusion length in more defective (111)-, (110)- and (113)-oriented layers

significantly reduces with rising Vacc. These results are attributed to differences in surface

reconstruction and activation energies for atomic diffusion processes.

The efficiency of polycrystalline Si thin film solar cells on seeded glass substrates is limited

by a high density of extended defects in the epitaxial layer on laser-crystallized seeding layer and

does not exceed a value of 1 % up to now. Significantly larger grain size and (100)-textured seed

layers as well as an efficient hydrogen passivation are needed to reach higher efficiencies. In

contrast, a thin film solar cell on a (100)-oriented, 20 µm thick epitaxial layer shows an

efficiency of 13.1 %. This result demonstrates the high potential of Si epitaxial layers deposited

by IAD for solar cell applications.

At deposition temperatures below 435 °C, epitaxial growth of Si layers by IAD terminates

after deposition of an epitaxial layer with a thickness hepi. In the case of (100)-oriented Si, the

temperature dependence of hepi shows an activation energy of 0.64 ± 0.10 eV. Deposition on

different substrate orientations reveals different epitaxial thicknesses at equal deposition

temperatures following the order: hepi(100) >> hepi(113) > hepi(110) ≈ hepi(111). The roughening

of the growth surface during deposition leads to formation of (111)-oriented facets with a high

density of stacking faults which cause the breakdown of epitaxy.

Investigating the growth mechanisms in IAD, two regimes have to be distinguished: At Tdep <

400 °C, the mobility of interstitial atoms in the Si bulk is higher than the mobility of adatoms on

the Si surface, while at Tdep > 400 °C adatom mobility is higher. Thus, in the temperature range

Tdep < 400 °C interstitial atoms support epitaxial growth. At Tdep > 400 °C, direct enhancement of

adatom mobility by ion bombardment dominates: Ions preferably break non-epitaxial bonds of Si

surface atoms and thus reduce the density of intrinsic, structural defects. Own experiments show

that the optimal ion energy is in the range of 8 ... 20 eV for (100)-oriented epitaxial layers. Since

adatom diffusion is thermally activated, higher deposition temperatures result in lower defect

densities and higher minority carrier diffusion lengths.

This work significantly enhances the understanding of growth processes operative during ion-

assisted deposition of epitaxial Si layers at deposition temperatures below 650 °C and for the

first time offers a basic evaluation of the potential of epitaxial Si layers deposited at low

temperatures. A comprehensive investigation of structural and electrical properties of epitaxial

layers resulted in the deposition of layers with very good majority and minority carrier properties

at a record deposition rate of 0.8 µm/min for low temperature Si epitaxial growth.
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Kapitel 1

Einleitung

Die Halbleitertechnologie wird beherrscht von einem Trend zur Miniaturisierung der Halb-
leiterbauelemente. Treibende Kräfte der Miniaturisierung sind die Leistungssteigerung der Bau-
elemente, so z. B. die Erhöhung der Rechenleistung von Prozessoren in Computern, und die Sen-
kung der Herstellungskosten. Für eine weitere Verringerung der Transistorgröße ist jedoch die
Realisierung möglichst abrupter Dotierübergänge wichtig. Aufgrund der zunehmenden Diffusion
von Dotierstoffen mit steigender Prozeßtemperatur sind abrupte Dotierübergänge nur bei niedri-
gen Temperaturen zu verwirklichen. Eine Schlüsseltechnologie für die Herstellung solcher ab-
rupten Dotierübergänge ist die Niedertemperaturepitaxie von Silicium, also die Deposition von
Nano- bis Mikrometer dünnen Si-Schichten bei Temperaturen unterhalb von 650 °C mit einer
kristallographischen Orientierung, die vom Si-Substrat vorgegeben wird. Die epitaktische Ab-
scheidung dotierter Si-Schichten bei niedrigen Temperaturen ist eine Alternative zur üblichen
Methode der Ionenimplantation, die eine Ausheilung von ioneninduzierten Defekten bei hohen
Temperaturen erfordert und damit die Abruptheit von Dotierübergängen verringert.

Steht bei Transistoren die Miniaturisierung im Vordergrund, so dominiert bei der Solarzellen-
herstellung ein Trend zur Kostensenkung durch Verwendung dünner Si-Schichten auf kosten-
günstigen Trägermaterialien wie z. B. Glas anstelle des Einsatzes von Si-Wafern. Diese kosten-
günstigen Substrate begrenzen aufgrund ihrer geringen thermischen Belastbarkeit die Deposi-
tionstemperaturen bei der Si-Abscheidung auf den Bereich von ca. 450 ... 650 °C. Die niedrigen
Depositionsraten gebräuchlicher Verfahren der chemischen Gasphasenabscheidung zur Si-Epita-

xie im Temperaturbereich ≤ 650 °C schränken jedoch die Möglichkeiten zur industriellen An-
wendung dieser Verfahren stark ein. Mit der ionenassistierten Deposition (IAD), einem vor un-
gefähr 10 Jahren entwickelten, der Molekularstrahlepitaxie ähnlichen Verfahren, haben Oelting
et al. dagegen vergleichsweise hohe Depositionsraten bei der Si-Niedertemperaturepitaxie ver-
wirklicht [1].

Die vorliegende Arbeit beschäftigt sich mit der Herstellung von Si-Epitaxieschichten, die mit
Hilfe der ionenassistierten Deposition auf mono- und polykristalline Si-Substrate abgeschieden
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werden, und der Untersuchung ihrer strukturellen und elektrischen Eigenschaften. Dabei wird,
ausgehend von den Besonderheiten des Wachstumsprozesses unter Einsatz von Ionen, der Ein-
fluß der für die Si-Niedertemperaturepitaxie fundamentalen Parameter wie Depositionstempera-
tur, -rate, Beschleunigungsspannung und Oberflächenorientierung des Substrates aufgezeigt.

Kapitel 2 beschäftigt sich mit den Grundlagen und Anwendungen der Si-Niedertemperatur-
epitaxie. Der Vergleich verschiedener Methoden der chemischen und physikalischen Gasphasen-
abscheidung sowie der Flüssigphasenepitaxie bzgl. ihrer Wachstumseigenschaften ermöglicht
eine Beurteilung der jeweiligen technologischen Relevanz der Methode. Ein wesentliches Merk-
mal der Niedertemperaturepitaxie, der Abbruch der Epitaxie durch einen Übergang zu poly-
kristallinem oder amorphem Wachstum nach Erreichen einer temperaturabhängigen, epitakti-
schen Schichtdicke, wird diskutiert.

Kapitel 3 berichtet über das in dieser Arbeit eingesetzte Verfahren zur Niedertemperatur-
epitaxie, die ionenassistierte Deposition. Unabdingbare Voraussetzung für die epitaktische Ab-
scheidung von Si-Schichten ist eine geeignete Konditionierung der Si-Substratoberfläche und die
Entfernung des natürlichen oder naßchemisch gewachsenen Oxids von der Probenoberfläche.
Das Kapitel vergleicht daher verschiedene Verfahren zur Probenreinigung und Oxidentfernung
hinsichtlich ihrer Eignung für die Niedertemperaturepitaxie. Eine Beschreibung des Depositions-
prozesses der IAD sowie des Depositionsreaktors beschließt dieses Kapitel.

Kapitel 4 erläutert die wichtigsten, hier verwendeten Methoden zur strukturellen und elektri-
schen Charakterisierung von Si-Epitaxieschichten. Das chemische Defektätzen erlaubt die Be-
stimmung der Dichte ausgedehnter struktureller Defekte wie Versetzungen und Stapelfehler. Po-
sitronenannihilationsmessungen untersuchen die Leerstellendichte in Si und die Rasterkraftmi-
kroskopie detektiert die Oberflächenrauhigkeit der Epitaxieschichten. Halleffekt-Messungen bei
Raumtemperatur charakterisieren die Majoritätsträgerbeweglichkeit und Quantenausbeutemes-
sungen die Minoritätsträgerdiffusionslänge. Ein Abschnitt über Strom-Spannungskennlinien-
Messungen an Solarzellen führt in die Charakterisierung von Solarzellen ein, die als Testbauele-
mente zur Evaluierung der Minoritätsträgereigenschaften dienen. Die ortsabhängige Kurzschluß-
strommessung an Testsolarzellen schließlich detektiert lokale Inhomogenitäten in den elektri-
schen Eigenschaften von polykristallinen Epitaxieschichten.

Kapitel 5 beschreibt die Anwendung der Methode der statistischen Versuchsdurchführung auf
die Optimierung der Minoritätsträgereigenschaften in Epitaxieschichten aus der IAD. Die bei der
ionenassistierten Deposition wichtigen Parameter Depositionstemperatur, Filamentstrom, Be-
schleunigungsspannung und Depositionsrate werden im Rahmen eines fraktionellen, faktoriellen
Versuchsplanes variiert und ihr Einfluß auf die Schichteigenschaften wird diskutiert. Die Ergeb-
nisse der statistischen Versuchsdurchführung in dem betrachteten Parameterraum zeigen, daß die
Schichtqualität mit zunehmender Depositionstemperatur und geringerem Filamentstrom steigt.
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Kapitel 6 stellt die strukturellen und elektrischen Eigenschaften monokristalliner Si-Epitaxie-
schichten dar. Dabei wird der Einfluß der Probenvorbehandlung vor der Epitaxie deutlich: Die
thermische Desorption des naßchemisch gewachsenen Oxides von RCA-gereinigten Proben führt
zu höherer Qualität der nachfolgend abgeschiedenen Epitaxieschicht als die Oxidentfernung mit-
tels eines HF-Ätzschrittes oder die Kombination dieser beiden Methoden. Oberhalb einer De-
positionstemperatur von 435 °C ist die epitaktische Abscheidung von mehreren µm dicken
Schichten mittels IAD möglich. Die Beweglichkeit der Majoritätsträger in den Epitaxieschichten
steigt mit der Depositionstemperatur und erreicht die Werte von Volumensilicium oberhalb von
540 °C. Die Minoritätsträgerdiffusionslänge hängt stark von der Depositionstemperatur, der De-
positionsrate, der Beschleunigungsspannung und der Substratorientierung ab: Die größte hier ge-
messene Minoritätsträgerdiffusionslänge, die geringste Störstellendichte und damit die höchste
Schichtqualität haben (100)-orientierte Epitaxieschichten, die bei einer Depositionstemperatur
von 650 °C, einer Beschleunigungsspannung von 20 V und einer Depositionsrate oberhalb von
0,2 µm/min hergestellt wurden. Eine Solarzelle auf einer solchen Epitaxieschicht erreicht einen
Wirkungsgrad von 13,1 % und demonstriert das Potential der Schichten aus der IAD für die
Photovoltaik. Die Untersuchung des Wachstums monokristalliner Schichten auf verschiedenen
Substratorientierungen trägt zum Verständnis der Eigenschaften polykristalliner Epitaxieschich-
ten bei.

Kapitel 7 zeigt die lokale Inhomogenität in den Eigenschaften von polykristallinen Epitaxie-
schichten und diskutiert die Verwendung solcher Schichten für Si-Dünnschichtsolarzellen auf
Glas. Während eine epitaktische Deposition auf beliebigen Substratorientierungen möglich ist,
führen Unterschiede in der Dichte ausgedehnter Defekte in der Epitaxieschicht auf verschieden
orientierten Körnern des Substrates zu inhomogenen elektrischen Eigenschaften. Der Wirkungs-
grad von polykristallinen Si-Dünnschichtsolarzellen auf laserkristallisierter Saatschicht auf Glas
wird von einer hohen Defektdichte in der Epitaxieschicht begrenzt und hat bisher Werte von 1 %
in wasserstoffpassivierten Solarzellen nicht überschritten.

Kapitel 8 schließlich entwickelt ein Modell des ionenassistierten Wachstums. Die vorliegende
Analyse geht dabei von den Grenzfällen der Molekularstrahlepitaxie und der Ionenstrahldepo-
sition aus und beschreibt in den Temperaturbereichen unterhalb und oberhalb von 400 °C unter-
schiedliche Einflüsse der Ionen auf das epitaktische Wachstum. Ein Unterkapitel diskutiert den
Einfluß der Parameter Depositionstemperatur, Depositionsrate und Beschleunigungsspannung
sowie der Substratorientierung auf die Eigenschaften der epitaktischen Schichten. Eine Übersicht
über die verschiedenen Temperaturbereiche bei der Niedertemperaturepitaxie von Si mittels
ionenassistierter Deposition beschließt das Kapitel.
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Kapitel 2

Niedertemperaturepitaxie von Si - Grundlagen,
Anwendungen, Methoden und kritische, epitak-
tische Schichtdicke

In diesem Kapitel werden die physikalischen und technologischen Besonderheiten der
Niedertemperaturepitaxie von Silicium erläutert. Der Begriff Niedertemperaturepitaxie wird in

dieser Arbeit für epitaktische Abscheidungen bei Depositionstemperaturen von Tdep ≤ 650 °C
verwendet. Das erste Unterkapitel beschäftigt sich mit Grundlagen und Anwendungen der
Niedertemperaturepitaxie von Si, während die darauf folgenden Unterkapitel die verschiedenen
Depositionsmethoden erläutern und das Phänomen der kritischen epitaktischen Schichtdicke
beschreiben.

2.1  Grundlagen und Anwendungen

Abbildung 2.1 zeigt eine vereinfachte Darstellung der Oberflächenvorgänge bei der Epitaxie
von Si-Schichten: Si-Atome aus der Gasphase treffen auf dem Si-Substrat auf. Ein Teil der
auftreffenden Atome wird adsorbiert und diffundiert thermisch angeregt über die Substratober-
fläche. Diese Atome bezeichnet man als Adatome. Bei den am häufigsten verwendeten Sub-
straten mit (100)- bzw. (111)-Orientierung (im folgenden auch kurz Si(100) bzw. Si(111) ge-
nannt) besteht die Oberfläche aufgrund einer leichten Fehlorientierung aus Terrassen und atoma-
ren Stufen. Sofern das Adatom nicht desorbiert, wird es an einer atomaren Stufe oder einem
Wachstumskeim in das Kristallgitter eingebaut. Diese das Si-Wachstum bestimmenden Vorgän-
ge der Adsorption, Desorption und Oberflächendiffusion sind thermisch aktiviert und erklären
damit die große Bedeutung der Depositionstemperatur für die Si-Epitaxie. Eine ausführliche Be-
schreibung des epitaktischen Wachstums von Si findet sich in Ref. [2].
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Abbildung 2.1: Schematische Darstellung der Oberflächenvorgänge bei der Si-Epitaxie. Die
Quader symbolisieren Gitteratome, die Kreise die Si-Atome in der Gasphase bzw. die bewegli-
chen Adatome.

Neben der Oberflächendiffusion von Adatomen sind auch die Löslichkeit und Segregation
von Dotieratomen thermisch aktiviert. Mit steigender Substrattemperatur nimmt die Volumendif-
fusion der Dotierstoffe ebenso wie die Segregation an der Wachstumsoberfläche [3] zu. Die Lös-
lichkeit zeigt z. B. im Falle des wichtigsten Dotierstoffes für p-Typ Si, Bor, ein Minimum bei
einer Substrattemperatur von 700 °C mit einem starken Anstieg zu niedrigeren Temperaturen hin
und einem geringeren Anstieg zu höheren Temperaturen [4]. Die Volumendiffusion von Dotier-
atomen führt zu einer Verbreiterung des Dotierprofils und verhindert die Erzeugung schmaler
Dotierbereiche und abrupter Dotierübergänge, wie sie für viele Bauelemente erforderlich sind.
Ein wesentlicher Vorteil von niedrigen Epitaxietemperaturen besteht darin, daß diese uner-
wünschten, thermisch aktivierten Prozesse wie Diffusion, niedrige Löslichkeit und hohe Segre-
gation von Dotierstoffen in Si [5, 3, 4] und die Interdiffusion in Mehrschichtsystemen z. B. bei
der Si/Ge-Heteroepitaxie [6] weitgehend unterbunden sind.

Während die Dotierprofile bei der Molekularstrahlepitaxie bei Depositionstemperaturen von
750 °C im Falle von Antimon durch Diffusion bis zu 0,1 µm verbreitert sind [7], ermöglicht die
Abscheidung bei 250 °C eine Tiefe des Dotierstoffprofils von nur 10 Å bei einer Sb- bzw. B-
Dotierung von ND/A = 1021 cm-3 und vollständiger Aktivierung des Dotierstoffes [8]. Die Begren-
zung in der epitaktischen Schichtdicke hepi (siehe Kapitel 2.3) bei diesen Abscheidetemperaturen
läßt sich durch wiederholtes Tempern bei 500 °C derart umgehen, daß jedes Tempern den
ursprünglichen Zustand der Probenoberfläche wiederherstellt und damit eine erneute epitaktische
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Schicht der Dicke hepi deponiert werden kann. Auf diese Weise lassen sich deutlich abruptere
Dotierprofile verwirklichen als bei einer Abscheidung bei 500 °C: Die Diffusion der in das
Kristallgitter eingebauten Dotierstoffe beeinflußt bei einem Tempern bei 500 °C das Dotierprofil
kaum, die Segregation der Dotierstoffe bei einer Abscheidung bei dieser Temperatur verbreitert
das Dotierprofil jedoch deutlich.

In der weitgehenden Unterbindung der thermisch aktivierten Prozesse liegt jedoch auch das
Hauptproblem der Niedertemperaturepitaxie: Die geringe Adatommobilität bei niedrigen Sub-
strattemperaturen verursacht i. allg. eine geringere strukturelle und damit meist auch elektrische
Qualität der Epitaxieschichten.

Ein Vorteil der Si-Niedertemperaturepitaxie in technologischer Hinsicht besteht in der Mög-
lichkeit, kostengünstige Fremdsubstrate wie z. B. Glas oder Kunststoff einzusetzen, die in der
Photovoltaik für die Herstellung von Solarzellen mit reduzierten Material- und Prozeßkosten von
großer Bedeutung sind [9, 10]. Ein Konzept für die Verwendung von Si-Niedertemperaturepita-
xie mittels ionenassistierter Deposition zur Herstellung von kristallinen Si-Dünnschichtsolarzel-
len zeigt Kapitel 7.3. Die Temperaturbelastbarkeit dieser Niedertemperatursubstrate im Ver-
gleich zu Si-Wafern zieht jedoch Einschränkungen in der Oberflächenvorbehandlung zur Reini-
gung und Oxidentfernung der auf den Substraten aufgebrachten Si-Schicht nach sich. Das Ent-
fernen von Kohlenstoff von der Si-Oberfläche bei Temperaturen um 1200 °C ist in der Regel
ebensowenig möglich wie die thermische Oxidentfernung (siehe Kapitel 3.1) bei Temperaturen
um 800 °C. Alternative Methoden zur Oberflächenvorbehandlung werden in Kapitel 3.1 vorge-
stellt.

Anwendungen der Niedertemperaturepitaxie von Si finden sich außer auf dem Gebiet der
Photovoltaik bei Quanteneffekt-Bauelementen wie z. B. dem high electron mobility transistor
(HEMT) oder der resonant tunneling-Diode [3], deren Schichtsysteme in vertikaler Richtung
Nanometer-Dimension haben. Silicium/Germanium-Heteroepitaxie bei niedrigen Temperaturen
ermöglicht die Herstellung von Bauelementen wie z. B. dem Heterobipolartransistor (HBT) [11,
12]. Eine Übersicht über Anwendungen von Si-Niedertemperaturepitaxieschichten, insbesondere
von Si1-xGex-Schichten, findet sich in Ref. [6].

2.2 Vergleich von Depositionsmethoden zur Niedertemperaturepitaxie von
Si

Abbildung 2.2 zeigt eine schematische Übersicht über Verfahren zur Homoepitaxie von Si im

Niedertemperaturbereich ≤ 650 °C. Folgende Methoden lassen sich unterscheiden: (i) chemische
Gasphasenabscheidung (chemical vapor deposition, CVD), (ii) physikalische Gasphasenabschei-
dung (physical vapor deposition, PVD), (iii) Flüssigphasenepitaxie (liquid phase epitaxy, LPE)
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und (iv) Festphasenepitaxie (solid phase epitaxy, SPE). Aus physikalischer Sicht unterscheiden
sich diese Verfahren durch ihre Nähe zum thermodynamischen Gleichgewicht und den die
Depositionsrate begrenzenden Mechanismen. Im folgenden soll zunächst ein Überblick über die
verschiedenen Depositionsverfahren gegeben und dann deren physikalische Grundlagen heraus-
gearbeitet werden.

Abbildung 2.2: Übersicht über verschiedene Verfahren zur Niedertemperaturepitaxie von Si.

Si-Niedertemperaturepitaxie

Gasphase Flüssigphase

Flüssigphasen-
epitaxie (LPE)

Chemische
Gasphasenab-

scheidung (CVD)

Physikalische
Gasphasenab-

scheidung (PVD)

thermisch Plasma-
unterstützt

thermo-
katalytisch

thermische
CVD

RTCVD

HW CVD PECVD

VHF PECVD

ECR PECVD

andere

photo CVD

thermisch Ionen-
unterstützt

Si-Ionen andere Ionen

IAD

MBE

Sputter-
Verfahren

IBD

IBD

Festphase

Festphasenepitaxie
(SPE)



14 Kapitel 2: Niedertemperaturepitaxie von Si - Grundlagen, Anwendungen, Methoden ...

2.2.1 Chemische Gasphasenabscheidung

Bei der chemischen Gasphasenabscheidung werden Silicium- und Dotierstoff-haltige Gase
(z. B. Silan SiH4 oder Disilan Si2H6 zur Si-Abscheidung, Phosphin PH3 und Diboran B2H6 zur P-
bzw. B-Dotierung) zu Radikalen zersetzt. Diese Radikale können an der Si-Substratoberfläche
adsorbieren und nachfolgend unter Abgabe der verbliebenen Wasserstoffatome gebunden
werden. Die Ursache der Zersetzung ist unterschiedlich bei den verschiedenen CVD-Verfahren:
Bei der thermischen CVD [13, 14] und der schnellen thermischen CVD (rapid thermal CVD, RT
CVD) [15] erfolgt die Zersetzung thermisch am geheizten Substrat, bei Plasma-unterstützten
Verfahren (plasma enhanced CVD, PECVD) [16, 17, 18] werden Si- und Dotierstoffradikale in
einem Plasma gebildet, das auch bei sehr hohen Frequenzen (very high frequency PECVD, VHF
PECVD) [19] oder durch Mikrowellenanregung in einem Magnetfeld (electron cyclotron
resonance PECVD, ECR PECVD) [20, 21, 22, 23, 24] erzeugt werden kann. Die lichtunterstützte
CVD (photo CVD) [25, 26] nutzt die Anregung eines dem Reaktionsgasgemisch zugesetzten
Gases durch Einstrahlung elektromagnetischer Wellen, bei der Heißdraht-CVD (hot-wire CVD)
[27] zersetzt ein glühender W- oder Ta-Draht die Reaktionsgase thermokatalytisch [28].

2.2.2 Physikalische Gasphasenabscheidung

Im Gegensatz zur CVD werden bei der physikalischen Gasphasenabscheidung Si und
Dotierstoffe der Wachstumsoberfläche in elementarer Form als Atome oder Moleküle angeboten.
Man unterscheidet zwischen thermischer und ionenunterstützter Abscheidung. Bei der thermi-
schen Abscheidung von Si, der Molekularstrahlepitaxie (molecular beam epitaxy, MBE), gelan-
gen die Si-Atome mit einer kinetischen Energie von ca. 0,2 eV zum Substrat, die ihrer thermi-
schen Energie aufgrund der Verdampfung entspricht. Die Diffusion von adsorbierten Atomen
auf der Si-Oberfläche führt bei geeigneten Prozeßbedingungen zu epitaktischem Wachstum. Eine
Einführung in die Molekularstrahlepitaxie gibt Ref. [2], eine Übersicht über Depositionsverfah-
ren bietet Ref. [29].

Im folgenden soll kurz die Entwicklung ionenunterstützter Verfahren zur Niedertemperatur-
epitaxie von Si beschrieben werden. Der Vorteil dieser Verfahren liegt in der erhöhten Prozeß-
kontrolle durch gezielte Einstellung der Ionenenergie, die als wichtiger Depositionsparameter
Vorgänge wie Oberflächendiffusion, Erzeugung von Defekten und Implantation mitbestimmt
(siehe dazu auch Kapitel 8).

Verfahren zur Siliciumepitaxie unter Einsatz von Si-Ionen sind Anfang der 70er Jahre von
japanischen [30, 31] und sowjetischen Gruppen [32, 33] entwickelt worden. Verschiedene, von
den einzelnen Gruppen für ihr jeweiliges Verfahren eingeführte Bezeichnungsweisen wie
partially ionized vapor deposition (PIVD), ion-molecular beam (IMB) deposition, ion beam
deposition (IBD) und ion-assisted deposition (IAD) beschreiben dabei alle die Si-Abscheidung
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unter Verwendung beschleunigter Si-Ionen bei verschiedenen Ionisierungsgraden des Siliciums
in der Gasphase.

Zunächst wurden hochenergetische Si-Ionen mit kinetischen Energien ≤ 15 keV benutzt, um
die Verunreinigungskonzentrationen an der Grenzfläche Substrat - Epitaxieschicht zu verringern
[30] und die „effektive“ Substrattemperatur durch Ionenbeschuß zu erhöhen [31]. Die Autoren
berichten von Ionisierungsgraden der Si-Atome von 1 % [30] über 10 % [34] bis hin zu 25 %
[31] bei Depositionsraten von 18 nm/min [30]. In diesen frühen Untersuchungen wurden eine
Verringerung der epitaktischen Wachstumstemperatur [31] und eine drastische Erhöhung der
Ladungsträgerkonzentration bei Sb-Dotierung [34] und Ga-Dotierung [35] im Vergleich zur
MBE festgestellt. Aufgrund der hohen Ionenenergien waren die abgeschiedenen Schichten je-
doch trotz Temperung bei 900 °C sehr defektreich [31]. In den nachfolgenden Jahren ist ein
Trend zur Verwendung geringerer Ionenenergien festzustellen. So berichten Narusawa et al. [36]
über die Herstellung epitaktischer Si-Schichten bei einer Ionenenergie von 100 eV und Zalm et
al. [37] bei 50 eV. In den 80er Jahren beschäftigten sich einige Gruppen [38, 39, 40, 41] mit
grundlegenden Untersuchungen der Wechselwirkungen zwischen Ionen und Festkörpern bei
ionenassistierten Verfahren. Seit dieser Zeit wurden auch numerische Simulationen des Depositi-
onsprozesses durchgeführt [42, 43], die nachfolgend die Entwicklung von Modellen zur Be-
schreibung des Wachstums bei Ionenunterstützung erlaubten [44, 45, 46]. Neue Anwendungs-
gebiete wie z. B. die Erhöhung der Dotierstoffkonzentration durch Sekundärimplantation von Sb
mit Si-Ionen [47] wurden erschlossen. Die Depositionsverfahren in den 90er Jahren verwenden
überwiegend Ionenenergien von deutlich unter 100 eV bei zunehmender Kontrolle über die
Prozeßparameter durch massenseparierte Si-Ionenstrahlen [48, 49].

Neben den bisher erwähnten Methoden, die Si-Ionen verwenden, kommen zur ionenunter-
stützten Si-Epitaxie auch Fremdionen wie z. B. Ar-Ionen bei Sputterverfahren [50, 51, 52, 53]
zum Einsatz.

2.2.3 Flüssigphasenepitaxie

Bei der Flüssigphasenepitaxie (liquid phase epitaxy, LPE) erfolgt die Si-Abscheidung aus
einer mit Si übersättigten metallischen Lösung, in die das Substrat eingetaucht wird. Atome des
Lösungsmetalls, die ebenfalls in die Epitaxieschicht eingebaut werden, dienen gleichzeitig der
Dotierung der Si-Schicht. Der für die LPE gewählte Temperaturbereich bestimmt neben der Art
der metallischen Lösung auch die Dotierstoff-Konzentration [54]. Für den hier betrachteten
Niedertemperaturbereich bietet sich Ga als Lösungsmetall an [55].
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2.2.4 Festphasenepitaxie

Amorphes Si ist thermodynamisch nicht stabil und läßt sich durch Temperaturanwendung in
die stabile, kristalline Phase überführen. Festphasenepitaxie (solid phase epitaxy, SPE) bezeich-
net die epitaktische Umordnung von amorphem Si auf einem kristallinen Substrat bei Tempe-
raturanwendung. Das epitaktische Wachstum erfolgt durch Umordnung von Si-Atomen an der
Grenzfläche kristallines – amorphes Si. Die orientierungsabhängige Wachstumsrate ist thermisch
aktiviert und kann durch Zugabe von Dotierstoffen erhöht werden, metallische Verunreinigungen
hingegen verringern i. d. R. die Wachstumsrate. Eine Übersicht über die Festphasenepitaxie fin-
det sich in Ref. [56]. Da es sich bei der Festphasenepitaxie nicht um ein Depositionsverfahren im
eigentlichen Sinne handelt, werden im folgenden nur die epitaktischen Depositionen aus der
Gas- und Flüssigphase dargestellt.

2.2.5 Physikalisch motivierte Unterscheidung der Depositionsmethoden

Im folgenden sollen die physikalischen Unterschiede der oben genannten Depositionsmetho-
den herausgearbeitet werden. Zunächst wird die Nähe der einzelnen Methoden zum thermodyna-
mischen Gleichgewicht dargestellt.

Die Flüssigphasenepitaxie arbeitet mit einer mit Si übersättigten Metallösung und damit nahe
am thermodynamischen Gleichgewicht. Ein mit einer gesättigten Lösung bedecktes Si-Substrat
gibt im Mittel genauso viele Si-Atome an die Lösung ab, wie sich aus der Lösung abscheiden.
Eine Übersättigung und damit eine Netto-Abscheidung von Si auf das Si-Substrat erfolgt durch
Abkühlen der gesättigten Lösung, wodurch die Sättigungskonzentration von Si abnimmt und
damit die Zahl der vom Substrat an die Lösung abgegebenen Atome. Die Übersättigung der
Lösung, die durch weiteres Abkühlen aufrecht erhalten wird, ist die treibende Kraft für das
Wachstum. Anfangsübersättigung und Kühlrate bestimmen damit die Depositionsrate von Si.
Die Depositionsrate ist begrenzt durch Bildung von Si-Keimen in der Lösung bei einer zu hohen
Anfangsübersättigung der Lösung oder einer zu hohen Kühlrate. Diese Keimbildung in der
Lösung konkurriert mit dem Substrat als Senke für Si-Atome und verhindert eine kontrollierte
Abscheidung. Die relative Übersättigung ist daher in der Praxis bei der LPE auf ca. 20 %
beschränkt [55].

Sowohl die Verfahren der physikalischen als auch die der chemischen Gasphasenabscheidung
arbeiten mit einer durch die Höhe des Si-Partialdruckes über einen weiten Bereich einstellbaren
Übersättigung in der Regel fern vom thermodynamischen Gleichgewicht. Bei der MBE und der
IAD ergibt sich die Übersättigung als Verhältnis des Si-Partialdruckes, der vom Si-Fluß zum
Substrat und damit von der Depositionsrate bestimmt wird, zum von der Substrattemperatur
abhängigen Gleichgewichtsdruck. Unterhalb von 800 °C ist die Desorption von Si von einem Si-
Substrat praktisch vernachlässigbar [57], in diesem Temperaturbereich ist daher die Übersätti-
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gung bei der Si-Abscheidung in der Regel > 300 % [55]. Bei der MBE ist die Depositionsrate in
der Regel technologisch begrenzt durch die Leistung des Elektronenstrahlverdampfers. Ein fun-
damentaler Unterschied zur chemischen Gasphasenabscheidung besteht in der Aktivierungsener-
gie für die Chemisorption der Si-Atome: Während diese bei der MBE vernachlässigbar gering
ist, sind bei der CVD Chemisorption und Desorption von Reaktionsprodukten thermisch akti-
vierte Prozesse, die die Depositionsrate begrenzen können.

Für die Begrenzung der Depositionsrate bei CVD-Verfahren sind je nach Temperatur- und
Druckbereich und Art der CVD-Abscheidung unterschiedliche Mechanismen verantwortlich, die
sich in Gas- bzw. Plasmaprozesse und Oberflächenprozesse einteilen lassen. Folgende Prozesse
beeinflussen die epitaktische Depositionsrate (als Beispiel diene hier Silan als Prozeßgas): (i)
Die Erzeugungsrate und die Art der Silan-Radikale, (ii) der Fluß von Silan-Radikalen zum Sub-
strat (nicht bei thermischer CVD), (iii) die Adsorptions- und Desorptionsrate der Silan-Radikale
[58], (iv) der Ionenbeschuß des Substrates aus dem Plasma (bei PECVD) [59], (v) die
Bedeckung des Substrates mit adsorbierten H-Atomen und (vi) die H-Desorptionsrate von der
Substratoberfläche [58]. Eine allgemeine Einführung in CVD-Abscheidetechniken findet sich in
Ref. [60], Ref. [61] vergleicht das Nukleationsverhalten bei MBE und CVD.

Abbildung 2.3 vergleicht die epitaktischen Depositionsraten der oben erwähnten CVD-Ver-
fahren sowie der IAD und LPE. Bei CVD-Verfahren resultiert aus den oben beschriebenen Pro-
zessen insgesamt eine näherungsweise exponentielle Abhängigkeit der Depositionsrate von der

Substrattemperatur. Während die Abscheideraten der CVD-Verfahren rdep ≤ 0,1 µm/min betra-
gen, liefert die LPE eine Rate von rdep = 0,4 µm/min bei 670 °C [62] und die MBE von rdep =
0,33 µm/min bei 500 °C [63]. Die ionenassistierte Deposition hingegen ermöglicht epitaktische
Depositionsraten von rdep = 0,8 µm/min bei 550 °C. Die Bedeutung einer hohen Abscheiderate
liegt in der schnellen und damit kostengünstigen Durchführung des Epitaxieprozesses.
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Abbildung 2.3: Vergleich epitaktischer Depositionsraten (Zitate siehe Text) von verschiedenen
CVD- und PVD-Verfahren zur Niedertemperaturepitaxie sowie von der LPE und der in dieser
Arbeit verwendeten IAD. Die Depositionsrate der CVD-Verfahren steigt ungefähr exponentiell

mit der Depositionstemperatur an (gestrichelte Linie), bleibt jedoch ungefähr ≤ 100 nm/min. Die
IAD ermöglicht dagegen sehr hohe epitaktische Depositionsraten von 800 nm/min bei 550 °C.
Die durchgezogene Linie gibt den Temperaturbereich an, in dem die epitaktische Schichtdicke
begrenzt ist [64], siehe Kapitel 2.3.

2.3  Kritische, epitaktische Schichtdicke

Im Gegensatz zur Si-Epitaxie bei hohen Temperaturen wird bei Abscheidungen bei niedrigen
Substrattemperaturen ein Abbruch der Epitaxie nach einer epitaktischen Schichtdicke hepi durch
einen Übergang zu polykristallinem oder amorphem Wachstum beobachtet. Die Höhe der epitak-
tischen Schichtdicke hepi und die Grenztemperatur, die für unbeschränktes epitaktisches Wachs-
tum notwendig ist, hängen vom Materialsystem, dem Depositionsverfahren und den Depositions-
parametern ab. Der Abbruch der Epitaxie ist für verschiedene Depositionsverfahren und Materi-
alsysteme dokumentiert, scheint jedoch nur bei Halbleitern und nicht bei Metallen aufzutreten
[64]. Es wird vermutet, daß die deutlich niedrigeren Abscheidetemperaturen und das Fehlen
einer stabilen amorphen Phase bei vielen Metallen dafür verantwortlich ist. Im folgenden werde
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ich auf das Phänomen der epitaktischen Schichtdicke bei Si-Homoepitaxie, Ge-Homo- und Hete-
roepitaxie sowie GaAs-Homoepitaxie eingehen. Eine weitere Einteilung erfolgt nach den Depo-
sitionsverfahren: MBE, CVD und Sputterverfahren werden für die Niedertemperaturepitaxie
verwendet. Der Schwerpunkt der Betrachtungen zur epitaktischen Schichtdicke liegt auf der
Molekularstrahlepitaxie von Si.

2.3.1 Si-Homoepitaxie

Für den Fall der Molekularstrahlepitaxie auf (100)-orientierten Si-Oberflächen haben
Eaglesham et al. [65] zum ersten Mal die Existenz einer epitaktischen Schichtdicke hepi bei
konstanter Depositionstemperatur während der Abscheidung gezeigt und hepi in Abhängigkeit
von der Depositionstemperatur und der Depositionsrate untersucht [64]. Zuvor hatten bereits
Jorke et al. den Abbruch der Epitaxie bei kontinuierlicher Senkung der Substrattemperatur
während der Deposition untersucht [66].

Die Temperaturabhängigkeit der epitaktischen Schichtdicke bei der Si-Epitaxie auf (100)-
orientiertem Si (Kurzschreibweise: Si/Si(100)) ergibt sich nach Eaglesham zu

( )depBaktepi TkEhh −= exp0 Gleichung 2.1

mit dem Vorfaktor h0, der ratenunabhängigen Aktivierungsenergie Eakt = 0,45 ± 0,10 eV bzw.

0,50 ± 0,15 eV für Si/Si(100), siehe Tabelle 2.1, der Boltzmannkonstanten kB und der Depositi-
onstemperatur Tdep. Diese Werte von Eakt sind etwas niedriger als die Aktivierungsenergie Eakt =
0,67 eV für die Diffusion von Si-Atomen auf (100)-orientierten Terrassen.

Der Vorfaktor h0 weist eine geringe Ratenabhängigkeit auf: Mit zunehmender Depositionsrate
rdep verringert sich hepi. Eaglesham et al. bestimmten für Si/Si(100) die Ratenabhängigkeit von h0

aus einer Anpassung der experimentellen Daten mit dem Vorfaktor hr:

22,0
0

−= depr rhh . Gleichung 2.2

Aufgrund der geringen Abhängigkeit von h0 von der Depositionsrate rdep lassen die vorhan-
denen Daten mehrere Interpretationsmöglichkeiten zu, Gleichung 2.2 ist daher nur als Näherung
zu betrachten.

Eaglesham et al. fanden keine Änderung von hepi bei Benutzung einer Knudsen-Zelle anstelle

eines Elektronenstrahlverdampfers zur Si-Verdampfung. Temperschritte bei T ≥ 500 °C jeweils
nach Deposition einer Epitaxieschicht der Dicke d < hepi erlauben die Abscheidung einer weite-
ren Epitaxieschicht mit d < hepi. Tempern bei T < 500 °C dagegen ändert die epitaktische
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Schichtdicke bei weiteren Abscheidungen nicht. Eine Unterbrechung des Wachstums, also ein
Tempern bei Depositionstemperatur, hat ebenfalls keinen Einfluß auf hepi.

Die bisher getroffenen Aussagen gelten für die Epitaxie auf rekonstruierten Oberflächen
(siehe auch Kapitel 6.4.2), die sich nach der thermischen Oxiddesorption im Ultrahochvakuum
ausbilden. Die Molekularstrahlepitaxie auf H-terminierten Oberflächen, die nach einem HF-Ätz-
schritt zur Oxidentfernung entstehen und bei denen freie Si-Bindungen an der Oberfläche mit H
abgesättigt sind, zeigt andere Ergebnisse: Eine bei 200 °C abgeschiedene Si-Schicht ist amorph,
bei 300 °C wird lokal auf dem Substrat Epitaxie erreicht, bei Depositionstemperaturen über 350
°C ist das epitaktische Wachstum identisch mit dem Wachstum auf nicht mit Wasserstoff ter-
minierten Oberflächen. Demgegenüber ist epitaktisches Wachstum auf H-terminierten Oberflä-
chen nach Ionenbestrahlung, im Gegensatz zur rein thermischen Abscheidung, schon ab Tempe-
raturen von 150 °C möglich, wenn auch mit einer geringeren epitaktischen Schichtdicke hepi.

Murty et al. verglichen epitaktische Schichtdicken von Si-Schichten auf (100)-orientierten Si-
Substraten, die mittels MBE mit bzw. ohne Bestrahlung des Substrates mit Ar+-Ionen während
des Wachstums erzielt werden [67]. Sie stellten fest, daß bei Temperaturen oberhalb von 300 °C
die epitaktische Schichtdicke unter Zuhilfenahme von Ar+-Ionenbestrahlung höher ist als ohne
Ionenbestrahlung und mit Ionen einer Energie Ekin = 50 eV eine höhere epitaktische Schichtdicke
erreicht wird als bei Ekin = 70 eV.

Eine begrenzte epitaktische Schichtdicke ist auch bei anderen Depositionsverfahren bekannt.
Eine Zusammenstellung der Literaturergebnisse zeigt Abbildung 2.4. Die aus der graphischen
Darstellung der experimentellen Ergebnisse verschiedener Autoren ermittelte Aktivierungsener-
gie für die Temperaturabhängigkeit der epitaktischen Schichtdicke liegt im Bereich Eakt = 0,1 eV
[68] ... 0,8 eV [69]. Varhue et al. [70] berichten über Epitaxieexperimente mittels ECR PECVD
auf (100)-orientiertem Silicium. Die Autoren finden eine ähnliche Abhängigkeit von hepi von der
Depositionstemperatur wie Eaglesham [64] und Murty et al. [67]. Sie stellen fest, daß sich die
epitaktische Schichtdicke mit zunehmendem Ionenfluß bei einer Ionenenergie von 13 eV und
einem Verhältnis von mind. 135 Ionen pro Adatom verringert. Torres et al. beobachten bei VHF
PECVD eine epitaktische Schichtdicke von hepi = 375 Å bei einer Depositionstemperatur von
Tdep = 170 °C [19].  Lee et al. [69] untersuchten die epitaktische Schichtdicke im System
Si/Si(100) mittels Ionenstrahlsputtern (ion-beam sputter (IBS) deposition). Die auf dem Substrat
auftreffenden Si-Atome haben hier eine durchschnittliche kinetische Energie von Ekin = 18 eV.
Im Vergleich zu den Ergebnissen von Eaglesham [64] werden höhere epitaktische Schichtdicken
hepi erreicht. Taylor et al. [68] untersuchten die epitaktische Schichtdicke im Falle der gepulsten
Laser-Deposition (pulsed laser deposition). Sie fanden eine geringere epitaktische Schichtdicke
hepi als andere Autoren bei Depositionen mittels MBE oder Sputtern, die Energieverteilung der
von ihnen eingesetzten Ionen erstreckt sich jedoch auch bis 135 eV. Eine neue Depositionsme-
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thode für die Niedertemperaturepitaxie von Si ist die HWCVD [27]. Auch bei diesem Verfahren
wird eine begrenzte epitaktische Schichtdicke festgestellt, genauere Untersuchungen zur Abhän-
gigkeit von der Depositionstemperatur stehen jedoch noch aus [71].

Inv. Depositionstemperatur 1/Tdep (1/K)
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Abbildung 2.4: Ergebnisse verschiedener Autoren zur epitaktischen Schichtdicke bei Si-Homo-
epitaxie. Unterschiedliche, im Text diskutierte Depositionsverfahren liefern bei gleicher Depo-
sitionstemperatur und teilweise ähnlichen Aktivierungsenergien verschieden hohe Werte für hepi.

Die Epitaxie auf Si(111) weist deutliche Unterschiede zu allen anderen Systemen auf: Die
Grenzfläche ist sehr rauh, die Stapelfehlerdichte hoch und die für vergleichbare hepi notwendigen
Depositionstemperaturen sind höher als bei Si(100). Die Rauhigkeit des Überganges epitak-
tisch/amorph ist deutlich unterschiedlich in den verschiedenen Systemen: Für Si/Si(111) beträgt
die Rauhigkeit ca. hepi/2, für Si/Si(100) ca. hepi/3. Für {311}-facettierte Oberflächen gilt hepi(311)
< hepi(100) bei einer leicht höheren Aktivierungsenergie.

2.3.2 Ge-Homo- und Heteroepitaxie sowie GaAs-Homoepitaxie

Eaglesham et al. untersuchten ebenso die epitaktische Schichtdicke hepi bei Heteroepitaxie
von Ge/Si(100) [8] und GaAs/GaAs(100) [64] und fanden ähnliche Temperatur- und Ratenab-
hängigkeiten und ähnliche Aktivierungsenergien wie für das System Si/Si(100). Im System
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Ge/Si(100) entstehen bei heteroepitaktischem Wachstum unabhängig vom Phänomen der epitak-
tischen Schichtdicke hepi Defekte aufgrund der Gitterfehlanpassung. Liliental-Weber et al. [72]
demonstrierten ebenfalls den Abbruch der Epitaxie bei der Homoepitaxie von GaAs auf
GaAs(100): Nach epitaktischer Deposition der Schichtdicke hepi geht das Wachstum aus einem
defektreichen, {111}-orientierten Bereich in polykristallines, säulenartiges Wachstum über, die
Rauhigkeit des Überganges epitaktisch/amorph  beträgt ca. hepi/4.

Die epitaktische Schichtdicke hepi bei Homoepitaxie von Ge auf Ge(001) ist thermisch akti-
viert und steigt mit sinkender Depositionsrate [73]. Die Ge-Schicht besteht aus drei Zonen: Die
erste Zone wächst defektfrei, die zweite enthält Stapelfehler und Mikrozwillinge auf {111}-
orientierten Si-Ebenen und geht schließlich in die dritte, amorphe Zone über.

Tabelle 2.1 zeigt die Aktivierungsenergien, die aus der Temperaturabhängigkeit der epitakti-
schen Schichtdicke gewonnen wurden, und die minimalen Temperaturen Tdep

* für unbegrenztes
epitaktisches Wachstum für verschiedene Materialsysteme.

Tabelle 2.1: Aktivierungsenergie Eakt für die Temperaturabhängigkeit der epitaktischen Schicht-
dicke und minimale Temperatur Tdep

* für unbegrenztes, epitaktisches Wachstum für verschiedene
Materialsysteme.

Materialsystem Aktivierungsenergie Eakt (eV) für hepi Tdep
* (°C) Referenz

Si/Si(100) 0,45 ± 0,10

0,50 ± 0,15

470 [64]
[74]

Si/Si(311) 0,5 ± 0,1 ? [64]

Ge/Si(100) 0,5 ± 0,1 170 [64]

GaAs/GaAs(100) 0,7 ± 0,2 240 [64]

Ge/Ge(001) 0,47 ± 0,10 (gesamte kristalline
Schicht)

0,58 ± 0,10 (defektfreie Schicht)

? [73]

2.3.3 Erklärungsmodelle für das Phänomen der epitaktischen Schichtdicke hepi

Es werden unterschiedliche Modelle diskutiert, um den Abbruch der Epitaxie bei niedrigen
Temperaturen zu erklären. Bei allen Materialsystemen außer Si/Si(111) kann ein Entstehen der
amorphen Phase durch hohe Defektdichten in der kristallinen Phase ausgeschlossen werden:
Sowohl die dazu notwendigen Dichten von ausgedehnten Defekten von > 1014 cm-2 als auch die

von Punktdefekten von > 5 × 1021 cm-3 wurden nicht beobachtet [64]. Auch eine kontinuierliche
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Zunahme der Defektdichte kann nach Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)-Aufnahmen
als Ursache ausgeschlossen werden.

Es gibt jedoch deutliche Hinweise darauf, daß eine Aufrauhung der Wachstumsoberfläche zur
Bildung von {111}-orientierten Facetten führt. {111}-orientierte Oberflächen besitzen die nie-
drigste Oberflächenenergie im Vergleich zu {100}-, {110}- und {113}-orientierten Oberflächen
und sind daher thermodynamisch am stabilsten [75]. Die Bildung eines Zwillings auf einer
solchen Facette hat nur eine geringe Aktivierungsenergie, und bei einer hohen Zwillingsdichte
kann amorphes Wachstum energetisch günstiger sein als kristallines und somit zum Abbruch der
Epitaxie führen. Verschiedene Mechanismen können für die Aufrauhung der Oberfläche verant-
wortlich sein: Die bei niedrigen Temperaturen ohnehin geringe Adatomdiffusionslänge wird
durch Adsorbate wie z. B. Wasserstoff weiter verringert, Diffusionsbarrieren an Stufen können
einen Nettofluß von Adatomen in eine Richtung verursachen und damit die Rauhigkeit erhöhen.
Die epitaktische Schichtdicke verringert sich logarithmisch mit steigendem H-Partialdruck in der
Depositionskammer, der aber nach Eaglesham nicht für den Abbruch der Epitaxie verantwortlich
ist. Der direkte Einfluß von Wasserstoff auf den Abbruch der Epitaxie scheint auch wenig wahr-
scheinlich, da sich die H-Partialdrücke bei den verwendeten Depositionsverfahren MBE und
ECR PECVD um ca. sechs Größenordnungen unterscheiden, die epitaktischen Schichtdicken
jedoch ähnlich sind. Das Temperverhalten der epitaktischen Schichten deutet darauf hin, daß
Verunreinigungen wie z. B. Sauerstoff und Kohlenstoff keine dominierende Rolle bei dem
Abbruch der Epitaxie spielen.

Murty und Atwater schlagen die Bildung von {111}-Facetten auf der (100)-orientierten
Wachstumsoberfläche mit nachfolgender Zwillingskorngrenzbildung als Mechanismus für den
Abbruch der Epitaxie vor [76]. Bei sehr niedrigen Temperaturen Tdep < 150 °C führt dies zum
sofortigen Übergang zu amorphem Wachstum, bei Temperaturen im Bereich 150 °C < Tdep < 450
°C zunächst zu polykristallinem Wachstum und bei sehr hoher Defektdichte anschließend zum
amorphen Wachstum.

Bei der Homoepitaxie auf Si(111) zeigen TEM-Aufnahmen jedoch sehr hohe Defektdichten,
die möglicherweise die oben angegebenen Grenzwerte überschreiten können. In diesem Fall ist
amorphes Wachstum energetisch günstiger als kristallines mit hohen Defektdichten. Bei der
Heteroepitaxie von Ge/Si(100) scheinen trotz der Gitterfehlanpassung und der daraus resultie-
renden Defekte die gleichen Mechanismen für den Abbruch der Epitaxie verantwortlich zu sein
wie bei der Homoepitaxie auf Si(100).

Szeles et al. bestätigen in Positronenannihilations-Untersuchungen [77] die erstmals von
Perovic et al. [78] beschriebene Beobachtung, daß in einer anfänglich defektfreien Schicht die
Dichte von Leerstellen-Clustern mit der Schichtdicke wächst und bezeichnen das Auftreten
dieser Leerstellencluster als Vorstufe für den Abbruch der Epitaxie.
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Die Erhöhung der epitaktischen Schichtdicke bei Bestrahlung der Wachstumsoberfläche mit
Ar+-Ionen wird weniger auf das Sputtern von Wasserstoff zurückgeführt als vielmehr auf den
Effekt der Verringerung der Oberflächenrauhigkeit: Durch Stöße mit energiereichen Si-Atomen
aus der Gasphase werden die durch zweidimensionales Inselwachstum bei niedrigen Substrat-
temperaturen entstehenden Gräben zwischen den Inseln epitaktisch mit Adatomen besetzt. Dies
verzögert die Ausbildung der amorphen Phase. Murty et al. schlagen das „subplantation“ Modell
(siehe Kapitel 8.1) als Erklärung für das beobachtete epitaktische Wachstum auf H-terminierten
Oberflächen bei Einsatz niederenergetischer Ionen vor [43]: Niederenergetische Si-Ionen durch-
dringen die Si-Oberfläche, der Kristall wächst „von innen heraus“ unter Beibehaltung der H-ter-
minierten Oberfläche. Siliciumatome dagegen mit ihrer geringeren kinetischen Energie dringen
nicht in das Substrat ein, ihre Mobilität auf der Oberfläche wird durch adsorbierten Wasserstoff
verringert, die Oberflächenrauhigkeit steigt damit und nachfolgend bricht die Epitaxie ab.

Fazit
Epitaktisches Wachstum von Si, Ge und GaAs bei niedrigen Depositionstemperaturen bricht

nach einer epitaktischen Schichtdicke hepi ab und geht in polykristallines oder amorphes Wachs-
tum über. Die epitaktische Schichtdicke ist thermisch aktiviert und verringert sich mit steigender
Depositionsrate und höherem H-Partialdruck. Die Grenztemperatur, oberhalb derer unbegrenztes
epitaktisches Wachstum möglich ist, hängt vom Materialsystem ab. Ionenunterstützte Verfahren
können höhere epitaktische Schichtdicken hepi ermöglichen als die MBE [69]. Die Ursache oder
die Kombination von Ursachen für den Zusammenbruch des epitaktischen Wachstums sind noch
nicht abschließend geklärt. Es gibt jedoch starke Hinweise darauf, daß eine Aufrauhung der
Wachstumsoberfläche zur Bildung von {111}-orientierten Facetten führt. Eine hohe Zwillings-
dichte auf einer solchen Facette kann amorphes Wachstum energetisch favorisieren und somit
zum Abbruch der Epitaxie führen. Verschiedene Mechanismen wie die geringe Adatomdiffu-
sionslänge bei niedrigen Temperaturen, die weitere Verringerung der Mobilität durch Adsorbate
wie z. B. Wasserstoff, oder Diffusionsbarrieren an atomaren Stufen auf der Wachstumsober-
fläche können für die Aufrauhung der Oberfläche verantwortlich sein. Neben Wasserstoff kön-
nen auch Verunreinigungen wie Kohlenstoff und Sauerstoff eine Rolle spielen. Da diese Verun-
reinigungen anlagen- bzw. prozeßspezifisch sind, wird eine Vergleichbarkeit der unterschied-
lichen Studien erschwert. Die größte Fehlerquelle bei einem Vergleich der Daten für hepi besteht
jedoch vermutlich in unterschiedlichen Temperaturkalibrierungen, deren Abweichungen vonein-

ander mehrere 10 °C betragen können. So beträgt der Fehler bei der Aktivierungsenergie ∆Eakt ≈
0,1 eV bei einer Temperaturabweichung von 40 °C.
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Kapitel 3

Herstellung epitaktischer Si-Schichten mittels
ionenassistierter Deposition

Nachdem in vorangegangenen Kapiteln verschiedene Methoden zur Niedertemperaturepitaxie
von Silicium vorgestellt wurden, wird hier nun ein Überblick über Methoden der Probenreini-
gung und Oxidentfernung zur Vorbereitung der Epitaxie gegeben sowie das im Rahmen dieser
Arbeit eingesetzte Verfahren der ionenassistierten Deposition erläutert.

3.1 Probenreinigung und Oxidentfernung

Die Probenvorbehandlung vor der Epitaxie ist einer der wichtigsten Schritte beim Epitaxie-
prozeß überhaupt. Die strukturelle Qualität der Si-Oberfläche vor Beginn der Epitaxie hat
entscheidenden Einfluß auf die Schichtqualität.

Grundsätzlich lassen sich Oberflächenvorbehandlungen in ex-situ und in-situ (= außerhalb
bzw. innerhalb der Depositionskammer) Vorbehandlungen trennen. Ex-situ Prozesse bestehen in
der Regel aus naßchemischen Reinigungsschritten, die zumeist gleichzeitig eine Oxidation der
Si-Oberfläche und einen nachfolgenden Oxid-Ätzschritt beinhalten. In-situ Probenvorbehandlun-
gen umfassen z. B. Sputtern, H-Plasma-Behandlung und thermische Oxiddesorption im Epitaxie-
reaktor selbst.

Tabelle 3.1 gibt einen Überblick über verschiedene ex-situ und in-situ Methoden zur Proben-
reinigung und Oxidentfernung. Besondere Beachtung verdienen dabei die Veröffentlichungen, in
denen die Qualität der Probenvorbehandlung vor der Epitaxie durch Untersuchung einer nach-
folgend abgeschiedenen Epitaxieschicht nachgewiesen wurde, z. B. durch Bestimmung der
Ätzgrubendichte.



26 Kapitel 3: Herstellung epitaktischer Si-Schichten mittels ionenassistierter Deposition

Tabelle 3.1: Übersicht über verschiedene ex-situ und in-situ Methoden der Probenreinigung und
Oxidentfernung vor der Epitaxie (SC = standard cleaning).

Methode Prozeß Referenz
ex-situ Probenreinigung:
RCA-Reinigung SC 1: NH4OH/H2O2/H2O, SC 2: HCl/H2O2/H2O [79]
Shiraki Alkohol, HNO3, NH4OH/H2O2/H2O,

HCl/H2O2/H2O
[80]

Piranha H2SO4:H2O2 = 3:1 [81]
UV Ozon-Reinigung nach naßchem. Reinigung und HF-Dip UV-Bestrahlung

in gefilterter Luft, Oxid- und C-Entfernung bei 820 ...
900 °C für 5 min

[82]

ex-situ Oxidentfernung:
verdünnte HF (DHF) H2O:HF = 10:1

H2O:HF = 19:1, 15 s
H2O:HF = 98,5:1,5, DI 20 °C bzw. 100 °C
HF/Ethanol
HF:HCl = 1:19
fünfstufiger Entfettungsprozeß, elfstufiger Ätzprozeß
(HNO3, H2O:NH4F:HF = 12:7:1) mit HF-Dip als
letztem Schritt, Probentransport zur Anlage in Vaku-
umgefäß, 500 °C, 15 min, ZnS-Epitaxieschichten auf
Si(100)

[83]
[84]
[85]
[86]
[87]
[88]

gepufferte HF (BHF) pH = 5 ... 7,8; Dauer 3 min, 10 s DI spülen
NH4F/HF + NH4OH oder + HCl, pH = 0 ... 12

[89]
[90]

HF-Dampf HF-Dampf von H2O:HF = 9 ... 3:1 für mehr als 1 min [91]

in-situ Probenreinigung:
Ar+-Ionen Ekin = wenige eV [92]
H2-Plasma nach ex-situ RCA-Reinigung [93]
in-situ Oxidentfernung:
thermische Oxiddesorption 760 °C, 3 s

850 ... 900 °C, 15 min, natürliches Oxid
660 °C in H2-Fluß nach HF-Dip 10 % für 20 ... 30 s
800 °C, 2 min, gleichzeitige Si-Verdampfung mit Rate
0,6 Å/s
Ozon-Reinigung, 780 °C
800 °C, 15 min, gleichzeitige Ga-Verdampfung mit
Rate 0,1 ML/s

[12]
[94]
[95]
[96]

[97]
[98]

Ar+-Sputtern < 800 °C, Vorspannung 50 V [99]
H2-Plasma 500 °C, 60 min

Ar/H-Plasma, keine naßchemische Reinigung
[100]
[101]
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Die wohl am häufigsten verwendete naßchemische Reinigungsprozedur für Si ist die RCA-
Reinigung [79], die in einem ersten Schritt (SC 1 = standard clean 1) in einer Lösung aus
NH4OH/H2O2/H2O organische Verunreinigungen von der Si-Oberfläche entfernt und ein dünnes
Oxid an der Oberfläche bildet. Nach einem kurzen Ätzschritt (Dip) in verdünnter HF zur Oxid-
entfernung wird die Probenoberfläche in einer HCl/H2O2/H2O-Lösung (SC 2) von metallischen
Verunreinigungen gesäubert und nochmals oxidiert. Das naßchemisch erzeugte Oxid kann nun
ex-situ in verdünnter HF (diluted HF, DHF), in gepufferter HF (buffered HF, BHF) oder mit HF-
Dampf entfernt werden. In diesen Fällen ist die Oberfläche mit Wasserstoff terminiert und bleibt
für eine Zeitdauer von mindestens zehn Minuten oxidfrei bei Lagerung an Atmosphäre [83].
Naßchemische Verfahren werden in der Regel angewandt, wenn Probentemperaturen von ca.
800 °C zur in-situ Oxiddesorption nicht anwendbar sind. Verschiedene Autoren berichten von
niedrigen Verunreinigungskonzentrationen von [C] = 0,03 ML [88] an der gereinigten Ober-
fläche und sehr niedrigen Defektdichten von 103 cm-2 in den nachfolgend abgeschiedenen Epita-
xieschichten [96, 82].

Nach einem HF-Dip ist die Si-Oberfläche mit Wasserstoff terminiert. Dieser Wasserstoff
desorbiert je nach Konfiguration bei unterschiedlichen Temperaturen während der Aufheizphase
der Probe im Epitaxiereaktor: Mono-, Di- bzw. Trihydride desorbieren bei ca. 550, 400, bzw.
200 °C [102]. Eine H-terminierte Oberfläche ermöglicht epitaktisches Wachstum im Tempera-
turbereich von 425 ... 650 °C und oberhalb von 750 °C [83]. Im dazwischenliegenden Tempera-
turbereich leidet die Qualität der Epitaxieschicht unter der Adsorption von Fremdatomen an der
Oberfläche nach Desorption des Wasserstoffs.

Eine andere Möglichkeit der Oxidentfernung besteht in der Anwendung von in-situ Verfahren
im Depositionsreaktor selbst, so daß, ohne das Vakuum zu brechen, im direkten Anschluß an die
Oxidentfernung die epitaktische Abscheidung beginnt. Hier verläuft die thermische Desorption
des Siliciumoxids bei Temperaturen um 800 °C nach der Reaktionsgleichung

( ) ( ) ( )gSiOsSiOsSi 22 ⇔+ Gleichung 3.1

mit (s) = solid = fest und (g) = gasförmig.
Je nach Probentemperatur, Sauerstoff- und Wasserdampfpartialdruck im Reaktor verschiebt

sich das Reaktionsgleichgewicht: Eine zunehmende Probentemperatur bewirkt eine Verschie-
bung in Richtung Oxiddesorption, ein höherer Sauerstoff- bzw. Wasserdampfpartialdruck in
Richtung Oxidation der Si-Oberfläche [103, 104]:

( ) ( ) ( )sSiOsSigO 22 ⇔+ , Gleichung 3.2
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( ) ( ) ( ) ( )gHgSiOsSigOH 22 +⇔+ , Gleichung 3.3

( ) ( ) ( ) ( )gHsSiOsSigOH 222 22 +⇔+ . Gleichung 3.4

Zur Desorption von Kohlenstoff von der Si-Oberfläche sind Temperaturen von ca. 1200 °C
notwendig [105]. Daher kann dem Schritt der Oxidentfernung ein kurzzeitiges Erhitzen der Pro-
be auf ca. 1200 °C folgen.

Verschiedene Autoren haben Prozeßschritte entwickelt, die eine Oxiddesorption bei Tempera-
turen < 800 °C bzw. mit deutlich geringerem thermischen Budget ermöglichen. So wird eine
Oxiddesorption schon bei 500 °C und einer Dauer von 15 min nach einer aufwendigen naßche-
mischen Reinigung berichtet, die als wesentlichen Ätzschritt eine Behandlung in H2O:NH4F:HF
beinhaltet [88]. Die Kombination von DHF-Ätzschritt und thermischer Oxiddesorption kann zur
Oxidentfernung bei 800 °C schon nach 3 s führen [84] und damit das thermische Budget wesent-
lich verringern. Dies sind interessante Ansätze gerade für die Niedertemperaturepitaxie, bei der
die Verwendung von Fremdsubstraten in der Regel die Prozeßtemperatur begrenzt.

Bei den Abscheidungen im Rahmen der vorliegenden Arbeit hat sich die naßchemische Pro-
benreinigung mittels RCA-Reinigung mit anschließendem trocken blasen mit Stickstoff und in-
situ Oxiddesorption für 10 min bei 810 °C bewährt. Zu den Ergebnissen dieser und anderer
Probenvorbehandlungen vor der Epitaxie siehe Kapitel 6.1.

3.2 Depositionsanlage und Depositionsprozeß

Die Abbildungen 3.1 (a) und (b) zeigen eine schematische Darstellung bzw. ein Photo der An-
lage zur ionenassistierten Deposition, Abbildung 3.2 stellt ein vereinfachtes, vakuumtechnisches
Schemabild dar. Die Depositionsanlage besteht aus einem Ultrahochvakuum (UHV)-System Uni
107 P der Firma Riber und einer Ladekammer. Die Depositionskammer setzt sich aus einem
unteren und einem oberen Teilstück zusammen. Das doppelwandige, wassergekühlte obere Teil-
stück läßt sich mit einem pneumatischen Lift zu Wartungs- und Installationszwecken anheben.
Im unteren Teilstück befinden sich der über ein Schiebeventil abtrennbare Pumpensumpf mit
Ionengetter- und Titansublimationspumpe sowie einer Flüssigstickstoff-Kühlfalle. Bei Abschei-
dungen in H2-Atmosphäre (siehe Kapitel 6.6) kann zusätzlich eine Turbopumpe zugeschaltet
werden. Ein Viton-Dichtring verbindet beide Teilstücke, dies begrenzt den Basisdruck der An-
lage auf ca. 10-7 Pa. Die Siliciumverdampfung erfolgt mit einem Elektronenstrahlverdampfer der
Firma AP&T, die Si-Schichten können in-situ mit Bor und Phosphor aus Effusionszellen der
Firma MBE-Komponenten dotiert werden. Der Dotierstoff Bor wird dabei in elementarer Form
bei Temperaturen von ca. 1700 ... 1950 °C sublimiert, Phosphor entsteht durch Dekomposition
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von GaP bei Temperaturen von ca. 760 ... 820 °C. Die Substrate befinden sich ca. 30 cm ober-
halb von Elektronenstrahlverdampfer und Dotierquellen und werden von vier Halogenlampen
auf bis zu ca. 820 °C geheizt. Der Probenhalter und die Lampenhalterung sowie andere tempera-
turbelastete Bauteile bestehen aus Mo-Blechen, so daß Temperaturstabilität und Minimierung
von Kontaminationen in der Anlage gewährleistet sind.

(a) (b)

Abbildung 3.1: (a) Schematische Darstellung des Depositionsreaktors zur ionenassistierten
Deposition. Silicium wird mittels eines Elektronenstrahlverdampfers verdampft und in-situ durch
Sublimation von Bor bzw. Phosphor dotiert. Eine Ionisationsstufe ionisiert ca. 1 % der hindurch-
tretenden Si-Atome durch Elektronenbeschuß aus einem glühenden W-Draht. Eine Spannung von
Vacc = 20 V beschleunigt die Si-Ionen zum Substrat hin, das mittels Halogenlampen geheizt wird.
(b) Photo der IAD-Anlage. Im Vordergrund sind Schleusenkammer und Ionengetterpumpe zu
sehen, dahinter die Depositionskammer, links befindet sich der Elektronikschrank.

Der entscheidende Unterschied zu einer Molekularstrahlepitaxie-Anlage besteht in der ring-
förmigen Ionisationsstufe, die aus einem widerstandsgeheizten W-Draht und verschiedenen Mo-
Elektroden und -Abschirmblechen besteht und sich zwischen Elektronenstrahlverdampfer und
Substrat befindet. Die durch thermische Emission aus dem glühenden W-Draht erzeugten Elek-
tronen werden durch eine Ionisationsspannung von Vion = 100 V beschleunigt und ionisieren
einen Bruchteil von ca. 1 % der durch die ringförmige Ionisatoranordnung hindurchtretenden Si-
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Atome. Eine Saugspannung von Vlens = 100 V fokussiert im Bereich der Ionisationsstufe die Si+-
Ionen in Richtung des Substrates. Die an die Beschleunigungselektrode und das Substrat ange-
legte Beschleunigungsspannung Vacc bestimmt die Energie der Si+-Ionen und kann im Bereich 0
... 1250 V variiert werden.

Drehschieberpumpe Turbopumpe

Turbopumpe

Depositionskammer

Schleusenkammer
Absperrschieber

Absperr-
schieber

Absperrschieber

Kühlfalle

Titan-Sublimations-
pumpe

Ionengetter-
pumpe

Absperrventil Absperrventil

Abbildung 3.2: Vereinfachtes vakuumtechnisches Schemabild der Anlage zur ionenassistierten
Deposition.

Der Restgasdruck während einer Deposition beträgt ca. 5  × 10-6 ... 5  × 10-5 Pa und wird von
H2 dominiert, wie Messungen mit einem Balzers QMS 422 Massenspektrometer zeigen. Wäh-
rend jeder Deposition werden die relevanten Partialdrücke aufgezeichnet. Zugleich dient das
Massenspektrometer zur Regelung der Si-Depositionsrate. Dazu wird das Masse 14-Signal (Si++-
Ion) detektiert und in ein analoges Ausgangssignal gewandelt, das invertiert als Eingangssignal
am Steuergerät des Elektronenstrahlverdampfers anliegt.

Die Geometrie Elektronenstrahlverdampfer – Dotierquellen – Substrat ist bezüglich der
Homogenität der Abscheidung für ein rotierendes Substrat optimiert. Da sich der Rotationsme-
chanismus im Laufe der Arbeit jedoch als unzuverlässig erwies und nicht mit vernünftigem
Aufwand verbessert werden konnte, werden die Depositionen mit nicht-rotierendem Substrat
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durchgeführt. Die Schichtdickeninhomogenität und die Dotierstoffinhomogenität bei Phosphor-

dotierung betragen dabei auf einer Fläche von ca. 9 × 9 cm² weniger als 20 %.
Der Depositionsprozeß beginnt mit dem Einschleusen der Substrate in die Depositionskam-

mer. Es folgt eine Temperaturbehandlung bei 290 °C für 10 min, die der Desorption von H2O-
und CH-Adsorbaten von der Probenoberfläche dient. Nach Einleiten des Flüssigstickstoffs in die
Kühlfalle wird das naßchemische Oxid von der Probenoberfläche bei 810 °C in einem zehn-
minütigen Heizschritt entfernt. Die Siliciumabscheidung beginnt unmittelbar im Anschluß an die
Oxidentfernung, die Temperatur wird während der Abscheidung des p+-Typ „back surface field“
(BSF) auf die gewünschte Depositionstemperatur verringert. Wurde das Oxid naßchemisch
mittels HF-Ätzschritt vor dem Einschleusen der Proben entfernt, so startet die Deposition unter
Weglassen des Heizschrittes bei 810 °C direkt nach Erreichen der Depositionstemperatur. Bei
Abscheidung einer p+/p/n+-Schichtfolge erfolgt der Übergang vom p+-Typ BSF zur p-Typ
Schicht durch Verringerung der Borquellentemperatur, die n+-Typ Schicht wird durch Wechsel
der Dotierung von Bor auf Phosphor hergestellt. Der Übergang vom p- zum n+-Typ Bereich
geschieht durch Überkompensation der Bordotierung.
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Kapitel 4

Methoden zur strukturellen und elektrischen
Charakterisierung von Si-Schichten

In diesem Kapitel werden verschiedene Methoden zur strukturellen und elektrischen Charak-
terisierung von Si-Epitaxieschichten beschrieben. Die Messungen werden teilweise an den Epita-
xieschichten selbst durchgeführt, zum Teil werden die aus den Epitaxieschichten hergestellten
Bauelemente charakterisiert. Die Beschreibung der Meßmethoden ist auf das Funktionsprinzip
beschränkt, weitere Informationen zu den Charakterisierungsmethoden finden sich in der ange-
gebenen Literatur.

4.1 Defektätze

Das chemische Defektätzen ist eine wichtige Methode zur strukturellen Charakterisierung von
Epitaxieschichten, da sie ohne aufwendige Probenpräparation schnell quantitative Ergebnisse lie-
fert. Der Ätzangriff einer solchen Ätzlösung ist anisotrop mit einer erhöhten Ätzrate an Kristall-
inhomogenitäten, die an der Si-Oberfläche von ausgedehnten Defekten in der Epitaxieschicht
verursacht werden. Die in dieser Arbeit verwendete Secco-Ätzlösung [106] aus K2Cr2O7(aq) und
HF ist für verschiedene Oberflächenorientierungen wie z. B. (100)- und (111)-Orientierungen
und für einen weiten Dotierungsbereich geeignet. Die Durchstoßpunkte von ausgedehnten De-
fekten wie Versetzungen und Stapelfehler durch die Probenoberfläche werden von der Secco-
Ätzlösung in charakteristischer Weise angeätzt und sind somit einer Auswertung mittels licht-
optischer Methoden zugänglich. So erscheinen z. B. Versetzungen auf einer (100)-orientierten
Oberfläche als ovale Ätzgruben im Lichtmikroskopbild. Die Verwendung eines Nomarski Diffe-
rential Interferenzkontrast-Zusatzes [107] am Lichtmikroskop ermöglicht die Detektion atomarer
Höhenunterschiede auf der Probenoberfläche [108] und ist somit zur Betrachtung der Ätzgruben
besonders gut geeignet.
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Die zu untersuchenden Proben werden mittels SC1 [79] gereinigt, um organische Verunreini-
gungen von der Probenoberfläche zu entfernen, die durch Maskierung der Si-Oberfläche die Ätz-
grubenauswertung beeinflussen können. Die Ätzdauer beträgt zwischen 30 und 240 s, wobei das
Ätzen sukzessive mit jeweils nachfolgender Betrachtung der Probenoberfläche im Lichtmikros-
kop erfolgt. Mit einer CCD-Kamera werden Aufnahmen der Probenoberfläche digital gespei-
chert, die Dichte von Versetzungen und Stapelfehlern wird durch Auszählen der angeätzten De-
fekte mit Hilfe des Software-Paketes Image Tool [109] bei bekannter Fläche des Bildes ermittelt.

4.2  Positronenannihilation

Die Methode der Positronenannihilation erlaubt die Bestimmung der Dichte und Art von
Punktdefekten und wird bei Si insbesondere zur Untersuchung von Leerstellen und Leerstellen-
komplexen eingesetzt.  Abbildung 4.1 (a) illustriert die Meßmethode: Positronen werden in die
zu untersuchende Probe implantiert und thermalisieren. Nach Diffusion durch die Probe werden
die Positronen teilweise von Leerstellen eingefangen und annihilieren anschließend mit Elektro-

nen unter Aussendung von zwei γ-Quanten einer Energie von je 511 keV. Die Lebensdauer τ
bzw. die Diffusionslänge der Positronen erlaubt einen Rückschluß auf Defekte in der Probe. Die

Doppler-Verbreiterung der Annihilations-γ-Quanten hängt von der Impulsverteilung des betei-
ligten Elektrons ab und unterscheidet sich für Annihilationen im perfekten Kristall und an Leer-
stellen. Der Sshape-Parameter berechnet sich zu
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Dabei ist fγ(E) das Doppler-verbreiterte Spektrum der γ-Quanten, E0 = 511 keV die Energie

der Annihilations-γ-Quanten, Es = 0,8 keV und A0 die Gesamtzahl der registrierten Ereignisse
unter der Kurve, siehe Abbildung 4.1 (b). Der Wert von Es ist so gewählt, daß für eine defekt-
freie Probe Sshape = 0,5 gilt. Hohe Sshape-Werte deuten auf Annihilationen an Leerstellendefekten
hin. Eine Übersicht über Positronen-Annihilationsmessungen gibt Ref. [110].
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Abbildung 4.1: (a) Schemabild der Vorgänge bei der Positronenannihilation. (b) Das Spektrum

der Annihilations-γ-Quanten ist durch den Impuls des an der Annihilation beteiligten Elektrons
Doppler-verbreitert. Der SShape-Parameter, der relativ zu einer defektarmen Referenzprobe be-

trachtet wird, ist definiert als das Verhältnis der in dem Energiefenster von 511 ± 0,8 keV
registrierten Ereignisse AS zur Gesamtzahl A0 der Ereignisse des Annihilationspeaks.

4.3 Rasterkraftmikroskopie

Die Rasterkraftmikroskopie (atomic force microscopy, AFM) [111] eignet sich als lokal hoch-
auflösende Methode zur Untersuchung der Oberflächentopographie. Für diese Arbeit steht ein
Gerät der Firma Burleigh mit Meßspitzen von Orion und Ansteuerelektronik von RHK zur Ver-

fügung, das Messungen an Atmosphäre mit einem maximalen Scanbereich von 5 × 5 µm² er-
laubt. Bei der AFM-Messung, siehe Abbildung 4.2, setzt eine Si-Meßspitze mit einer Kraft von
wenigen nN auf der Probe auf, die von Piezoelementen in x-, y- und z-Richtung bewegt wird.
Die Position eines von der Meßspitze reflektierten Laserstrahls auf einem Vierquadranten-
Detektor wird über einen Regelkreis durch Nachführen der Probe in z-Richtung während eines
xy-Scans konstant gehalten. Die Länge des Nachführweges in Abhängigkeit von der lateralen
Position der Probe ergibt die lokale Probenhöhe, die Gesamtheit der (x,y,z)-Datenpunkte die
Oberflächentopographie.

Die Auswertung der AFM-Aufnahmen ermöglicht die Bestimmung der RMS (= root mean
square, mittlere Quadratwurzel)-Rauhigkeit. Die Höhenauflösung des AFM beträgt bei den ge-
nannten Einsatzbedingungen einige Å.
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Abbildung 4.2: Prinzipskizze der Signaldetek-
tion beim Rasterkraftmikroskop. Ein Laser-
strahl wird von der AFM-Spitze auf einen
Vierquadrantendetektor reflektiert, der Aus-
lenkungen der AFM-Spitze detektiert (Abbil-
dung erstellt von T. Friedlmaier).

4.4 Raumtemperatur-Halleffekt-Messungen

Halleffekt-Messungen bei Raumtemperatur ermöglichen die Bestimmung des spezifischen
Widerstandes der Epitaxieschicht sowie der Majoritätsladungsträgerkonzentration nh bzw. ne und
-beweglichkeit µh bzw. µe [112]. In einer stromdurchflossenen Probe entsteht durch Ablenkung
der Ladungsträger in einem senkrecht zum Stromfluß angelegten magnetischen Feld eine
Spannung. Der Betrag des hieraus ermittelten Hall-Koeffizienten RH ist ein Maß für die Majori-
tätsladungsträgerkonzentration, das Vorzeichen von RH gibt die Art der Majoritätsladungsträger
an. Für die Messung werden näherungsweise quadratische Proben mit aufgedampften, ungetem-
perten Pd/Al-Kontakten in van der Pauw-Struktur [113] benutzt, siehe Abbildung 4.3. Die Ver-

wendung von hochohmigen (ρ > 10 kΩcm, bordotiert) Substratwafern für die Epitaxieschichten
schließt eine Beeinflussung des Meßergebnisses durch Ladungsträger aus dem Substrat bei den
in dieser Arbeit gemessenen Ladungsträgerkonzentrationen nh/e > 1015

 cm-3 aus.

B
�

A

B C

D

Abbildung 4.3: Schematische Darstellung einer
Halleffekt-Messung mit van der Pauw-Proben-
geometrie. Bei einem Stromfluß zwischen C und
D erfolgt die Spannungsmessung zwischen A
und B, entsprechendes gilt für den Stromfluß
zwischen D und A. Aus diesen Meßwerten läßt

sich der spezifische Widerstand ρ der Epitaxie-

schicht bestimmen. In einem Magnetfeld B
�

 er-
folgt die Messung der Hallspannung zwischen
A und C bei einem Stromfluß von B nach D und
entsprechend in Richtung der anderen Diago-
nalen (Abbildung erstellt von R. Dassow).
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4.5  Strom-Spannungskennlinien-Messung an Solarzellen

Durch Absorption von Licht mit einer Energie größer als die der Bandlücke Eg von 1,12 eV
werden in Silicium Elektron-Loch-Paare generiert. Das elektrische Feld in der Raumladungszone
(RLZ) eines ladungstrennenden Überganges trennt die Elektron-Loch-Paare und stellt sie einem
äußeren Stromkreis zur Verfügung: Die Elektronen im n+-Typ Emitter durchlaufen den äußeren
Stromkreis und rekombinieren abschließend am Basiskontakt an der Rückseite der Solarzellen.
Der ladungstrennende Übergang besteht bei den in dieser Arbeit verwendeten Solarzellenproben
aus einem epitaktisch abgeschiedenen pn-Übergang. Abbildung 4.4 (a) zeigt schematisch den
Aufbau der verwendeten Solarzellen mit epitaktischem Absorber und Emitter. Abbildung 4.4 (b)
zeigt die Solarzelle im Ein-Diodenmodell-Ersatzschaltbild. Der lichtgenerierte Strom Iph fließt
sowohl durch die Diode (den pn-Übergang), als auch durch den Parallelwiderstand Rp, der
parasitäre Leckströme durch den Emitter und am Solarzellenrand darstellt. Ein Serienwiderstand
Rs faßt die ohmschen Widerstände der Solarzelle wie Schichtwiderstand, Kontaktwiderstand und
ohmschen Widerstand der Leiterbahnen zusammen.

(a) (b)

Emitter

Al Rückkontakt

Basis

p+- Typ Si Wafer(100)-Si Substrat

Epitaxieschicht, d = 5 ... 15 µm
BSF

Ti/Pd/Ag
Frontkontakt

+- +-+- +-+- +- +- +- +-+- +- +-+-+-+-+- +- +- +- +-+- +- RLZ

Abbildung 4.4: (a) Schemabild der in dieser Arbeit verwendeten Testsolarzellen. Auf ein mono-
kristallines Si-Substrat wird eine 5 ... 15 µm dicke, in-situ dotierte Epitaxieschicht abgeschieden:
Auf die p+-Typ, als back surface field (BSF) wirkende Schicht der Dicke 1,5 µm und die p-Typ
Basis folgt der ca. 0,5 µm dicke, n+-Typ Emitter. Zwischen Emitter und Basis bildet sich in der
Raumladungszone (RLZ) ein ladungstrennendes elektrisches Feld aus. Ein ganzflächiger Al-
Rückkontakt und ein Ti/Pd/Ag-Fingerkontakt auf der Vorderseite dienen der Stromabnahme. (b)
Ein-Dioden-Ersatzschaltbild der Solarzelle. Erklärung siehe Text.

Die Messung der Strom-Spannungskennlinie (I-V-Kennlinie) unter Beleuchtung (Hellkennli-
nie) ist die grundlegende und wichtigste Methode zur Charakterisierung von Solarzellen [114].

Sie erlaubt die Bestimmung des Wirkungsgrades η, der Leerlaufspannung Voc, der Kurzschluß-
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stromdichte Jsc und des Füllfaktors FF der Solarzelle. Die I-V-Kennlinie der Solarzelle unter Be-
leuchtung ist die um den Photostrom verschobene Kennlinie ohne Beleuchtung (Dunkelkenn-
linie)
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In den Sättigungssperrstrom I0 gehen die Fläche A der Probe, die Elementarladung q, die
intrinsische Ladungsträgerkonzentration ni, die Diffusionskonstante D und Diffusionslänge L in
Basis (Index b) und Emitter (Index e), sowie die Akzeptor- und Donatorkonzentration NA bzw.
ND ein. Dieser Ausdruck gilt nur für eine Probendicke d >> L, also bei zu vernachlässigender
Oberflächenrekombination. Für L > d/2 erhält man eine effektive Minoritätsträger-Diffusions-
länge, in die die Probengeometrie und die Oberflächenrekombinationsgeschwindigkeit eingehen,
siehe Gleichung 4.7.

Der Wirkungsgrad η einer Solarzelle ist das Verhältnis von erzeugter elektrischer Leistung
Pelektr zu einfallender Lichtleistung PLicht:

Licht

scoc

Licht

elektr

P
FFIV

P
P ==η . Gleichung 4.4

Der Füllfaktor FF ist das Verhältnis von maximaler Leistung der Solarzelle zur Größe Isc Voc.
Abbildung 4.5 zeigt die Hell- und Dunkelkennlinie einer Solarzelle sowie die Bedeutung von Voc

und Isc.
Zur Aufnahme der Hell- und Dunkelkennlinien von Solarzellen steht ein Meßplatz zur Ver-

fügung, dessen Lichtquelle näherungsweise ein AM 1,5 Spektrum [115] aufweist. Nach einer
Kalibrierungsmessung mit einer Solarzelle mit bekannter Kurzschlußstromdichte wird die
Strom-Spannungskennlinie der Probe mit Hilfe von Vierquadrantenquellen der Firmen
Advantest (Hellkennlinie) und Hewlett-Packard (Dunkelkennlinie) aufgenommen und hinsicht-
lich der oben erwähnten Solarzellenparameter ausgewertet. Der Serienwiderstand Rs der Solar-
zellenproben unter Beleuchtung kann aus der Messung der Isc – Voc – Kurve als Funktion der
Beleuchtungsintensität ermittelt werden [116].
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Abbildung 4.5: Die Hellkennlinie einer Solarzelle
ist die um den Kurzschlußstrom Isc in den vierten
Quadranten verschobene Dunkelkennlinie. Die
Leerlaufspannung Voc liegt an der Solarzelle an,
wenn kein Strom entnommen wird, bei kurzge-
schlossenen Kontakten fließt der Kurzschlußstrom
Isc.

4.6 Quantenausbeutemessung

Die Messung der Quantenausbeute von Solarzellen dient im Rahmen dieser Arbeit der Ermitt-
lung der Minoritätsträgerdiffusionslänge L in den Epitaxieschichten [117]. Die Quantenausbeute
ist das Verhältnis zwischen in der Solarzelle durch Bestrahlung mit monochromatischem Licht

der Wellenlänge λ erzeugtem Kurzschlußstrom Isc und dem einfallenden Photonenfluß Φ ph(λ).

Man unterscheidet zwischen externer Quantenausbeute EQE(λ), die die Gesamtzahl der auf die
Solarzellenoberfläche auftreffenden Photonen berücksichtigt, und interner Quantenausbeute

IQE(λ), die um die Reflexion R(λ) der Solarzellenoberfläche korrigiert ist:
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Für Messungen der externen Quantenausbeute EQE(λ) und der Reflexion R(λ) im Wellen-
längenbereich von 400 bis 1150 nm steht ein Spektrophotometer der Firma Varian mit Ulbricht-

Kugel zur Verfügung. Aus den Meßwerten werden die interne Quantenausbeute IQE(λ) und
daraus die Minoritätsträger-Diffusionslänge L [118] mit Hilfe der Software IQE 1D [119] nach
Messung einer Kalibrierprobe mit bekannter Quantenausbeute berechnet. Abbildung 4.6 zeigt
schematisch den Aufbau den Quantenausbeute-Meßplatzes. Bei einer Epitaxieschichtdicke d
entspricht die errechnete Diffusionslänge L für L < d/2 der Basisdiffusionslänge Lb, für L > d/2
der effektiven Diffusionslänge Leff, in die noch die Rekombination von Ladungsträgern an Ober-
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und Grenzflächen mit der Oberflächenrekombinationsgeschwindigkeit S und der Diffusionskon-
stante D eingeht:
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Abbildung 4.6: Aufbau des Meßplatzes zur
Bestimmung der internen Quantenausbeute von
Solarzellen nach Ref. [118]. Nach einer Kali-
brierungsmessung mit einer Eichzelle mit be-
kannter Quantenausbeute wird die Probe mit

monochromatischem Licht der Wellenlänge λ =
400 ... 1150 nm beleuchtet. Der in der Probe
erzeugte Strom wird in ein Spannungssignal
umgewandelt, das am Eingang des Lock-In-
Verstärkers anliegt, der das detektierte Meß-
signal an einen Rechner weiterleitet.

4.7  Ortsaufgelöste Kurzschlußstrommessung

Bei der ortsaufgelösten Kurzschlußstrommessung (Light Beam Induced Current (LBIC)-Mes-
sung) [120] wird ein Laserstrahl der Wellenlänge 780 nm mit einer Absorptionslänge von 9,8
µm in Si über die Solarzellenprobe geführt und zu jedem Ort (x,y) auf der Probe der generierte
Kurzschlußstrom gemessen. Ausgedehnte Defekte wie z. B. Versetzungen und Korngrenzen in
Epitaxieschichten verringern, sofern sie elektrisch aktiv sind, den in ihrer Umgebung generierten
Kurzschlußstrom. Die zweidimensionale Auftragung der Stromwerte zeigt bei einer Ortsauflö-
sung von 4 µm räumliche Inhomogenitäten in der Stromausbeute und erlaubt eine qualitative
Aussage über die Rekombinationsaktivität von Defekten in der Epitaxieschicht. Diese Meßme-
thode ist daher besonders wichtig für Epitaxieschichten auf multikristallinem Substrat, bei denen
die elektrische Aktivität von Korngrenzen und die Rekombinationsaktivität im Volumen einzel-
ner Körner qualitativ untersucht werden können. Abbildung 4.7 zeigt schematisch den Aufbau
des LBIC-Meßplatzes.
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Abbildung 4.7: Schematische Darstellung des
LBIC-Meßplatzes nach Ref. [120]. Ein Laser-
strahl, den ein Lock-In-Verstärkersignal modu-
liert, wird durch eine Lochblende und ein
Okular auf die Probenoberfläche fokussiert, die
schrittweise in x- und y-Richtung bewegt wird.
Ein Lock-In-Verstärker detektiert den ortsauf-
gelöst gemessenen Kurzschlußstrom und leitet
das Signal an einen Rechner zur Meßwertauf-
nahme und Meßplatzsteuerung weiter.
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Kapitel 5

Optimierung der Schichteigenschaften mittels
statistischer Versuchsdurchführung

Erste Versuche zur ionenassistierten Deposition von Si-Epitaxieschichten zeigten eine
deutliche Abhängigkeit der Schichteigenschaften, insbesondere der Minoritätsträgerdiffusions-
länge, von den Depositionsparametern. Zur Optimierung der Schichteigenschaften müssen daher
die Depositionsparameter in einem geeigneten Parameterraum optimiert werden.

Die Methode der statistischen Versuchsdurchführung (design of experiments, DOE) ermög-
licht es, einen gegebenen Parameterraum mit einer minimalen Anzahl von Versuchen zu untersu-
chen und gleichzeitig zwischen zufälligen und signifikanten Änderungen der Versuchsergebnisse
zu unterscheiden. Eine Einführung in diese Methode vermittelt Ref. [121]. Eine praktische An-
leitung und konkrete Versuchspläne, die auch in dieser Arbeit verwendet wurden, finden sich in
Ref. [122]. Im folgenden werden die Ergebnisse aus der statistischen Versuchsdurchführung zur
Abscheidung epitaktischer Schichten mittels IAD dargestellt.

5.1  Versuchsplan

Die Einflüsse der wichtigsten vier Depositionsparameter Depositionstemperatur Tdep, Fila-
mentstrom Ifil, Beschleunigungsspannung Vacc und Depositionsrate rdep auf die Leerlaufspannung
Voc von Testsolarzellen sollen untersucht werden. Ein vollständiger, faktorieller Versuchsplan
erfordert dabei bei zwei Faktorstufen (= zwei verschiedene Parameterwerte) 24 = 16 Einzelver-
suche, zusammen mit einer zweiten Realisierung also 32 Versuche. Ein solcher Versuchsplan
ermöglicht die Auswertung der Effekte (= Einflüsse auf die Zielgröße) nicht nur der einzelnen
Faktoren (= Parameter), sondern auch der Faktorwechselwirkungen FWW von zwei (2FWW)
und drei (3FWW) Faktoren. Der Versuchsaufwand von 16 Versuchen pro Versuchsblock erweist
sich jedoch als zu hoch, da die Anlage zur ionenassistierten Deposition i. d. R. eine kürzere
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Standzeit aufweist. Da ein Öffnen der Anlage innerhalb eines Versuchsblockes die Schichtqua-
lität beeinflussen kann, muß die Parametervariation mit weniger Versuchen abgedeckt werden.

Unter Berücksichtigung dieser experimentellen Rahmenbedingungen erweist sich ein fraktio-
neller, faktorieller 24-1 – Plan [122] als geeignet für den abzudeckenden Parameterraum. Dieser
Versuchsplan variiert die vier Faktoren Depositionstemperatur Tdep, Filamentstrom Ifil, Beschleu-
nigungsspannung Vacc und Depositionsrate rdep auf zwei Faktorstufen mit acht Versuchen. Als
Nachteil ergibt sich dabei, daß die 2FWW miteinander verknüpft sind und ihre Effekte nicht
mehr unterschieden werden können. Die Faktoren selbst sind jeweils mit einer 3FWW verknüpft,
die aber in der Regel vernachlässigt werden kann, so daß der Effekt der einzelnen Faktoren den-
noch eindeutig ist.

Zusätzlich zu den acht Versuchen eines Versuchsblockes wird durch einen neunten Versuch
der Zentralpunkt definiert, dessen Parameterwerte jeweils in der Mitte zwischen der oberen und
unteren Parameterstufe der vier Parameter liegen (siehe Tabelle 5.1 und Abbildung 5.1). Die
Ergebnisse des Zentralpunktes zeigen, ob innerhalb des Parameterraumes lokale Minima oder
Maxima vorliegen. Die Zielgröße, d. h. die Meßgröße, anhand derer die Versuche ausgewertet
werden, ist die Leerlaufspannung Voc als Maß für die Minoritätsträgerdiffusionslänge. Zwischen
den Depositionen des ersten und zweiten Versuchsblockes wurde die Depositionsanlage zu War-
tungszwecken geöffnet. Zur Überprüfung der Reproduzierbarkeit der Versuche unterscheiden
sich die Versuchsreihenfolgen in beiden Blöcken. Jeweils drei (100)-orientierte Si-Proben in
jedem Versuch dienen der nachfolgenden elektrischen Charakterisierung.

Tabelle 5.1: Übersicht über die bei der statistischen Versuchsdurchführung verwendeten
Parameterwerte.

Versuch Tdep (°C) Ifil (A) Vacc (V) rdep (µm/h)

0 (Zentralpunkt) 670 23 35 6.75
1 623 22 20 4.5
2 710 24 20 4.5
3 623 24 50 4.5
4 710 22 50 4.5
5 623 24 20 9
6 710 22 20 9
7 623 22 50 9
8 710 24 50 9
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Abbildung 5.1: Graphische Darstellung zur
Verdeutlichung des 4-dimensionalen Parame-
terraumes der Parameterwerte aus Tabelle
5.1. Die verschiedenen Symbole kennzeichnen
den Wert des vierten Parameters Filament-
strom Ifil. Die Parameter der acht Versuche
umschließen als Eckpunkte eines Würfels die
des Zentralpunktes.

5.2  Ergebnisse der Parameteroptimierung

Die elektrischen Schichteigenschaften werden durch I-V-Kennlinienmessungen an Testsolar-
zellenstrukturen (siehe Abbildung 4.4 (a)) bestimmt. Der Bereich der gemessenen Leerlauf-
spannungen Voc und Kurzschlußstromdichten Jsc reicht dabei von Voc = 360 mV bis 570 mV bzw.
Jsc = 3,5 mA/cm² bis 16 mA/cm². Da das Verhalten der Kurzschlußstromdichte Jsc weitgehend
mit dem der Leerlaufspannung Voc übereinstimmt, wird hier im folgenden nur die Leerlaufspan-
nung betrachtet. Tabelle 5.2 gibt die Mittelwerte der Leerlaufspannungen Voc der drei Proben
jedes Versuches sowie die relativen Abweichungen innerhalb eines Versuches und zwischen den
beiden Versuchen mit identischen Parametern aus den verschiedenen Versuchsblöcken wieder.

Die relative Abweichung der Leerlaufspannung Voc bei den drei Proben einer Abscheidung ist

≤ 3 %, bei zwei der 18 Versuche ≤ 6,5 %. Die Reproduzierbarkeit der Abscheidungen ist erwar-
tungsgemäß schlechter als die Homogenität bei einer einzelnen Abscheidung: Die relativen Ab-

weichungen der Leerlaufspannungen sind ≤ 8,5 %, bei zwei der 9 verschiedenen Versuche auch
ca. 12 bzw. 22 %. Auffällig ist, daß mit einer Ausnahme alle Proben der Versuche aus dem
zweiten Versuchsblock gleiche bzw. höhere Leerlaufspannungen aufweisen als die Vergleichs-
proben aus dem ersten Versuchsblock. Die Partialdrücke von C, H2O und CO2 waren bei den
Abscheidungen des zweiten Blocks im Mittel um 25, 13 bzw. 12 % niedriger als bei denen des
ersten Blocks. Dies verdeutlicht den langfristigen Trend zu niedrigeren Restgas-Partialdrücken in
der IAD-Anlage nach der vorausgegangenen Aufbauphase der Anlage. Der Vergleich der ge-
nannten Partialdrücke für einzelne, äquivalente Abscheidungen zeigt jedoch nicht in allen Fällen
eine Korrelation zwischen Leerlaufspannung und Partialdrücken.
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Tabelle 5.2: Mittelwerte der Leerlaufspannung Voc aus den DOE-Versuchen mit den relativen
Abweichungen über die drei Proben innerhalb eines Versuches (Homogenität) und zwischen
zwei Versuchen mit identischen Parametern (Reproduzierbarkeit).

Versuch Mittelwert Voc

1. Versuchs-
block (mV)

rel. Abwei-
chung Block

1 (%)

Mittelwert Voc

2. Versuchs-
block (mV)

rel. Abwei-
chung Block

2 (%)

rel. Abwei-
chung Blöcke
1 und 2 (%)

0 (Zentralpunkt) 478 0,3 476 1,5 0,4
1 362 6,5 443 6,2 22,4
2 390 1,7 399 2,8 2,3
3 436 0,6 473 0,2 8,5
4 528 3,0 551 1,4 4,4
5 415 0,8 429 3,0 3,4
6 507 0,8 570 0,1 12,4
7 426 1,1 460 0,5 8,0
8 489 0,8 462 1,6 5,5

Die Auswertung des Versuchsplanes zeigt, daß sowohl die Depositionstemperatur Tdep als
auch der Filamentstrom Ifil einen signifikanten Einfluß auf Voc haben. Die Leerlaufspannung Voc

steigt mit zunehmender Depositionstemperatur und abnehmendem Filamentstrom in dem hier
untersuchten Parameterbereich. Abbildung 5.2 zeigt die Abhängigkeit der Leerlaufspannung Voc

vom Filamentstrom Ifil und der Depositionstemperatur Tdep. Es ist ein deutlicher Anstieg der
Leerlaufspannung zu kleinerem Ifil und höherer Tdep zu erkennen. Die höchsten Leerlaufspan-
nungswerte von Voc = 570 mV werden bei einer Substrattemperatur von 710 °C und einem Fila-
mentstrom von Ifil = 22 A erreicht. Im Gegensatz dazu ist der Einfluß der Beschleunigungsspan-
nung Vacc und der Depositionsrate rdep auf Voc im hier untersuchten Parameterbereich nicht signi-
fikant. Die Ergebnisse der statistischen Versuchsdurchführung werden in Kapitel 8 im Rahmen
der Wachstumstheorie für die ionenassistierte Deposition diskutiert.

Der Filamentstrom Ifil bestimmt die Temperatur des Ionisatordrahtes und damit die Elektro-
nenemission aus dem Wolframdraht. Ein Filamentstrom von 24 A bewirkt eine Drahttemperatur
von ca. 1925 °C. Die Anzahl der Si+-Ionen ist proportional zur Anzahl der aus dem Ionisator-
draht emittierten Elektronen. Eine Erhöhung von Ifil bewirkt also einen höheren Ionisierungsgrad
der Si-Atome, damit einen höheren Energieeintrag auf die Wachstumsfläche und somit eine Ver-
besserung der Schichteigenschaften, siehe Kapitel 8.1. Andererseits führt eine höhere Drahttem-
peratur zu verstärkter W-Verdampfung. Aus HWCVD-Experimenten [28] ist bekannt, daß eine

W-Drahttemperatur von 1950 °C zu einer W-Konzentration von 4 × 1018 cm-3 in der abgeschie-



Kapitel 5: Optimierung der Schichteigenschaften mittels ... 45

denen Si-Schicht führte. Sekundärionen-Massenspektrometrie-Messungen an den hier vorge-
stellten Epitaxieschichten zeigen eine W-Konzentration unterhalb der Detektionsgrenze von

1 × 1016 cm-3. Auch DLTS-Messungen an anderen Epitaxieschichten haben bisher keinen Hin-
weis auf W in den Schichten gegeben. Davis et al. [123] wiesen nach, daß jedoch bereits eine W-
Konzentration von 1013 cm-3 in Si-Solarzellen den Wirkungsgrad der Zellen signifikant ver-
schlechtert. Daher ist der verstärkte Einbau von W oder anderen metallischen Verunreinigungen
aus dem Draht in die Epitaxieschicht und damit die Erhöhung der Konzentration tiefer Stör-
stellen eine mögliche Erklärung für die Verringerung der Leerlaufspannungen bei Erhöhung des
Filamentstromes.
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Abbildung 5.2: Ergebnis der statistischen
Versuchsdurchführung: Die Leerlaufspannung
Voc von Testsolarzellen zeigt ein deutliches
Maximum bei niedrigem Filamentstrom Ifil und
hoher Depositionstemperatur Tdep. Darstellung
der Mittelwerte der Versuchsergebnisse mit
Vacc = 20 V bzw. 50 V und rdep = 4,5 µm/h bzw.
9 µm/h und der Mittelwerte der Versuche zum
Zentralpunkt.
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Kapitel 6

Eigenschaften monokristalliner Epitaxieschichten

Dieses Kapitel stellt die strukturellen und elektrischen Eigenschaften von monokristallinen
Epitaxieschichten dar, die mit der ionenassistierten Deposition abgeschieden wurden. Zunächst
werden der Einfluß der Probenvorbehandlung auf die Schichteigenschaften und die Temperatur-
und Orientierungsabhängigkeit der epitaktischen Schichtdicke beschrieben. Weitere Unterkapitel
beschäftigen sich mit null- und eindimensionalen Defekten sowie Punktdefektclustern in den
Epitaxieschichten und den Majoritäts- und Minoritätsladungsträgereigenschaften.

6.1  Einfluß der Probenvorbehandlung auf die Schichteigenschaften

Drei verschiedene Methoden zur Oxidentfernung von der Substratoberfläche wurden im
Rahmen dieser Arbeit untersucht: (i) Naßchemische Oxidentfernung mittels HF-Ätzschritt. Bei
dieser Methode wird die Probe zu keinem Zeitpunkt Temperaturen > Tdep ausgesetzt. (ii) Ther-
mische Oxidentfernung bei 810 °C im Depositionsreaktor und (iii) eine Kombination beider Me-
thoden bestehend aus naßchemischer Oxidentfernung mittels HF-Ätzschritt und anschließender
thermischer Probenvorbehandlung im Depositionsreaktor.

(i) Nach einer RCA-Reinigung wurden die Proben in verdünnter HF mit Konzentrationen von
1 %, 2,5 % bzw. 5 % HF für 60, 45 bzw. 30 s geätzt und anschließend 5 s lang in DI-Wasser ge-
spült. Vor Beginn der Abscheidung bei einer Depositionstemperatur von Tdep = 500 °C desorbiert
während eines zehnminütigen Heizschrittes bei 125 °C Wasserdampf von der Probenoberfläche.
Typische Ergebnisse einer Secco-Ätzung an diesen Proben zeigt Abbildung 6.1. Im linken Bild
ist deutlich die Inhomogenität der Ätzgrubendichte auf der Probenoberfläche zu sehen: Die
dunklen Bereiche entsprechen einer hohen Ätzgrubendichte, die hellen einer niedrigen, wie
durch die Ausschnittvergrößerungen rechts im Detail dargestellt wird. Die Ätzgrubendichte
reicht bei dieser Probe von nep < 104 cm-2 bis nep > 107 cm-2. Das linke Bild macht auch deutlich,
daß die Ätzgruben keine Artefakte des Secco-Ätzschrittes darstellen: Die schlierenförmigen Be-
reiche mit hoher Ätzgrubendichte zeigen auf beiden Teilstücken, die getrennt voneinander geätzt



Kapitel 6: Eigenschaften monokristalliner Epitaxieschichten 47

wurden, einen einander entsprechenden Verlauf. Die schlierenförmigen Verläufe der Gebiete mit
hoher Ätzgrubendichte deuten darauf hin, daß es sich um das Ergebnis eines naßchemischen Pro-
zeßschrittes wie RCA-Reinigung oder HF-Dip selbst handelt. Die hohen Defektdichten können
durch lokale Verunreinigungen der Probenoberfläche entstehen. Ursache der Verunreinigungen
kann entweder eine ungenügende Reinigung des Substrates durch die RCA-Reinigung oder eine
unzureichende H-Terminierung der Probenoberfläche nach dem HF-Dip sein. Da die RCA-
Reinigung ein etabliertes Verfahren in der Halbleiterindustrie ist und niedrige Defektdichten im
Fall der thermischen Oxiddesorption liefert, ist die zweite Möglichkeit die wahrscheinlichere.

Abbildung 6.1: Lichtmikroskopische Aufnahmen von der Oberfläche einer in Secco-Lösung
geätzten Epitaxieschicht. Links sind zwei Teilstücke einer Probe dargestellt, die durch einen
Spalt voneinander getrennt auf dem Mikroskoptisch liegen. Die beiden Aufnahmen rechts zeigen
vergrößerte Ausschnitte des linken Bildes: Das obige Bild zeigt eine sehr hohe Ätzgrubendichte
nep > 107cm-2, auf dem unteren Bild befindet sich nur eine Ätzgrube entsprechend nep < 104cm-2.

(ii) Nach der RCA-Reinigung werden die Proben direkt in den Probenhalter eingebaut und an-
schließend in die Depositionskammer transferiert. Das durch Oxidation der Si-Oberfläche mit
H2O2 erzeugte Si-Oxid wird bei einer Temperatur von 810 °C für 10 min nach einem Heizschritt
bei 290 °C zur Wasserdampfentfernung desorbiert. In Secco-Lösung geätzte Proben zeigen eine
wesentlich geringere Inhomogenität der Ätzgrubendichte als die mit einem HF-Ätzschritt

behandelten Proben. Mit diesem Verfahren sind Ätzgrubendichten nep ≤ 104 cm-2 erreichbar.

Teilstück 1 Teilstück 2Spalt
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(iii) Beide Methoden zur Oxidentfernung, die naßchemische und die thermische, können auch
kombiniert werden. Nach der RCA-Reinigung und einem HF-Ätzschritt in 5 %iger HF für 30 s
ohne DI-Wasserspülung werden die Proben zusätzlich noch der thermischen Behandlung bei
810 °C für 10 min in der Depositionsanlage unterzogen.

Die Abbildungen 6.2 (a) und (b) zeigen XTEM-Aufnahmen zweier Epitaxieschichten, die
nach unterschiedlicher Vorbehandlung in derselben Abscheidung hergestellt wurden. Wird das
naßchemisch gewachsene Oxid an der Probenoberfläche ausschließlich im Depositionsreaktor
thermisch entfernt (Fall (ii)), dann ist in der XTEM-Aufnahme in Abbildung 6.2 (a) keine Grenz-
fläche zwischen Substrat und Epitaxieschicht sichtbar. Wird das Oxid jedoch mittels HF-Ätz-
schritt entfernt und erfolgt danach noch ein Heizschritt bei 810 °C im Reaktor (Fall (iii)), so
entsteht eine in der XTEM-Aufnahme Abbildung 6.2 (b) sichtbare Grenzfläche. Die XTEM-
Aufnahmen deuten also auf eine Verunreinigung der Grenzfläche bei Verwendung eines HF-
Ätzschrittes nach der RCA-Reinigung hin. Die Art der Verunreinigung konnte nicht bestimmt
werden. Es besteht jedoch die begründete Vermutung, daß es sich hierbei um Kohlenstoff han-
delt: Messungen mittels Sekundärionen-Massenspektrometrie (SIMS) zeigen eine maximale

Kohlenstoffkonzentration an der Grenzschicht Substrat – Epitaxieschicht von 4 × 1020 cm-3 für

Proben, die mit HF-Dip prozessiert wurden, und 5 × 1018 cm-3 für Proben, bei denen das Oxid
nur thermisch entfernt wurde. Die Probe ist sowohl im DI-Wasser als auch in der Atmosphäre
bzw. im Depositionsreaktor Kohlenstoff in Form von CO und CO2 ausgesetzt. Weiterhin ist
bekannt, daß Kohlenstoff erst bei sehr hohen Temperaturen von ca. 1200 °C (siehe Kapitel 3.1)
von der Probenoberfläche desorbiert. Ferner ist die H-terminierte Probenoberfläche nach dem
HF-Ätzschritt wesentlich reaktiver als die oxidierte Si-Oberfläche, und Verunreinigungen wer-
den teilweise bei der thermischen Oxiddesorption mit entfernt.

Jorke et al. [66] fanden in TEM-Aufnahmen ebenfalls eine sichtbare Grenzfläche zwischen
Substrat und Epitaxieschicht und haben dies auf C-Verunreinigungen nach einem HF-Ätzschritt
zurückgeführt. Andere Autoren beobachten die Erhöhung der Dichte ausgedehnter struktureller
Defekte mit steigender Sauerstoffkonzentration an der Grenzfläche Substrat – Epitaxieschicht:
Während bei einer Sauerstoffkonzentration von [O] = 1013 cm-2 eine Ätzgrubendichte von nep <
103 cm-2 festgestellt wird, beträgt nep = 106 cm-2 bei [O] = 1015 cm-2. Als ursächlich für die
Entstehung von Versetzungen werden Sauerstoffinseln auf der Grenzfläche Substrat – Epitaxie-
schicht angesehen, die die Kristallstruktur der epitaktischen Schicht stören [124].

Eine verunreinigte Grenzfläche zwischen Substrat und Epitaxieschicht kann durch Erhöhung
der Rekombination von Elektron-Loch-Paaren an dieser Grenzfläche und durch Erhöhung der
Dichte von ausgedehnten Versetzungen, die ihren Ursprung an der Grenzfläche haben (siehe
Abbildung 6.11), die elektrischen und strukturellen Schichteigenschaften verschlechtern. Die So-
larzellen, die aus den in Abbildungen 6.2 (a) und (b) gezeigten Proben hergestellt wurden, wei-
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sen eine Leerlaufspannung von Voc = 553 mV (a) bzw. Voc = 422 mV (b) auf. Dies zeigt den Ein-
fluß der unterschiedlich kontaminierten Grenzfläche auf die elektrischen Schichteigenschaften.

(a) (b)

Abbildung 6.2: XTEM-Aufnahmen zweier Proben, die nach unterschiedlicher Probenvorbe-
handlung in derselben Abscheidung beschichtet wurden: (a) Kein HF-Ätzschritt nach der RCA-
Reinigung, es ist keine Grenzfläche zwischen Substrat und Epitaxieschicht zu sehen (Pfeile). Die
Abbildung ist aus zwei Teilen zusammengesetzt, daher befindet sich eine waagerechte, helle
Linie im Bild. Die diffusen Konturen stellen Beugekontraste dar. (b) HF-Ätzschritt in 5 %iger
HF für 30 s nach der RCA-Reinigung, die Pfeile zeigen auf die parallel zur unteren Bildkante
verlaufende sichtbare Grenzfläche. Die dreieckigen Strukturen und die schräg verlaufenden
dunklen Linien sind Präparationsartefakte. Bei beiden Proben erfolgte ein Heizschritt bei 810
°C zur Oxidentfernung im Depositionsreaktor.

Fazit
Die Untersuchungen zur Probenvorbehandlung zeigen, daß die besten Ergebnisse bezüglich

Ätzgrubendichte und Verunreinigung der Grenzfläche Substrat – Epitaxieschicht mit der Metho-
de der thermischen Desorption des naßchemisch erzeugten Oxides erreicht werden. Die Verwen-
dung eines HF-Ätzschrittes ohne Heizschritt kann zu einer stark inhomogenen, teilweise sehr
hohen Ätzgrubendichte nep > 107 cm-2 führen. Ein HF-Ätzschritt mit zusätzlichem Desorptions-
schritt erhöht die Verunreinigungskonzentrationen an der Grenzfläche zwischen Substrat und
Epitaxieschicht, wahrscheinlich hauptsächlich aufgrund von Kohlenstoffverunreinigungen, und
verringert die Leerlaufspannung Voc von Testsolarzellen und damit die Minoritätsträgerdiffu-
sionslänge L in der Epitaxieschicht.

Für eine vollständige Niedertemperaturprozessierung, bei der der thermische Oxid-Desorp-
tionsschritt bei 810 °C nicht angewandt werden kann, erscheint die hier verwendete Probenvor-
behandlung aufgrund der Inhomogenitäten in der Ätzgrubendichte nicht geeignet. Als Alterna-
tiven empfehlen sich in-situ Niedertemperaturreinigungen der Probenoberfläche wie z. B. Ar+-
Sputtern und H2-Plasma Behandlung. Im Rahmen dieser Arbeit konnten diese Verfahren jedoch
nicht bezüglich ihrer Eignung für die Probenvorbehandlung vor der ionenassistierten Deposition

Substrat

Epitaxieschicht
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beurteilt werden, da die notwendige apparative Ausrüstung nicht zur Verfügung stand. Die von
Wirthl et al. [88] angewandte Methode zur Oxidentfernung, die aus einem fünfstufigen Entfet-
tungs- und elfstufigen Ätzprozeß des (100)-orientierten Si-Substrates mit einem Temperschritt
bei 500 °C für 15 min zur Wasserstoffdesorption beruht, beinhaltet Ätzschritte in HF-Lösungen
mit einer Gesamtdauer von 6 min und erscheint daher zwar für Si-Substrate, nicht jedoch für Si-
Saatschichten auf Glassubstraten (siehe Kapitel 7.3) geeignet. Die Abscheidung von ZnS-Epita-

xieschichten erfolgte in einem Temperaturfenster von (340 ± 10) °C mit deutlicher Verschlech-
terung der strukturellen Schichteigenschaften bei höheren und niedrigeren Depositionstempera-
turen. Daher ist nicht zu erwarten, daß die von Wirthl et al. vorgeschlagene Methode für die hier
angewandten Depositionstemperaturen von Tdep = 460 ... 650 °C ebenfalls zu geringen Defekt-
dichten in der Epitaxieschicht führt. Außerdem benutzten die Autoren ein Vakuumgefäß für den
Probentransport von der Stickstoff-gefluteten Flowbox zur Schleusenkammer, um eine Oxida-
tion der Probenoberfläche zu vermeiden, mithin ein sehr aufwendiges Präparationsverfahren.

6.2 Kritische, epitaktische Schichtdicke

Zur Untersuchung der kritischen, epitaktischen Schichtdicke hepi bei der ionenassistierten
Deposition wurden Si-Schichten bei Depositionstemperaturen von Tdep = 185 ... 355 °C und einer
Beschleunigungsspannung von Vacc = 20 V auf (100)-, (111)-, (110)- und (113)-orientierten Sub-
straten abgeschieden. Mit hepi wird im folgenden die Dicke der defektarmen, epitaktischen
Schicht angegeben. Zusätzlich wird die Dicke der sich anschließenden, defektreichen, epitakti-
schen Schicht genannt. Dagegen bezeichnet Eaglesham [64] den Abstand von der Grenzfläche
Substrat – Epitaxieschicht bis zur Mitte des Übergangsbereiches kristallin – amorph als hepi,
einen größeren Bereich also. Ein Depositionsversuch ohne Ionenunterstützung, also unter MBE-
Bedingungen, ermöglicht den Vergleich der Depositionsmethoden IAD und MBE bzgl. der kriti-
schen epitaktischen Schichtdicke hepi in der in dieser Arbeit verwendeten Anlage zur ionenassi-

stierten Deposition. Die Depositionsrate betrug bei allen Abscheidungen rdep ≈ 0,3 µm/min.
Die Abbildungen 6.3 (a) bis (d) zeigen XTEM-Aufnahmen der bei Tdep = 185 ... 355 °C  abge-

schiedenen Si-Schichten auf (100)-orientierten Si-Substraten. Die epitaktische Schicht in
Abbildung 6.3 (a) ist nicht zu erkennen, die epitaktische Schichtdicke von hepi = 3 nm wurde in
Hochauflösungsaufnahmen bestimmt (nicht dargestellt). Die Abbildungen 6.3 (b) bis (d) zeigen
die Schichtfolge Substrat, defektarme Epitaxieschicht mit der Schichtdicke hepi, defektreiche Epi-
taxieschicht, amorphe Schicht mit Nanokristalliten bzw. polykristalline Schicht bei Tdep = 355 °C
(d). Die Schichtdickenabhängigkeit von defektarmer und -reicher Epitaxieschicht ist thermisch
aktiviert, siehe Abbildung 6.5 (a). Die säulenförmigen Defekte in der defektarmen Epitaxie-
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schicht stellen Stapelfehler dar, die vermutlich an Verunreinigungen an der Grenzfläche Substrat
– Epitaxieschicht entstehen.

(a)

(b)

(c)

(d)

Abbildung 6.3: (a) bis (d) Quer-
schnitts-TEM-Aufnahmen der bei
Tdep = 185 ... 355 °C und rdep = 0,3
µm/min abgeschiedenen Si-Schich-
ten auf (100)-orientierten Si-Sub-
straten. Schichtfolge: Substrat, de-
fektarme Epitaxieschicht (Schicht-
dicke hepi), defektreiche Epitaxie-
schicht, amorphe Schicht mit Nano-
kristalliten bzw. polykristalline
Schicht bei Tdep = 355 °C. Die epi-
taktische Schichtdicke hepi ist ther-
misch aktiviert. Bei den säulenarti-
gen Strukturen in der defektarmen
Schicht handelt es sich um Stapel-
fehler.
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Abbildung 6.4 zeigt eine HRTEM-Aufnahme einer bei Tdep = 270 °C abgeschiedenen Schicht,
die den Mechanismus der Defektentstehung in der epitaktischen Schicht verdeutlicht: Auf den
sich ausbildenden (111)-orientierten Facetten der anfangs defektarmen, (100)-orientierten
Epitaxieschicht bilden sich Stapelfehler aus. In dieser defektreichen, kristallinen Schicht bricht
die Epitaxie ab, nachfolgend bildet sich eine amorphe Schicht aus, die Nanokristallite enthält.

Abbildung 6.4: Hochauflösungs-TEM-Aufnahme einer bei Tdep = 270 °C abgeschiedenen Si-
Schicht, siehe auch Abbildung 6.3 (b). Durch Stapelfehlerbildung auf (111)-orientierten Facetten
geht die defektarme, (100)-orientierte Epitaxieschicht in eine defektreiche Epitaxieschicht über.
Anschließend bricht das epitaktische Wachstum unter Ausbildung einer Nanokristallite enthal-
tenden, amorphen Schicht ab.

Abbildung 6.5 (a) zeigt die exponentielle Abhängigkeit der epitaktischen Schichtdicke hepi,
die aus TEM-Aufnahmen bestimmt wurde, von der inversen Depositionstemperatur 1/Tdep. Die
Aktivierungsenergien Eakt nach Gleichung 2.1 wurden sowohl für den Fall der Dicke der defekt-

armen als auch der defektreichen Epitaxieschicht bestimmt: Eakt = 0,64 ± 0,10 eV für die defekt-

arme Schicht und Eakt = 0,55 ± 0,10 eV für die Gesamtdicke von defektarmer und defektreicher
Schicht. Die von Eaglesham gemessenen Werte von hepi [64] sind bei Depositionstemperaturen
Tdep > 250 °C etwas niedriger als die mittels IAD erzielten epitaktischen Schichtdicken, wenn
das unterschiedliche Bemessungsverfahren berücksichtigt wird.

Abbildung 6.5 (b) vergleicht die epitaktischen Schichtdicken hepi von defektarmen Epitaxie-
schichten auf verschiedenen Substratorientierungen und bei unterschiedlichen Depositionsver-
fahren. Für die epitaktische Schichtdicke bei verschiedenen Substratorientierungen gilt: hepi(100)

100 Å

Stapelfehler auf (111)-
Ebene

defektfreie Epitaxie-
schicht

defektreiche Schicht
a-Si/nc-Si-
Schicht

(111)-
Ebenen
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>> hepi(113) > hepi(110) ≈ hepi(111), für die unterschiedlichen Depositionsverfahren zeigt sich im

Rahmen der Meßfehler hepi(IAD) ≈ hepi(MBE).
(a) (b)
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Abbildung 6.5: (a) Die epitaktischen Schichtdicken hepi der defektarmen und der defektreichen,
(100)-orientierten Epitaxieschichten sind thermisch aktiviert. Die Anpassung einer Geraden an

die experimentellen Daten ergibt eine Aktivierungsenergie von Eakt = 0,64 ± 0,10 eV für die

defektarmen Schichtbereiche und Eakt = 0,55 ± 0,10 eV für die Gesamtdicke von defektarmer und
defektreicher Schicht. Geschlossene bzw. offene Symbole stellen die Dicke der defektarmen bzw.
defektreichen, epitaktischen Schicht dar, graue Symbole zeigen Vergleichswerte von Eaglesham

[64]. Die Depositionsrate betrug rdep ≈ 0,3 µm/min. (b) Orientierungsabhängigkeit der epitakti-
schen Schichtdicke hepi: Die größten epitaktischen Schichtdicken werden auf (100)-orientierten
Substraten erzielt. Die Unterschiede in hepi bei (113)-, (110)- und (111)-orientierten Substraten
sind gering. Die epitaktischen Schichtdicken, die mit den Depositionsverfahren IAD und MBE
bei 310 °C auf (100)-orientierten Substraten erzielt werden, zeigen keinen signifikanten Unter-
schied.

Fazit
Die epitaktische Schichtdicke hepi der mittels ionenassistierter Deposition abgeschiedenen

Schichten ist im Temperaturbereich Tdep = 185 ... 355 °C begrenzt und thermisch aktiviert. Die

Aktivierungsenergie beträgt Eakt = 0,64 ± 0,10 eV, für Epitaxie auf verschiedenen Substratorien-

tierungen gilt: hepi(100) >> hepi(113) > hepi(110) ≈ hepi(111). Die epitaktische Schichtdicke ist

unabhängig vom Einsatz von Ionen in der ionenassistierten Deposition: hepi(IAD) ≈ hepi(MBE).
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Im Vergleich zu den von Eaglesham berichteten Daten aus der Molekularstrahlepitaxie [64]
bei identischer Depositionsrate rdep = 0,3 µm/min sind die hier erzielten Werte von hepi etwas

größer. Die Aktivierungsenergien für hepi von Eakt = 0,64 ± 0,10 eV und Eakt = 0,55 ± 0,10 eV für
die defektarme bzw. defektreiche Epitaxieschicht sind etwas höher als der von Eaglesham ange-

gebene Wert von Eakt = 0,45 ± 0,10 eV, stimmen aber gut mit dem Wert von Eakt = 0,67 eV für
die Aktivierungsenergie für die Diffusion von Si-Adatomen auf (100)-orientierten Si-Terrassen
überein [125].

Der für den Abbruch der Epitaxie bei der ionenassistierten Deposition verantwortliche Me-
chanismus scheint den in Kapitel 2.3 angegebenen Beobachtungen von Eaglesham [64] und
Murty et al. [76] zu entsprechen: Während des epitaktischen Wachstums bilden sich {111}-
orientierte Facetten, auf denen eine hohe Stapelfehlerdichte den Abbruch der Epitaxie unter-
stützt. Die Schichtfolge bei Proben aus der IAD unterscheidet sich von den Beobachtungen von
Eaglesham und Murty et al.: Während Eaglesham den Abbruch der Epitaxie durch Übergang zu
einer amorphen Schicht berichtet, beobachten Murty et al. im hier untersuchten Tem-
peraturbereich den Übergang zu einer polykristallinen Schicht. Bei der IAD erfolgt der Übergang
zu einer polykristallinen Schicht nur bei der höchsten hier betrachteten Depositionstemperatur
von Tdep = 355 °C, ein Übergang zur amorphen Phase wird bis zu einer Schichtdicke von 3 µm
nicht beobachtet. Die bei niedrigeren Depositionstemperaturen abgeschiedenen Schichten zeigen
nach Abbruch der Epitaxie eine Fortsetzung des Wachstums in einer amorphen Phase, die
nanokristalline Anteile enthält. Diese Beobachtung ist in der Literatur bisher nicht beschrieben
worden. Das Vorhandensein dieser Nanokristallite läßt sich möglicherweise auf den Einfluß der
Si-Ionen zurückführen: Lokal könnten die Ionen mit einer Energie von 20 eV ausreichend
Energie zur Verfügung stellen, um ein Aufbrechen von Si-Si-Bindungen, eine Umordnung von
Si-Atomen und damit lokal ein kristallines Wachstum zu ermöglichen.

Marton et al. [46] sagen unbeschränktes epitaktisches Wachstum bei der Ionenstrahldepo-
sition bereits ab Tdep = 160 °C vorher, und Rabalais et al. [126] erreichen ohne Hinweis auf einen
Abbruch der Epitaxie schon bei Tdep = 290 °C eine epitaktische Schichtdicke von hepi = 350 nm.
Im Gegensatz dazu ist bei der ionenassistierten Deposition die epitaktische Schichtdicke hepi in
diesem Temperaturbereich wie bei der MBE noch begrenzt. Dies deutet darauf hin, daß die IAD,
die eine Kombination aus MBE und IBD darstellt, bzgl. des Phänomens der epitaktischen
Schichtdicke mehr Gemeinsamkeiten mit der thermischen als mit der ionenstrahlgestützten
Deposition besitzt. Kapitel 6.4.1 zeigt, daß epitaktisches Wachstum von mehreren µm-dicken

Schichten mittels IAD bei Tdep ≥ 435 °C möglich ist.
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6.3  Strukturelle Eigenschaften

Im folgenden werden intrinsische und extrinsische Punktdefekte und Punktdefektcluster so-
wie Versetzungen und Stapelfehler mittels TEM, Positronenannihilation, Photolumineszenz- und
DLTS-Messungen sowie chemischen Defektätzens untersucht. Rasterkraftmikroskopie-Messun-
gen dienen zur Ermittlung der Oberflächenrauhigkeit der Epitaxieschichten.

6.3.1 Punktdefekte und Punktdefektcluster

Die HRTEM-Aufnahme in Abbildung 6.6 (a) zeigt einen sog. „rod-like defect“ oder auch
„{113}-Defekt“ auf einer {113}-Ebene in einer ionenassistiert abgeschiedenen Epitaxieschicht.
Für die Bildung solcher Defekte werden in der Literatur mehrere mögliche Ursachen genannt. So
machen z. B. Salisbury und Loretto [127] die Elektronenbestrahlung von interstitiellen Si-Ato-
men in einer Si-Probe während der Untersuchung in einem Elektronenmikroskop für die Bildung
von Defekten auf {113}-Ebenen verantwortlich. Eine schematische Darstellung dieses Prozesses
zeigt Abbildung 6.6 (b). Tan [128] schlug als mögliche Struktur des rod-like defects eine sich
wiederholende Einheit von fünf- und siebenatomigen Ringen bestehend aus interstitiellen Si-
Atomen auf {113}-Ebenen vor. Diese Art von ausgedehnten Defekten in Si ist verantwortlich für
die unerwünschte Diffusion von Dotieratomen, der sog. „transient enhanced diffusion“ [129],
während des Ausheilprozesses nach einer Dotierstoff-Implantation. Zwar wurde die Struktur der
rod-like defects von mehreren Gruppen untersucht [128, 130, 131], die elektronische Rekombi-
nationsaktivität des Defektes scheint jedoch wenig bekannt. Für die vorliegende Arbeit haben
rod-like defects eine wichtige Bedeutung, da sie einen Hinweis auf eine hohe Dichte von inter-
stitiellen Si-Atomen in den Epitaxieschichten darstellen. Die Dichte der interstitiellen Atome in
den Epitaxieschichten konnte jedoch bisher in TEM-Untersuchungen nicht bestimmt werden, da
der quantitative Zusammenhang zwischen der Wachstumsgeschwindigkeit der rod-like defects
unter Elektronenbestrahlung und der Dichte interstitieller Atome nicht bekannt ist.

In der Literatur wird berichtet, daß Punktdefekte, deren Konzentration die Gleichgewichts-
konzentration übersteigt, zu Punktdefektclustern, Stapelfehlern und Versetzungsringen konden-
sieren können [128, 132]. Eine Übersicht über die elektrische Aktivität von Punktdefekten und
Punktdefektverbindungen in Si findet sich in Ref. [132]. Es muß davon ausgegangen werden,
daß eine hohe Dichte von interstitiellen Si-Atomen und auch Leerstellen durch Erzeugung tiefer
Störstellen die Minoritätsträgerdiffusionslänge in den Epitaxieschichten reduziert.
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(a) (b)
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Abbildung 6.6: (a) HRTEM-Aufnahme eines „rod-like defect“ in einer {113}-Ebene einer mono-
kristallinen Si-Epitaxieschicht. (b) Modell zur Entstehung von „rod-like defects“: Si-Ionen
erzeugen eine hohe Dichte interstitieller Si-Atome, die sich unter der Elektronenbestrahlung im
TEM zu „rod-like defects“ auf {113}-Ebenen anordnen [127].

Die Leerstellendichte in den Si-Epitaxieschichten wurde mit Hilfe der Positronenannihilation
untersucht. Abbildung 6.7 zeigt die Abhängigkeit des Sshape-Parameters von der Positronenener-
gie für ungetemperte und getemperte Epitaxieschichten, die bei einer Beschleunigungsspannung
von Vacc = 1000 V, einer Depositionstemperatur von Tdep = 540 °C und einer Depositionsrate von
rdep = 0,18 µm/min abgeschieden wurden. Nach der Deposition erfolgte eine Temperung bei 810
°C für 60 min. Die ungetemperte Probe besitzt eine deutlich höhere Defektdichte als die Refe-
renzprobe und die getemperte Probe. Die Anpassung von Modelldaten an die experimentellen
Werte (hier nicht gezeigt) liefert eine Positronen-Diffusionslänge in der ungetemperten Epitaxie-
schicht von ca. 45 nm, entsprechend einer Leerstellendichte von cvac = 1017 ... 1018 cm-3 [133].

Diese Probe zeigt eine Minoritätsträgerdiffusionslänge von L = 0,53 ± 0,05 µm, bei der getem-

perten Probe beträgt L = 1,71 ± 0,20 µm. Die getemperte Epitaxieschicht, die bei Vacc = 1000 V
abgeschieden wurde, und die getemperte und ungetemperte Probe, die bei Vacc = 20 V hergestellt
wurden (nicht dargestellt), weisen mit ca. 135 nm eine gegenüber der Referenzprobe mit 177 nm
nur leicht verringerte Positronen-Diffusionslänge auf. Die Leerstellendichte in diesen Proben ist
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damit cvac ≤ 2 × 1016 cm-3, möglicherweise auch identisch mit der Leerstellendichte in der Si-
Referenzprobe [133]. Die unterschiedlichen Startpunkte der Kurven in Abbildung 6.7 sind auf
leichte Unterschiede in den Oberflächendefekten (natürliches Oxid und Kontaminationen, der
Sshape-Parameter ist für SiO2 niedriger als für Si) zurückzuführen und für die Auswertung der Da-

ten nicht relevant. In der Literatur wird für FZ-Si eine Leerstellendichte von cvac = 1 ... 4 × 1014

cm-3 berichtet, in Cz-Si ist die Leerstellendichte niedriger als die Detektionsgrenze der Positro-
nenannihilation von 1014 cm-3 [134]. Niedertemperaturepitaxieschichten aus der MBE können
bei Tdep = 220 °C Punktdefektdichten im Bereich cvac = 1017 ... 1018 cm-3 aufweisen, bei höheren
Depositionstemperaturen von Tdep > 475 °C oder einem periodischen Annealing bei T > 450 °C
von Schichten, die bei Tdep = 220 °C abgeschieden wurden, konnten bei einer Detektionsgrenze

von 5 × 1015 cm-3 keine Leerstellen festgestellt werden [135].
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Abbildung 6.7: Positronenannihilationsmes-
sungen an getemperten bzw. ungetemperten
Epitaxieschichten, die bei Vacc = 1000 V,
Tdep = 540 °C und rdep = 0,18 µm/min herge-
stellt wurden, sowie einer Si-Referenzprobe.
Die ungetemperte Probe weist eine deutliche
Abweichung von der Referenzprobe auf, aus
der eine wesentlich höhere Leerstellendichte
cvac = 1017 ... 1018 cm-3 im Vergleich zur

Referenzprobe mit cvac = 1 ... 4 × 1014 cm-3

bestimmt werden kann.

Während Positronenannihilationsmessungen eine Bestimmung der Leerstellendichte in den
Epitaxieschichten ermöglichen, erlauben Photolumineszenzuntersuchungen eine Aussage über
defektbedingte Rekombinationsvorgänge in Si, die unter Emission eines Photons stattfinden.
Abbildung 6.8 zeigt Photolumineszenzspektren (PL-Spektren) von (100)-orientierten Si-Schich-

ten, die bei einer Rate von rdep ≈ 0,3 µm/min bei Depositionstemperaturen von Tdep = 460, 510
bzw. 650 °C abgeschieden wurden. Zwei Bereiche sind in den Spektren zu unterscheiden: Die
Intensität der Bandkantenlumineszenz bei Photonenenergien Eph > 1 eV steigt mit zunehmender
Depositionstemperatur Tdep der Epitaxieschichten, eine Lumineszenz bei Eph < 0,85 eV aufgrund
von tiefen Störstellen in der Bandlücke ist nur bei der bei Tdep = 460 °C abgeschiedenen Probe zu
beobachten. Das breite Maximum bei Eph < 0,85 eV kann auf D-Band-Lumineszenz von
Versetzungen zurückgeführt werden [136]. Für die PL-Spektren gilt: Je höher die Intensität der
Bandkantenlumineszenz, desto geringer ist die Rekombination über tiefe Störstellen. Die Spek-
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tren demonstrieren, daß die Dichte tiefer Störstellen und damit die Dichte rekombinationsaktiver
Punktdefekte mit steigender Depositionstemperatur der Epitaxieschichten abnimmt.
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Abbildung 6.8: Photolumineszenzspektren

der bei einer Rate von rdep ≈ 0,3 µm/min
bei Tdep = 460, 510 bzw. 650 °C hergestell-
ten Epitaxieschichten. Die Bandkantenlu-
mineszenz bei Photonenenergien Eph > 1
eV steigt mit Tdep, während das breite Ma-
ximum unterhalb von 0,85 eV auf tiefe
Störstellen in der bei Tdep = 460 °C abge-
schiedenen Probe hindeutet. Die Messun-

gen wurden mit einem Ar+-Ionenlaser (λ =
488 nm, 10 W/cm²) bei einer Probentempe-
ratur von 12 K durchgeführt, der relative
Fehler der PL-Intensität beträgt 15 %.

Eine weitere Methode zur Charakterisierung von Defekten in Si stellt die deep level transient
spectroscopy (DLTS) dar [137]. Sie ermittelt die energetische Lage und Dichte von tiefen Stör-
stellen. Abbildung 6.9 (a) stellt die DLTS-Spektren einer bei Tdep = 460 °C mit rdep = 0,1 µm/min
abgeschiedenen, (100)-orientierten Probe bei verschiedenen Frequenzen f = 0,5 ... 2,5 kHz dar.
Die beiden Pfeile deuten die auswertbaren Minima dieser Messungen an. Die große Halb-
wertsbreite der beiden Minima kann durch Überlagerung von mehreren Minima zustande kom-
men, die jedoch nicht weiter aufgelöst werden können. Die Energieniveaus der tiefen Störstellen

erstrecken sich deshalb auch über Bereiche von 0,19 ± 0,02 eV bzw. 0,23 ± 0,01 eV oberhalb der
Valenzbandkante. Die angegebenen Fehler beziehen sich auf die Unsicherheit bei der Anpassung
einer Geraden an die Meßdaten in der Arrheniusdarstellung. Aufgrund der großen Halbwerts-
breite der Minima im DLTS-Spektrum liegt in der Probe vermutlich ein Defektband vor, das sich

über einen energetischen Bereich von 0,21 ± 0,03 eV erstreckt.

Abbildung 6.9 (b) zeigt ein Minimum der Störstellendichte von NT = 1,1 × 1013 cm-3
 für tiefe

Störstellen im Energiebereich 0,19 ± 0,02 eV oberhalb der Valenzbandkante in Epitaxieschich-
ten, die bei Tdep = 460 °C und rdep = 0,3 µm/min deponiert wurden. Die Messungen an Proben,

die bei Tdep ≥ 510 °C abgeschieden wurden, weisen kein auswertbares DLTS-Signal auf, die De-

fektdichte ist damit NT < 1 × 1013
 cm-3. Die Einfangquerschnitte σ der verschiedenen Störstellen

weisen einen Fehler von ca. einer Größenordnung auf, der aufgrund der großen Halbwertsbreite
der Minima zustande kommt. Eine Aussage über die Rekombinationsaktivität der Störstellen bei
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verschiedenen Depositionsraten ist aufgrund dieses großen Fehlers nur für eine Störstellenart
gültig und läßt keinen Vergleich zwischen verschiedenen Störstellenarten zu. Man beachte, daß
das Minimum der Störstellendichte bei rdep = 0,3 µm/min mit dem Maximum der Diffusions-
länge in den Epitaxieschichten bei Tdep = 460 °C in Abbildung 6.18 (a) korreliert.
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Abbildung 6.9: (a) Spektren einer DLTS-Messung bei den Frequenzen f = 0,5 ... 2,5 kHz an
Epitaxieschichten, die bei Tdep = 460 °C und einer Rate von rdep = 0,1 µm/min abgeschieden
wurden. Die Pfeile deuten die Lage der beiden auswertbaren Minima an. (b) Störstellendichte NT

in den bei Tdep = 460 °C abgeschiedenen Epitaxieschichten in Abhängigkeit von der Depositions-
rate rdep. Bei der mittleren Depositionsrate rdep = 0,3 µm/min ergibt sich eine minimale Störstel-

lendichte von NT = 1,1 × 1013 cm-3.

Tabelle 6.1 faßt die Ergebnisse von DLTS- und Admittanzmessungen [138] an ionenassistiert
abgeschiedenen Epitaxieschichten zusammen. Bei der (111)-orientierten Epitaxieschicht, die bei
Tdep = 460 °C abgeschieden wurde, war eine DLTS-Messung nicht möglich, daher wurde die
Methode der Admittanzmessung zur Bestimmung der Punktdefektdichte gewählt. Bei gleicher
Depositionstemperatur weisen (100)-orientierte Epitaxieschichten deutlich niedrigere Punktde-
fektdichten auf als (111)-orientierte Schichten. Mit sinkender Depositionstemperatur steigt die
Punktdefektdichte bei (111)-orientierten Epitaxieschichten deutlich stärker als bei (100)-orien-
tierten Schichten. Dies deutet darauf hin, daß (i) intrinsische Punktdefekte wie Leerstellen oder
Zwischengitteratome an den hier bestimmten Störstellendichten vermutlich in Form von Defekt-
komplexen beteiligt sind und daß (ii) beim epitaktischen Wachstum auf (111)-orientiertem Si mit
einer höheren Dichte von ausgedehnten Defekten im Vergleich zu (100)-orientiertem Si auch
eine deutlich höhere Störstellendichte einhergeht.

EV + 0,19 ± 0,02 eV
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Tabelle 6.1: Maximale Punktdefektdichten in (100)- und (111)-orientierten Epitaxieschichten,
die bei Tdep = 460 bzw. 650 °C bei verschiedenen Depositionsraten rdep abgeschieden wurden.
Die Punktdefektdichten resultieren aus DLTS- bzw. im Fall der bei Tdep = 460 °C hergestell-
ten, (111)-orientierten Probe aus der ähnlichen Meßmethode der Admittanzmessung [138,
139].

Orientierung    Punktdefektdichte (cm-3)
Tdep = 460 °C Tdep = 650 °C

(100) 1,6 × 1014

1,1 × 1013

2,0 × 1013

rdep = 0,1 µm/min
0,3 µm/min
0,5 µm/min

< 1 × 1013 0,1 µm/min

(111) 2,0 × 1018 0,5 µm/min (Admittanz) 7,0 × 1013 0,3 µm/min

Die Zuordnung der gemessenen Störstellenniveaus zu in der Literatur dargestellten Defekten
ist nicht eindeutig. Es besteht die Möglichkeit, daß mit Cu dekorierte Versetzungen für die beob-
achteten DLTS-Signale verantwortlich sind [140]. Diese Vermutung wird durch SIMS-Messun-
gen unterstützt, die bei älteren Proben an der Grenzfläche zwischen Epitaxieschicht und Substrat
ein Cu-Signal leicht oberhalb des Signalrauschens gezeigt haben. Das Cu wurde bei diesen
Proben vermutlich von den Cu-Stromzuführungen des Elektronenstrahlverdampfers während des
Depositionsprozesses abgetragen. Nach einem Umbau der Depositionsanlage können SIMS-

Messungen bei einer Nachweisgrenze von 1 × 1016 cm-3 keine Cu-Kontamination der Epitaxie-
schichten mehr nachweisen. Da die DLTS-Nachweisgrenze von tiefen Störstellen bei den hier

untersuchten Proben jedoch mit 1 × 1013 cm-3 wesentlich niedriger ist als die Nachweisgrenze für
Cu bei SIMS-Messungen, kann weiterhin Cu für die beobachteten Defekte verantwortlich sein.

Fazit
Epitaktisches Wachstum von Si mittels IAD führt mit zunehmender Ionenenergie zur Er-

höhung der Dichte von Leerstellen in der epitaktischen Schicht. Bei einer Ionenenergie von 1
keV beträgt die Leerstellendichte bei einer Depositionstemperatur von Tdep = 540 °C cvac = 1017

... 1018 cm-3, die Minoritätsträgerdiffusionslänge ist L = 0,53 ± 0,05 µm. Das Tempern der Probe

bei 810 °C für 60 min verringert die Leerstellendichte auf cvac < 2 × 1016 cm-3 und erhöht die

Diffusionslänge auf L = 1,71 ± 0,20 µm. Eine Korrelation zwischen Leerstellendichte und Mino-
ritätsträgerdiffusionslänge ist nur bedingt möglich, da die Meßmethode der Positronenannihila-
tion bei Proben, die höhere Diffusionslängen L > 1,7 µm aufweisen, nicht sensitiv genug ist.
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Interstitielle Atome werden über die Bildung von rod-like defects bei Elektronenbestrahlung im
TEM indirekt nachgewiesen, die Dichte konnte aber bisher nicht quantifiziert werden.

Die Zunahme der Bandkantenlumineszenz mit steigender Depositionstemperatur der Epitaxie-
schichten ist ein Hinweis darauf, daß die Dichte rekombinationsaktiver Defekte in Übereinstim-
mung mit Ergebnissen aus DLTS-Messungen abnimmt. Bei einer Depositionstemperatur von
Tdep = 460 °C zeigt die Störstellendichte ein Minimum in Abhängigkeit von der Depositionsrate
bei rdep = 0,3 µm/min, das mit dem Maximum der Minoritätsträgerdiffusionslänge in Abbildung
6.18 (a) korreliert. Mit steigender Depositionsrate sind vermutlich eine abnehmende Dichte von
Fremdatomen, die aus der Gasphase während der Abscheidung in die Epitaxieschicht gelangen,
und eine zunehmende Dichte von intrinsischen Defekten für das Verhalten der Störstellendichte
und der Diffusionslänge verantwortlich.

Die Zuordnung der gemessenen Störstellenniveaus zu in der Literatur dargestellten Defekten
ist nicht eindeutig. Es besteht die Möglichkeit, daß mit Cu dekorierte Versetzungen für die beob-
achteten DLTS-Signale verantwortlich sind [140]. Die große Halbwertsbreite der Minima im
DLTS-Spektrum, die auf eine Überlagerung mehrerer Minima und somit auf das Vorhandensein
von Defektbändern hindeutet, erschwert die Zuordnung.

6.3.2 Abhängigkeit der Versetzungsdichte von Beschleunigungsspannung und Schicht-
dicke

Abbildung 6.10 zeigt ein Minimum in der Ätzgrubendichte nep in (100)-orientierten Epitaxie-
schichten bei einer Beschleunigungsspannung von Vacc = 20 V und einen deutlichen Anstieg von
nep zu höheren Beschleunigungsspannungen hin. Der Anstieg zu höheren Beschleunigungsspan-
nungen hin läßt sich mit einer Erhöhung der Punktdefektdichte durch den Ionenbeschuß der
Wachstumsoberfläche erklären [126]: Aus der Literatur ist bekannt, daß Punktdefekte konden-
sieren und Versetzungen bilden können [128]. Der leichte Anstieg von nep von Vacc = 20 V zu
Vacc = 10 V liegt noch im Fehlerbereich der Auswertung der Ätzgrubendichte und ist somit
wenig signifikant. Beschleunigungsspannungen von Vacc = 10 ... 20 V erzeugen also die nie-
drigsten hier gemessenen Versetzungsdichten nep < 105 cm-2.

Abbildung 6.11 zeigt, daß die Ätzgrubendichte nep sich nicht mit der Schichtdicke ändert.
Dies deutet darauf hin, daß sich Versetzungen überwiegend oder sogar ausschließlich an der
Grenzfläche Substrat – Epitaxieschicht bilden und nicht kontinuierlich während des Schicht-
wachstums erzeugt werden. Bei diesen Depositionsbedingungen (Tdep = 470 °C, rdep = 0,2
µm/min, Vacc = 20 V) werden also während des Schichtwachstums keine ausgedehnten Defekte
erzeugt.
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Abbildung 6.10: Die Ätzgrubendichte nep

weist ein Minimum bei einer Beschleuni-
gungsspannung Vacc = 20 V auf. Zu höheren
und niedrigeren Werten von Vacc hin steigt
nep an. Die Depositionstemperatur beträgt
Tdep = 500 °C, die Depositionsrate rdep =
0,15 ... 0,18 µm/min.
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Abbildung 6.11: Die Ätzgrubendichte nep

zeigt einen konstanten Verlauf über die
Schichtdicke hinweg bei der hier betrachte-

ten Epitaxieschicht der Dicke d ≈ 12 µm.
Die Depositionstemperatur beträgt Tdep =
470 °C, die Probe wurde sukzessiv durch
Polier-Ätzen in einer HNO3/HF/H2O-Lö-
sung gedünnt.

6.3.3 Oberflächenrauhigkeit in Abhängigkeit von Depositionsrate und -temperatur

Abbildung 6.12 zeigt die RMS (= root mean square, mittlere Quadratwurzel)-Oberflächen-
rauhigkeiten der untersuchten (100)-orientierten Proben in Abhängigkeit von der Depositions-
rate. Die bei Tdep = 650 °C abgeschiedenen Proben weisen die geringste Rauhigkeit von ca. 1,2
nm bei der Depositionsrate rdep = 0,52 µm/min auf. Dieser Wert entspricht nahezu der Rauhig-
keit des Substrates: Die gestrichelte Linie gibt die gemessene Rauhigkeit eines RCA-gereinigten
Substratwafers an. Die Rauhigkeit steigt deutlich zu niedrigeren und höheren Depositionsraten
hin an. Auch die bei Temperaturen von Tdep = 550 und 460 °C und einer Depositionsrate von rdep

= 0,33 bzw. 0,55 µm/min abgeschiedenen Schichten besitzen eine Rauhigkeit von ca. 1,5 nm.
Die großen Fehler resultieren aus den teilweise sehr großen Inhomogenitäten in der Rauhigkeit
an verschiedenen Stellen einer Probe.
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Bei epitaktischem Wachstum von Si führt eine geringere Mobilität der Adatome auf der
Wachstumsoberfläche durch Begünstigung des Inselwachstums zu einer höheren Oberflächen-
rauhigkeit. Die Adatommobilität ist thermisch aktiviert und nimmt daher zum einen mit der De-
positionstemperatur ab, wird zum anderen aber auch durch Verunreinigungen auf der Wachs-
tumsoberfläche und eine Erhöhung der Depositionsrate verringert. So erwarten Zhang und
Lagally eine Oberflächenrauhigkeit proportional zur Wurzel aus der Depositionsrate [141]. Die
Verringerung der Verunreinigungskonzentration mit der Erhöhung der Depositionsrate könnte
daher das beobachtete Minimum in der Oberflächenrauhigkeit von Epitaxieschichten verur-
sachen, die bei Tdep = 650 °C bei  einer Depositionsrate von rdep= 0,52 µm/min abgeschieden
wurden. Die hier gemessenen Oberflächenrauhigkeiten sind offensichtlich bei Depositionstempe-
raturen von Tdep = 460 ... 650 °C und Depositionsraten rdep = 0,33 ... 0,55 µm/min weitgehend
unabhängig von Tdep und rdep. Die Interpretation der Ergebnisse zur Oberflächenrauhigkeit von
Epitaxieschichten wird jedoch durch Inhomogenitäten der Oberflächenrauhigkeit an verschie-
denen Stellen auf ein- und derselben Probe erschwert. Bei der Prozessierung von Bauelementen
ist eine geringe Oberflächenrauhigkeit wünschenswert, daher erscheinen die bei einer mittleren
Depositionsrate hergestellten Schichten für Bauelementanwendungen besonders geeignet.
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Abbildung 6.12: Abhängigkeit der RMS-
Rauhigkeit von Epitaxieschichten von der De-
positionsrate rdep bei Depositionstemperaturen
Tdep = 460, 550 und 650 °C. Die Rauhigkeit
von Proben, die bei 650 °C hergestellt wurden,
weist ein Minimum bei rdep = 0,52 µm/min auf.

6.4 Elektrische Eigenschaften

Die elektrischen Eigenschaften der monokristallinen Epitaxieschichten sind entscheidend für
die Verwendung der Schichten für Bauelemente. Hohe Majoritätsträgerbeweglichkeiten sind
wichtig für Majoritätsträgerbauelemente wie MOS-Transistoren, hohe Minoritätsträgerdiffu-
sionslängen sind Voraussetzung für die Herstellung von Minoritätsträgerbauelementen wie z. B.
Solarzellen.
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6.4.1 Majoritätsträgereigenschaften

Aktivierung der Dotierstoffe Bor und Phosphor
Abbildung 6.13 (a) zeigt die sehr gute Übereinstimmung zwischen der mittels Sekundärionen-

Massenspektrometrie (SIMS) gemessenen Dotierstoffkonzentration NA/D in bor- bzw. phosphor-
dotierten Epitaxieschichten und der mit Halleffekt-Messungen bestimmten elektrisch aktiven
Löcher- bzw. Elektronenkonzentration nh/e. In dem gezeigten Dotierungsbereich sind Bor und
Phosphor vollständig elektrisch aktiv mit Ausnahme von Borkonzentrationen NA < 1016 cm-3:
Hier ist NA wahrscheinlich aufgrund parasitärer n-Dotierung aus dem Restgas deutlich größer als
die Löcherkonzentration nh. Aus der Literatur sind thermische und Neue Donatoren bekannt, die
mit Sauerstoff in Verbindung gebracht werden [142, 143, 144]. Die Sauerstoffkonzentration [O]

in den Epitaxieschichten ist nach SIMS-Messungen niedriger als die Detektionsgrenze von 1 ×
1018 cm-3 [145], daher können diese Messungen keinen weiteren Aufschluß über [O] in den Epi-
taxieschichten geben.

Majoritätsträgerbeweglichkeit
Abbildung 6.13 (b) zeigt die Hall-Beweglichkeit µh/e von Löchern bzw. Elektronen in Abhän-

gigkeit von der Ladungsträgerkonzentration nh/e. Über den dargestellten Dotierbereich erreicht
die Majoritätsträgerbeweglichkeit die Werte, die für Si-Wafer veröffentlicht wurden mit Aus-
nahme von Löcherkonzentrationen nh < 1016 cm-3. Die Verringerung der Löcherbeweglichkeit µh

in diesem Bereich kann, wie bereits oben angemerkt, auf eine teilweise Kompensation der
Löcher durch parasitäre n-Dotierung zurückgeführt werden.

In früheren Untersuchungen an Ga-dotierten Schichten [146] wurde gezeigt, daß die Löcher-

beweglichkeit µh sowohl von der Depositionstemperatur Tdep im Bereich 525 °C ≤ Tdep ≤ 650 °C

als auch von der Depositionsrate rdep im Bereich 0,07 ≤ rdep ≤ 0,3 µm/min unabhängig ist. Diese
Studie zeigte auch, daß die Ladungsträgerbeweglichkeit nicht signifikant von der Probenvorbe-
handlung abhängt: Proben, bei denen das Oxid ausschließlich durch einen HF-Ätzschritt vor der
Epitaxie entfernt wurde, wiesen die gleichen Beweglichkeiten auf wie Proben, bei denen das
Oxid thermisch entfernt wurde. Die Majoritätsträgerbeweglichkeit erweist sich also als unem-
pfindlich sowohl gegenüber Änderungen in der Depositionstemperatur Tdep und der Depositions-
rate rdep in den hier betrachteten Parameterbereichen als auch gegenüber der Probenvorbehand-
lung.
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Abbildung 6.13: (a) Vergleich der mittels SIMS bestimmten Dotierstoffkonzentrationen NA/D von
Akzeptoren bzw. Donatoren und der Majoritätsträgerkonzentrationen nh/e von Löchern bzw.
Elektronen in p- bzw. n-Typ Epitaxieschichten aus Raumtemperatur-Halleffekt Messungen. Bor
und Phosphor sind vollständig elektrisch aktiv in dem hier betrachteten Dotierbereich mit Aus-
nahme von Bor mit einer Konzentration von NA < 1016 cm-3 aufgrund von Kompensation durch
parasitäre n-Typ Dotierung aus dem Restgas. (b) Die Hall-Beweglichkeit von Löchern bzw. Elek-
tronen in p- bzw. n-Typ (100)-orientierten Epitaxieschichten entspricht über einen weiten Dotier-
bereich der Majoritätsträgerbeweglichkeit im Si-Volumen. Die Verringerung der Löcherbeweg-
lichkeit µh bei nh < 1016 cm-3 wird wahrscheinlich von parasitärer n-Typ Dotierung aus dem Rest-
gas verursacht. Die durchgezogenen Linien kennzeichnen die Werte für das Si-Volumen aus Ref.
[147]. Die Depositionstemperatur beträgt Tdep = 540 °C, die Depositionsrate liegt im Bereich rdep

= 0,06 ... 0,16 µm/min.

Abhängigkeit der Majoritätsträgerbeweglichkeit von der Substrattemperatur
Abbildung 6.14 demonstriert, daß die Hall-Beweglichkeit µh von Löchern in bordotierten

Epitaxieschichten mit einer Löcherkonzentration von nh = 3 × 1017 cm-3 unterhalb einer Depositi-
onstemperatur Tdep = 540 °C deutlich abnimmt. Röntgendiffraktometrie (XRD)-Messungen wei-
sen nach, daß unterhalb von Tdep = 435 °C abgeschiedene Si-Schichten polykristallin sind. Die
Streuung von Majoritätsträgern an ausgedehnten Defekten und Punktdefekten, deren Dichte mit
sinkender Depositionstemperatur zunimmt (siehe Kapitel 6.3.1), ist aller Wahrscheinlichkeit
nach für die Verringerung der Majoritätsträgerbeweglichkeit verantwortlich.
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Abbildung 6.14: Halleffekt-Beweglichkeit
µh von bordotierten, (100)-orientierten
Epitaxieschichten in Abhängigkeit von der
Depositionstemperatur Tdep. Die Ladungs-
trägerkonzentration jeder Probe beträgt nh

= 3 × 1017cm-3, die Schichtdicke ist 10 µm.
Die Hall-Beweglichkeit der Löcher µh

nimmt mit der Depositionstemperatur Tdep

ab. Bei Depositionstemperaturen Tdep <
435 °C sind die abgeschiedenen Schichten
polykristallin. Die gestrichelte Linie zeigt
die Löcherbeweglichkeit im Si-Volumen.

6.4.2 Minoritätsträgerdiffusionslänge

In diesem Abschnitt wird der Einfluß der Parameter Depositionsrate rdep, Temperatur Tdep und
Beschleunigungsspannung Vacc sowie der Oberflächenorientierung auf die Minoritätsträger-
diffusionslänge dargestellt.

Abbildung 6.15 demonstriert die Abhängigkeit der Minoritätsträgerdiffusionslänge L von der
Ätzgrubendichte nep und damit der Versetzungsdichte in Epitaxieschichten, die bei unterschied-
lichen Depositionsparametern Tdep und rdep hergestellt wurden. Aufgrund der unterschiedlichen

Depositionsparameter sind zwei Bereiche zu unterscheiden: (i) Für nep > 2 × 105 cm-2 ist L < 2

µm, (ii) für nep < 2 × 105 cm-2 nimmt L Werte zwischen 2 und 22 µm unabhängig von nep an.

Dieses Ergebnis läßt schließen, daß eine Versetzungsdichte > 2 × 105 cm-2 die Diffusionslänge L

begrenzt, eine Versetzungsdichte < 2 × 105 cm-2 jedoch nicht: In diesem Bereich bestimmen
andere Schichteigenschaften wie z. B. die Dichte von Punktdefekten oder Punktdefektkomplexen
die Diffusionslänge (siehe Kapitel 6.3.1). Diese Schlußfolgerung wird von geometrischen Über-
legungen unterstützt: Bei einer Ätzgrubendichte nep = 104 cm-2 beträgt bei einer angenommenen,
homogenen Verteilung der Defekte der mittlere Abstand l zwischen zwei Versetzungen 100 µm,

bei nep = 2 × 105 cm-2 ist l ≈ 20 µm. Dies ist ungefähr der doppelte Wert der Schichtdicke von d
= 5 ... 9 µm. Wenn bei zunehmender Ätzgrubendichte nep der Abstand zwischen zwei Versetzun-
gen sich der Größe der Schichtdicke nähert, so bestimmt die Rekombination an Versetzungen die
Diffusionslänge L der Minoritätsladungsträger.



Kapitel 6: Eigenschaften monokristalliner Epitaxieschichten 67

Ätzgrubendichte nep (cm-2)

103 104 105 106 107 108

D
iff

us
io

ns
lä

ng
e 

L 
(µ

m
)

1

10

Abbildung 6.15: Die Abhängigkeit der Diffu-
sionslänge L von der Ätzgrubendichte nep der
Epitaxieschichten zeigt zwei unterschiedliche
Bereiche, die durch die gestrichelte Linie

getrennt werden: Für nep > 2 × 105 cm-2 wird L

von nep begrenzt, für nep < 2 × 105 cm-2 nimmt L
Werte zwischen 2 und 22 µm unabhängig von
nep an. Die mit Secco-Ätze behandelten Epi-
taxieschichten sind 5 ... 9 µm dick.

Variation der Beschleunigungsspannung bei verschiedenen Substratorientierungen
Kapitel 5 berichtet über die Variation der Beschleunigungsspannung Vacc im Rahmen der sta-

tistischen Versuchsdurchführung. Dort wurde kein signifikanter Unterschied in der Leerlauf-
spannung Voc von (100)-orientierten Testsolarzellen bei Beschleunigungsspannungen Vacc = 20
bzw. 50 V festgestellt. Hier soll nun der Einfluß von niedrigeren Werten von Vacc bis hin zu 0 V
(entsprechend einer MBE-Abscheidung) auf Voc für (100)-, (111)-, (110)- und (113)-orientierte
Epitaxieschichten untersucht werden. Tabelle 6.2 nennt die Oberflächenenergien der hier be-
trachteten Oberflächenorientierungen. Die (111)-orientierte Oberfläche ist die thermisch stabilste
der vier aufgeführten Si-Oberflächenorientierungen. In diesen Experimenten wird erstmals ein
Vergleich der epitaktischen Schichtqualität auf den niederindizierten Oberflächenorientierungen
sowie der ebenfalls für Bauelemente interessanten, (113)-orientierten Oberfläche durchgeführt
[148]. Die Untersuchung der strukturellen und elektrischen Eigenschaften der Epitaxieschichten
auf diesen unterschiedlich orientierten Si-Substraten ist bedeutend für das Si-Wachstum auf
polykristallinen Substraten. Die Schichtqualität der monokristallinen Schichten kann als obere
Grenze für die Qualität von polykristallinen Schichten angesehen werden, die sich aus Körnern
mit den untersuchten Orientierungen zusammensetzen.

Die (110)-orientierten Substrate sind deutlich niedriger dotiert als die übrigen Proben (NA = 1

× 1015 cm-3 Bor). Die Simulation der Solarzellenstruktur mittels PC-1D [149] zeigt jedoch, daß
bei den hier beobachteten Diffusionslängen der Einfluß der Substratdotierung auf die Leerlauf-
spannung vernachlässigbar ist.
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 Tabelle 6.2: Oberflächenenergien der drei niedrigindizierten Oberflächenorientierungen sowie
der (113)-Orientierung [75]. Die (111)-orientierte Oberfläche ist die thermisch stabilste unter
den betrachteten Oberflächenorientierungen.

Oberflächenorientierung Oberflächenenergie (Jm-2)

(100) 1,36
(111) 1,23
(110) 1,43
(113) 1,38

Im folgenden sollen kurz die Unterschiede zwischen den atomaren Strukturen der hier
betrachteten Oberflächenorientierungen qualitativ und quantitativ dargestellt werden, da sie das
epitaktische Wachstum entscheidend beeinflussen. Die untersuchten Oberflächen mit verschie-
denen Orientierungen besitzen unterschiedliche Atomdichten und -positionen, Ebenenabstände
und Oberflächenrekonstruktionen. Die Rekonstruktion einer Oberfläche ergibt sich aus einer
Minimierung der Oberflächenenergie durch Absättigung offener atomarer Bindungen bei gleich-
zeitig minimaler Energieerhöhung durch veränderte Bindungslängen und -winkel. Tabelle 6.3
nennt die Rekonstruktionen der (100)-, (111)-, (110)- und (113)-orientierten Oberflächen.

Die (7 × 7)-Oberflächenrekonstruktion der (111)-orientierten Oberfläche ist bei einer Si-Ab-

scheidung bei Raumtemperatur im Gegensatz zur (2 × 1)-Rekonstruktion der (100)-orientierten
Oberfläche stabil, die abgeschiedenen Atome ordnen sich nicht epitaktisch an [150]. Diese un-
terschiedliche Stabilität der Oberflächenrekonstruktion machen Gossmann und Feldman für die
schlechtere strukturelle Qualität der (111)-orientierten Epitaxieschichten verantwortlich. Die

(110)-orientierte Oberfläche besitzt eine (16 × 2)-Oberflächenrekonstruktion [151], auf der
(113)-orientierten Oberfläche wird eine stark temperaturabhängige Rekonstruktion beobachtet:

Bei Raumtemperatur ist die Oberfläche (3 × 2)- [152], zwischen 450 °C und 600 °C (3 × 1)- und

oberhalb von 600 °C (1 × 1)-rekonstruiert [153]. Eine umfassende Übersicht über die atomare
Struktur von (100)- bis hin zu (111)-orientierten Oberflächen findet sich in Ref. [154].

Neben der Oberflächenrekonstruktion ist die Fehlorientierung der Oberfläche, die bei kom-
merziell erhältlichen Wafern bis zu 0,5 ° beträgt, von Bedeutung für das epitaktische Wachstum.
Bei fehlorientierten (100)-, (111)- und (110)-Oberflächen bilden sich Stufen aus [155], die be-
vorzugte Anlagerungspunkte für Adatome darstellen, bei einer (113)-orientierten Oberfläche hin-
gegen sog. Mesofacetten, die, je nach Grad der Fehlorientierung, 50 ... 100 nm breit und 1 ... 2
nm hoch sind und eine „Sägezahnstruktur“ bilden. Eine Seite der Facette ist (113)-orientiert, die
andere, je nach Richtung der Fehlorientierung, (114)- oder näherungsweise (5 5 12)-orientiert
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[154]. Über das Verhalten von Adatomen auf einer solchen Oberfläche ist experimentell wenig
bekannt.

Tabelle 6.3: Oberflächenrekonstruktionen der drei niedrigindizierten Oberflächen sowie der

(113)-orientierten Oberfläche. Die (7 × 7)-Rekonstruktion ist im Gegensatz zur (2 × 1)-Rekon-
struktion stabil bei einer Si-Abscheidung bei Raumtemperatur [150]. Entsprechende experi-
mentelle Daten für (110)- und (113)-orientierte Oberflächen fehlen.

Orien-
tierung

Oberflächenrekonstruktion Stabilität der Oberflächenrekonstruktion bei
Si-Abscheidung bei Raumtemperatur

(100) (2 × 1) instabil

(111) (7 × 7) stabil

(110) (16 × 2) Stabilität nicht bekannt

(113)  (3 × 2), (3 × 1) Stabilität nicht bekannt

Die bei der Epitaxie wichtige Diffusion von Adatomen ist durch Experiment und Simulation
quantitativ im Fall der (100)-orientierten Oberfläche sehr gut beschrieben: Für die Diffusion
eines Adatoms auf einer (100)-orientierten Terrasse wird eine experimentell beobachtete Aktivie-
rungsenergie von Eakt = 0,67 eV [125] angegeben. Simulationen ergeben Eakt = 0,67 bzw. 0,76
eV für die Diffusion entlang bzw. senkrecht zu den Dimer-Reihen der rekonstruierten Oberfläche
[156]. Das Herauslösen eines Atoms aus einer Stufe erfordert eine Energie von Eakt = 1,3 eV
[157]. Tromp und Mankos bestimmten die Energie, die für die Bildung eines Dimers aus einer
Stufe heraus notwendig ist, zu Eakt = 0,35 eV [158]. Die Diffusion eines Dimers benötigt
dagegen mit Eakt = 0,94 eV [159] eine höhere Aktivierungsenergie als die eines Adatoms.
Tabelle 6.4 zeigt, daß für die Diffusion von Adatomen auf (111)-orientierten Terrassen mit einer
Aktivierungsenergie von Eakt = 0,66 eV [160] und für das Herauslösen von Atomen aus Stufen

mit einer Aktivierungsenergie von Eakt ≈ 1,5 eV [161] Werte angegeben werden, die mit den ent-
sprechenden Werten von (100)-orientierten Oberflächen gut übereinstimmen.

Über entsprechende Oberflächenvorgänge auf anderen Oberflächenorientierungen ist quan-
titativ wenig bekannt: In der Literatur wird in Simulation und Experiment das Wachstum auf
(113)- und (110)-orientierten Oberflächen als defektreich beschrieben [162, 151].

Eigene experimentelle Daten demonstrieren in Abbildung 6.16 die Abhängigkeit der Minori-
tätsträgerdiffusionslänge L von der Beschleunigungsspannung Vacc im Bereich Vacc = 0 ... 20 V
für Epitaxieschichten auf unterschiedlich orientierten Substraten. Für Vacc = 0 V, entsprechend
den Bedingungen einer MBE-Abscheidung, ist L nahezu unabhängig von der Oberflächenorien-
tierung der Epitaxieschichten. Mit steigender Beschleunigungsspannung Vacc nimmt L bei (100)-
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orientierten Schichten zu, bei (111)-, (110)- und (113)-orientierten Epitaxieschichten hingegen
ab. Die hier erhaltenen Diffusionslängen sind maximal bei (100)-orientierten Schichten und Vacc

= 8 bzw. 20 V.

Tabelle 6.4: Aktivierungsenergien für die Diffusion von Adatomen und Addimeren auf (100)-
und (111)-orientierten Oberflächen sowie für das Herauslösen von Atomen und Dimeren aus
atomaren Stufen. Es besteht eine gute Übereinstimmung zwischen den entsprechenden Werten
für (100)- und (111)-orientierte Oberflächen.

Orien-
tierung

Eakt Adatom-
diffusion (eV)

Eakt Addimer-
diffusion (eV)

Eakt Herauslösen Ad-
atom aus Stufe (eV)

Eakt Herauslösen Ad-
dimer aus Stufe (eV)

(100) 0,67 || Dimerreihe
[125, 156],

0,76 ⊥  Dimerreihe
[156]

0,94 [159] 1,3 [157] 0,35 [158]

(111) 0,66 [160] ? 1,5 [161] ?

(100)

Tdep = 650 °C
rdep = 0,3 µm/min

(113) (111)
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Abbildung 6.16: Abhängigkeit der Minori-
tätsträgerdiffusionslänge L von unterschied-
lich orientierten Epitaxieschichten von der
Beschleunigungsspannung Vacc. Bei Vacc = 8
bzw. 20 V ist L von (100)-orientierten Epi-
taxieschichten deutlich größer als L von
(111)-, (110)- und (113)-orientierten Schich-
ten. Bei Vacc = 0 V, entsprechend den Bedin-
gungen einer MBE-Deposition, ist L nahezu
orientierungsunabhängig.

Untersuchungen zur Versetzungs- und Stapelfehlerdichte zeigen, daß die Versetzungsdichten
in (100)-orientierten Epitaxieschichten mit wenigen 105 cm-2 deutlich niedriger sind als in den
Epitaxieschichten auf den anderen untersuchten Substratorientierungen. Vermutlich begrenzen
höhere Störstellendichten in den (110)-, (113)- und (111)-orientierten Epitaxieschichten, die mit
den hohen Versetzungs- und Stapelfehlerdichten von nep = 106 ... 107 cm-2 einhergehen, die
Diffusionslänge L in diesen Schichten. Zum Vergleich der Störstellendichten von (111)- und
(100)-orientierten Epitaxieschichten siehe Kapitel 6.3.1.
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 Mit dieser Untersuchung ist die Verbesserung in der Minoritätsträgerdiffusionslänge der
ionenassistiert abgeschiedenen (100)-orientierten Epitaxieschichten gegenüber den mittels Mole-
kularstrahlepitaxie in der gleichen Depositionsanlage hergestellten Proben erstmals in einem
direkten Vergleich gezeigt worden. Zur Diskussion der Orientierungsabhängigkeit des ionen-
assistierten Wachstums siehe auch Kapitel 8.2.3.

Eine (100)-orientierte epitaktische Schicht ermöglicht offensichtlich die höchsten Solarzellen-
wirkungsgrade im Vergleich zu anderen Substratorientierungen. Für die Herstellung von Solar-
zellen auf polykristallinen Substraten (siehe Kapitel 7) bedeutet dies, daß jede polykristalline
Epitaxieschicht, bei Vernachlässigung der Rekombination an Korngrenzen, schlechtere Solarzel-
leneigenschaften zeigen wird als eine (100)-orientierte Epitaxieschicht. In einer Simulation
werden hierzu im Solarzellen-Ersatzschaltbild, siehe Abbildung 6.17 (a), zwei Dioden mit expe-
rimentell bestimmten Kennlinien unter Variation ihrer Flächenanteile parallel geschaltet. Die
Diode mit Flächenanteil 1 – x repräsentiert die Solarzelle auf (100)-orientiertem Si, die Kenn-
linie der Diode mit Flächenanteil x bildet die Summe der gemessenen Kennlinien der (110)-,
(113)- und (111)-orientierten Epitaxieschicht-Solarzellen

I(V)gesamt = (1 – x) I(V)Diode Si(100) + x I(V)Diode Si(110),Si(113),Si(111). Gleichung 6.1

Abbildung 6.17 (b) demonstriert den Einfluß, den das Hinzufügen von (110)-, (113)- und
(111)-orientierten Bereichen zu einer monokristallinen Solarzelle auf Si(100) auf den Wirkungs-

grad η besitzen würde. Schon bei einem Flächenanteil der nicht-(100)-orientierten Bereiche von
20 % sinkt der Wirkungsgrad um ein Viertel. Eine zu gleichen Teilen ausschließlich aus (110)-,
(113)- und (111)-orientierten Bereichen bestehende Solarzelle zeigt nur ca. 30 % des Wirkungs-

grades η einer Solarzelle auf einer (100)-orientierten Epitaxieschicht. Eine noch stärkere Abnah-

me von Voc und η mit abnehmendem Flächenanteil der (100)-Orientierung würde sich bei ober-
flächenpassivierten Solarzellen zeigen, da aufgrund ihrer höheren Diffusionslänge die Solarzelle
auf (100)-orientiertem Si nach einer Oberflächenpassivierung eine deutlich stärkere Erhöhung

von Voc und η zeigen würde als die Solarzellen auf (111)-, (113)- und (110)-orientierten Epita-
xieschichten. Diese drastischeren Unterschiede zeigt auch eine Simulation einer Solarzelle beste-
hend aus einem Korn mit hoher und einem mit niedriger Diffusionslänge mit ideal passivierten
Oberflächen in Ref. [163].
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Abbildung 6.17: (a) Schemabild der simulierten Parallelschaltung von Solarzellen auf unter-
schiedlich orientierten Epitaxieschichten. Die Hellkennlinien der Einzelzellen wurden experi-
mentell bestimmt. Der Flächenanteil der (110)-, (113)- und (111)-orientierten Bereiche zueinan-

der ist 1:1:1. (b) Simulation des Wirkungsgrades η einer Solarzelle mit verschiedenen Flächen-
anteilen x von (110)-, (113)- und (111)-orientierten Bereichen und 1 – x der (100)-orientierten
Oberfläche.

Variation von Substrattemperatur und Depositionsrate
Abbildung 6.18 (a) stellt die Diffusionslänge L in (100)-orientierten Epitaxieschichten in

Abhängigkeit von rdep bei Tdep = 460, 510, 550 und 650 °C dar. Zwei Bereiche können in der

Graphik unterschieden werden: (i) Für Tdep ≤ 510 °C weist L ein Maximum bei rdep = 0,3 µm/min

auf. (ii) Für Tdep ≥ 550 °C ist L für rdep > 0,2 µm/min nahezu unabhängig von der Depositions-
rate. Man beachte, daß die Lage des Maximums der Diffusionslänge L bei Tdep = 460 °C mit der
des Minimums der Störstellendichte in den Epitaxieschichten in Abbildung 6.9 (b) korreliert.
Abbildung 6.18 (b) zeigt die Leerlaufspannungen der entsprechenden Proben, die sich in Abhän-
gigkeit von Tdep und rdep ebenso verhalten wie die Diffusionslängen in Abbildung 6.18 (a). Die

Ätzgrubendichte beträgt nach Abbildung 6.18 (c) bei den hier ausgewerteten Proben nep ≤

2 × 105 cm-2 und begrenzt daher die Diffusionslänge nicht. In Bereich (i) bei Tdep ≤ 510 °C
begrenzt also Rekombination an Punktdefekten bzw. Punktdefektkomplexen die Diffusionslänge
L. Die niedrigen Diffusionslängen für rdep < 0,2 µm/min sind wahrscheinlich durch Verunreini-
gungen aus dem Restgas verursacht, die während der Abscheidung in die Epitaxieschicht
eingebaut werden: Bei einem konstanten Restgasdruck ist die Verunreinigungskonzentration in
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der Si-Schicht proportional zu 1/rdep. Die Diffusionslänge steigt somit mit der Depositionsrate.
Diese Beobachtung wird auch in Ref. [164] gemacht. Mit steigender Depositionsrate verringert
sich jedoch die Adatommobilität auf der Wachstumsoberfläche, und die Erzeugungsrate von
Punktdefekten wird höher als die Ausheilrate. Damit sinkt die Diffusionslänge wieder. In Be-

reich (ii) für Tdep ≥ 550 °C gibt es zwei die Diffusionslänge begrenzende Mechanismen: Rekom-
bination im Volumen an Punktdefekten bzw. Punktdefektkomplexen und an der Oberfläche bzw.
der Grenzfläche zwischen Epitaxieschicht und Substrat. Photolumineszenzmessungen (siehe
Kapitel 6.3.1) zeigen, daß die Dichte rekombinationsaktiver, extrinsischer und intrinsischer
Defekte im Volumen in den bei Tdep = 650 °C hergestellten Proben noch geringer ist als in den
bei 550 °C abgeschiedenen Epitaxieschichten. Letztere Proben weisen signifikant niedrigere
Diffusionslängen auf. Dies deutet darauf hin, daß Punktdefekte oder Punktdefektcluster die
Diffusionslänge beeinflussen.

Eine numerische Simulation der Diodenstruktur mit Hilfe des Programms PC-1D [149] ergibt

eine Rekombinationsgeschwindigkeit von S ≤ 104 cm/s für die Rekombination an der Grenz-
fläche Substrat – Epitaxieschicht. Diese Grenzflächenrekombination, die die Diffusionslänge L
beeinflußt, scheint kaum vermeidbar, da die Substratoberfläche bei der Epitaxie stets die höchste
Verunreinigungskonzentration aufweist. Die Abscheidung eines hochdotierten, sog. „back sur-
face fields“ (BSF) kann jedoch die Rekombination verringern.

Auffällig ist im Temperaturbereich von Tdep = 550 ... 650 °C, daß auch bei der hohen Depo-
sitionsrate von rdep = 0,8 µm/min die Diffusionslänge noch nicht wieder abnimmt, so daß die
Qualität der Epitaxieschichten von der geringeren Verunreinigungskonzentration profitiert. Bei
einer Depositionstemperatur von Tdep = 650 °C ergibt sich eine Minoritätsträgerdiffusionslänge
von L = 40 µm bei der höchsten für diese Temperatur publizierten Depositionsrate von rdep = 0,8
µm/min. Sekundärionen-Massenspektrometrie-Messungen zeigen, daß die Konzentrationen von
metallischen Verunreinigungen ebenso wie die Sauerstoff- und Kohlenstoffkonzentration sowohl
in der bei Tdep = 460 °C und rdep = 0,1 µm/min als auch in der bei Tdep = 650 °C und rdep = 0,8
µm/min abgeschiedenen Epitaxieschicht unterhalb der Nachweisgrenze liegen. Lediglich an der
Grenzfläche zwischen Substrat und Epitaxieschicht und im Bereich des BSF ist eine Kohlen-

stoffkonzentration von ca. 1 × 1018 cm-3 bzw. 5 × 1017 cm-3 festzustellen. Für die bei höherer
Rate abgeschiedene Schicht bedeuten diese Ergebnisse bei Annahme einer zur Si-Depositions-
rate invers proportionalen Verunreinigungskonzentration, daß die Kohlenstoffkonzentration [C]

< 4 × 1016 cm-3 und die Sauerstoffkonzentration [O] < 2 × 1017 cm-3 betragen.
Die in Abbildung 6.18 (b) dargestellten Leerlaufspannungen Voc weisen in Abhängigkeit von

Depositionsrate rdep und -temperatur Tdep den gleichen Verlauf auf wie die Diffusionslängen in
Abbildung 6.18 (a), wie es aufgrund der Abhängigkeit von Voc von L auch zu erwarten ist. Die
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Leerlaufspannungen mit Werten von Voc ≈ 600 mV bei Tdep = 650 °C und unpassivierter Vorder-
seite sind ein Indiz für eine sehr gute elektrische Schichtqualität.
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Abbildung 6.18: (a) Abhängigkeit der durch
IQE-Messungen bestimmten Minoritätsträ-
gerdiffusionslänge L von der Depositionsra-
te rdep für Depositionstemperaturen Tdep =
460, 510, 550 und 650 °C bei (100)-orien-

tierten Epitaxieschichten. Bei Tdep ≤ 510 °C

hat L ein Maximum bei rdep ≈ 0,3 µm/min,

während bei Tdep  ≥ 550 °C die Diffusions-
länge für rdep > 0,2 µm/min im wesentlichen
konstant ist. (b) Der Verlauf der Leerlauf-
spannungen Voc entspricht dem der in (a)
gezeigten Diffusionslängen. (c) Die Ätzgru-
bendichte nep zeigt keine eindeutige Abhän-
gigkeit von rdep und Tdep.

Abbildung 6.19 (a) zeigt die Minoritätsträgerdiffusionslänge L in (111)-orientierten Si-
Schichten als Funktion von rdep und Tdep. Auffällig sind die deutlich niedrigeren Diffusionslän-
gen im Vergleich zu (100)-orientierten Epitaxieschichten sowie der Verlauf von L in Abhängig-
keit von rdep und Tdep: Lediglich die bei Tdep = 650 °C abgeschiedenen Epitaxieschichten zeigen
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ein Maximum von L bei rdep = 0,3 µm/min. Die Diffusionslängen aller bei niedrigeren
Temperaturen hergestellten Proben sind kleiner als 1 µm. Eine eindeutige Abhängigkeit von rdep

ist in diesem Temperaturbereich nicht zu erkennen, man sieht jedoch einen Anstieg von L mit
Tdep. Die Messung der Quantenausbeute und die Auswertung sind problematisch bei Proben mit
Diffusionslängen L < 1 µm, der Fehler von L ist hier relativ groß.

Eine eindeutige Aussage über die Abhängigkeit der Minoritätsträgerdiffusionslänge L von rdep

und Tdep zeigen die in Abbildung 6.19 (b) dargestellten Leerlaufspannungen Voc dieser Proben:
Für Tdep = 650 °C weist Voc ein von der Diffusionslänge her erwartetes Maximum bei rdep = 0,3
µm/min auf. Abbildung 6.19 (c) demonstriert, daß diese Probe auch die geringste Defektdichte

mit nep ≈ 5 × 105 cm-2 besitzt, die anderen bei Tdep = 650 °C abgeschiedenen Proben zeigen hö-

here Defektdichten. Für Tdep ≤ 550 °C nimmt Voc mit zunehmender Depositionsrate und sinken-
der Temperatur ab. Die Defektdichte der bei rdep = 0,8 µm/min und Tdep = 650 °C hergestellten
Probe ist ebenso wie die der bei niedrigeren Depositionstemperaturen abgeschiedenen
Epitaxieschichten nicht auswertbar, d. h. nep >> 107 cm-2. Dies läßt darauf schließen, daß die
Diffusionslänge L in (111)-orientierten Proben im Gegensatz zu den (100)-orientierten Epitaxie-
schichten durch Rekombination an ausgedehnten Defekten begrenzt wird. Die bei Tdep = 460 °C

und rdep ≥ 0,47 µm/min abgeschiedenen Schichten sind polykristallin.
Das Verhalten der Diffusionslänge L in (111)-orientierten Si-Epitaxieschichten läßt sich mit

den für den Fall der (100)-orientierten Proben in Bereich (i) diskutierten Mechanismen erklären.
Dafür muß jedoch für (111)-orientierte Proben eine höhere Depositionstemperatur Tdep für das
Erreichen einer mit (100)-orientierten Proben vergleichbaren Diffusionslänge angenommen wer-
den: Das Maximum von L bzgl. rdep bei Tdep = 650 °C in (111)-orientierten Epitaxieschichten
entspricht dem Verhalten von L bei Tdep = 460 und 510 °C in einer (100)-orientierten Schicht.
Aus den Diffusionslängenmessungen folgt, daß auf (111)-orientierten Si-Substraten im Ver-

gleich zu (100)-orientierten Si-Substraten eine um ∆Tdep ≈ 140 °C höhere Depositionstemperatur
notwendig ist, um eine vergleichbare Diffusionslänge zu erzielen. Diese Temperaturdifferenz

entspricht nach der Beziehung ∆E = kB∆T einer energetischen Differenz von ∆E = 0,01 eV.
Diese Energiedifferenz ist geringer als der Meßfehler bei Untersuchungen der Diffusionsvor-
gänge auf Oberflächen und daher experimentell nicht verifizierbar. Dennoch ist zu vermuten,
daß geringe Unterschiede in den Aktivierungsenergien für Oberflächenvorgänge auf (100)- und
(111)-orientierten Oberflächen für die beobachteten Unterschiede in den Diffusionslängen
verantwortlich sind. In der Literatur ist ebenso bekannt, daß für Epitaxie auf (111)-orientierten
Si-Substraten höhere Temperaturen für eine vergleichbare Schichtqualität notwendig sind als für
Epitaxie auf (100)-orientiertem Si: Gossman und Feldman nennen aufgrund der Unterschiede in
der Oberflächenrekonstruktion einen Temperaturunterschied von 220 °C [150].
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Abbildung 6.19: (a) Abhängigkeit der durch
IQE-Messungen bestimmten Minoritätsträ-
gerdiffusionslänge L von der Depositions-
rate rdep für Depositionstemperaturen Tdep =
460, 510, 550 und 650 °C bei (111)-orien-
tierten Si-Epitaxieschichten. (b) Die Leer-
laufspannungen der in (a) betrachteten Pro-
ben zeigen für Tdep = 650 °C ein Maximum

bei rdep = 0,3 µm/min, für Tdep ≤ 550 °C eine
Verringerung mit ansteigender Depositions-
rate rdep. (c) Die Ätzgrubendichte nep zeigt
ein Minimum bei einer Depositionsrate von
rdep = 0,3 µm/min bei Tdep = 650 °C.

Fazit
Die Diffusionslänge L steigt mit zunehmender Depositionstemperatur Tdep und weist ein

Maximum bzgl. der Depositionsrate rdep auf. Die Lage dieses Maximums bzgl. rdep hängt von
Tdep und der Substratorientierung ab: Mit steigender Depositionstemperatur verschiebt sich das
Maximum zu höheren Raten hin, bei (111)-orientierten Proben ist das Maximum im Vergleich
zu (100)-orientierten zu niedrigeren Raten hin verschoben.

Dieses Verhalten läßt sich zurückführen auf die mit zunehmender Depositionstemperatur Tdep

steigende Adatommobilität von Si-Adatomen auf der Wachstumsoberfläche. Damit nimmt die
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Dichte intrinsischer struktureller Defekte ab. Der Haftkoeffizient von Verunreinigungen auf der
Wachstumsoberfläche sinkt, damit verringert sich auch die Dichte extrinsischer Defekte. Das
Ergebnis ist eine mit Tdep ansteigende Diffusionslänge L. Mit steigender Si-Depositionsrate rdep

nimmt die Konzentration von Verunreinigungen in der Epitaxieschicht ab, die Dichte extrinsi-
scher Defekte sinkt, die Diffusionslänge steigt. Gleichzeitig nimmt die Adatommobilität auf der
Substratoberfläche ab, die Dichte intrinsischer Defekte steigt, die Diffusionslänge L verringert
sich. Die beiden gegenläufigen Effekte bewirken ein Maximum von L als Funktion der Depo-
sitionsrate. Die Dichte der intrinsischen Defekte und deren Abhängigkeit von Tdep und rdep hängt
von der atomaren Struktur der Wachstumsoberfläche ab und ist daher für (100)- und (111)-orien-
tierte Proben verschieden.

6.5 Solarzellenergebnisse

Einfache Solarzellenstrukturen dienten in den vorangegangenen Kapiteln der elektrischen
Charakterisierung der Epitaxieschichten. Da eine mögliche Anwendung der ionenassistiert abge-
schiedenen Schichten auch im Bereich der Photovoltaik liegt, wurden zur Evaluierung der Solar-
zelleneigenschaften Si-Dünnschichtsolarzellen aus (100)-orientierten Epitaxieschichten mit ei-
nem einfachen Photolithographieprozeß hergestellt. Dazu werden auf einer ganzflächig abge-
schiedenen SiN-Schicht, die der Oberflächenpassivierung und gleichzeitig der Antireflexbe-
schichtung dient, Kontaktfenster geöffnet und Ti/Pd/Ag-Frontkontakte mit einem Lift-off Prozeß
hergestellt. Der Rückseitenkontakt wird durch ganzflächige Bedampfung des p+-Typ Substrat-
wafers realisiert. In einem zweiten Photolithographieschritt wird der aktive Bereich der Solar-
zelle begrenzt: Ein nach einem Ätzschritt in Mesa-Ätze entstehender Graben trennt den Proben-
rand elektrisch vom aktiven Solarzellenbereich.

Abbildung 6.20 zeigt die Hellkennlinie einer Si-Dünnschichtsolarzelle auf einer (100)-orien-
tierten Epitaxieschicht der Dicke d = 20 µm. Die Schicht wurde bei Tdep = 650 °C mit einer Rate
von rdep = 0,8 µm/min deponiert. Diese Solarzelle erreicht mit einem epitaktisch abgeschiedenen
Emitter und einer SiN-Antireflex- und Passivierschicht eine Leerlaufspannung von Voc = 621 mV
und eine Kurzschlußstromdichte von Jsc = 27,6 mA/cm². Bei einem Füllfaktor von FF = 0,766

ergibt sich ein Wirkungsgrad von η = 13,1 % (unbestätigt). Als Vergleich zur Einordnung der
Solarzellendaten dient eine Solarzelle auf einer Si-Epitaxieschicht, die vor Beginn dieser Arbeit
mittels ionenassistierter Deposition abgeschieden wurde: Diese Solarzelle erreicht ebenfalls mit
einem epitaktisch abgeschiedenen Emitter und einer SiN-Antireflex- und Passivierschicht eine
Leerlaufspannung von Voc = 540 mV und eine Kurzschlußstromdichte von Jsc = 26,8 mA/cm².

Bei einem Füllfaktor von FF = 0,71 ergibt sich ein Wirkungsgrad von η = 10,2 % (unbestätigt).
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Die Epitaxieschicht mit einer Dicke von d = 16,8 µm wurde bei Tdep = 700 °C mit einer
Depositionsrate von rdep = 0,09 µm/min hergestellt.

Die gemessene Kurzschlußstromdichte von Jsc = 27,6 mA/cm² wird durch Quantenausbeute-
messungen bestätigt: Aus der EQE folgt eine Kurzschlußstromdichte Jsc,EQE = 26,2 mA/cm², die
IQE-Daten ergeben Jsc,IQE = 28,3 mA/cm². Die maximale Prozeßtemperatur beträgt 810 °C wäh-
rend der zehnminütigen Oxiddesorption unmittelbar vor Beginn der Epitaxie. Die Deposition

selbst und die wenigen nachfolgenden Prozeßschritte finden bei Temperaturen ≤ 650 °C statt.
Bei diesem Solarzellenprozeß sind weder Diffusion noch Oxidation bei hohen Temperaturen im
Bereich 800 ... 1050 °C erforderlich.
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stallinen Si-Dünnschichtsolarzelle, die aus ei-
ner bei Tdep = 650 °C mit rdep = 0,8 µm/min ab-
geschiedenen Epitaxieschicht mit in-situ Emit-

ter hergestellt wurde. Der Wirkungsgrad von η
= 13,1 % (unbestätigt) wird mit photolithogra-
phisch strukturiertem Frontkontakt und SiN-
Antireflex- und Passivierschicht erreicht. Nach
der Schichtabscheidung werden Prozeßtempe-
raturen von maximal ca. 420 °C für Nitridab-
scheidung und Kontakttemperung angewandt.

Abbildung 6.21 zeigt einen Vergleich von Quantenausbeutemessungen an Proben mit unter-
schiedlich behandelter Oberfläche und ansonsten identischen Herstellungsbedingungen. Wäh-
rend die Probe mit unpassivierter Oberfläche eine niedrige Quantenausbeute im Bereich kurzer
und mittlerer Wellenlängen aufweist, erhöht eine nachträgliche SiN-Beschichtung der mit Me-
tallkontakt versehenen Si-Oberfläche die IQE in diesem Bereich merklich. Die höchste Quanten-
ausbeute und damit die größte Leerlaufspannung und Kurzschlußstromdichte erreicht die Probe,
bei der die SiN-Schicht direkt auf die RCA-gereinigte Si-Oberfläche abgeschieden und der
Frontkontakt anschließend photolithographisch hergestellt wurde. Die im Vergleich zu Hocheffi-
zienz-Siliciumsolarzellen noch immer niedrige IQE im kurzwelligen Bereich kann vermutlich
durch weitere Optimierung des Dotierprofils des Emitters noch verbessert werden.

Si(100), d = 20 µm
Tdep = 650 °C, rdep = 0,8 µm/min

Voc = 621 mV
Jsc = 27,6 mA/cm²
FF = 0,766
η = 13,1 %
Fläche 2 cm²
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Abbildung 6.21: Einfluß der Oberflächenbe-
handlung auf die IQE: Die Probe mit unpas-
sivierter Oberfläche zeigt eine schlechte Quan-

tenausbeute im Spektralbereich λ < 600 nm,
die beste Quantenausbeute und damit die höch-
ste Leerlaufspannung und Kurzschlußstrom-
dichte weist die SiN-beschichtete Probe mit
photolithographisch hergestelltem Frontkon-
takt auf. Die schlechte IQE im roten Spektral-
bereich ist durch Rekombinationsverluste im
hochdotierten Substrat bedingt.

Eine Simulation der Solarzellenstruktur mit Hilfe des Computerprogramms PC-1D [149] mit
den in Tabelle 6.5 genannten Parametern ergibt die in Abbildung 6.20 gezeigte Solarzellen-
kennlinie. Die Rekombinationsgeschwindigkeiten von S = 5000 cm/s für die Vorderseite und S =
1000 cm/s für die Grenzfläche zwischen Substrat und Epitaxieschicht ergeben sich als Anpas-
sungsparameter aus der Simulation.

Tabelle 6.5: Simulationsparameter zur Darstellung der in Abbildung 6.20 gezeigten Solar-
zellenkennlinie mittels PC-1D. Dicke und Dotierung von Emitter, Basis und BSF wurden durch
SIMS-Messungen bestimmt.

Dicke (µm) Dotierung (cm-3) Anpassungsparameter

Emitter 0,45 ND = 1,9 × 1019 Vorderseite S = 5000 cm/s

Basis 17,95 NA = 9,0 × 1016 Lb = 60 µm

BSF 1,60 NA = 4,2 × 1017 Grenzfläche Substrat – Epi S = 1000 cm/s

Wafer 525 NA = 1,0 × 1019 Rp = 250 Ω

Kapitel 6.1 hat bereits über die Auswirkungen der Probenvorbehandlung, insbesondere der
Oxidentfernung, auf die strukturellen und elektrischen Schichteigenschaften berichtet. Im folgen-
den werden die Solarzelleneigenschaften von Proben miteinander verglichen, bei denen das Oxid
vor der Epitaxie thermisch bzw. durch einen HF-Ätzschritt entfernt wurde. Wie Tabelle 6.6
darstellt, zeigen Niedertemperatur-Dünnschichtsolarzellen auf (100)-orientierten Epitaxieschich-
ten, bei denen das Oxid mittels eines HF-Ätzschrittes anstelle der thermischen Oxiddesorption
entfernt wurde, momentan noch schlechtere Solarzelleneigenschaften im Vergleich zu Proben,



80 Kapitel 6: Eigenschaften monokristalliner Epitaxieschichten

bei denen das Oxid thermisch entfernt wurde. Die äußerst geringen Füllfaktoren sind wahr-
scheinlich von der Probenprozessierung verursacht, bei der im Siliciumnitrid Kontaktfenster
geöffnet werden müssen. Falls das Siliciumnitrid nicht vollständig entfernt wird, so behindert die
verbleibende Schicht den Stromtransport zwischen Frontkontakt und Emitter und verursacht die
geringen Füllfaktoren. Die für die elektrische Schichtqualität entscheidenden Minoritätsträger-
diffusionslängen betragen Leff = 15,0 µm bzw. Lb = 6,9 µm für die (100)- bzw. (111)-orientierte
Schicht. Die Probe auf (100)-orientiertem Si weist damit eine deutlich niedrigere Diffusions-
länge auf als die vergleichbare Probe mit L = 27,8 µm, bei der das Oxid thermisch entfernt
wurde. Diese Ergebnisse entsprechen den Aussagen aus Kapitel 6.1 und werden dort auf die
erhöhten Verunreinigungskonzentrationen an der Grenzfläche zum Substrat bei der Proben-
präparation mit HF-Dip zur Oxidentfernung zurückgeführt. Der Unterschied in den Diffusions-
längen in (100)- und (111)-orientiertem Material wurde im vorangegangenen Kapitel diskutiert.
Die Diffusionslängen der (111)-orientierten Epitaxieschichten unterscheiden sich trotz
unterschiedlicher Methode zur Oxidentfernung nicht signifikant auf niedrigem Niveau. Bei
beiden Proben ist offenbar eine hohe Dichte von ausgedehnten Defekten für die niedrigen
Diffusionslängen verantwortlich.

Tabelle 6.6: Solarzellendaten und Diffusionslängen von Proben, bei denen das naßchemisch
gewachsene Oxid vor der Epitaxie thermisch bzw. mittels HF-Dip entfernt wurde (* = mit SiN-
Antireflexschicht).

Präparation Tdep (°C) Orient. d (µm) Voc (mV) Jsc (mA/cm2) FF η (%) L (µm)

th. Oxidentfernung 650 (100) 15,1 592 15,7 0,774 7,2 27,8
(111) 15,1 516 12,3 0,735 4,7 6,3

HF-Dip 650 (100) 16,2 576 18,4* 0,198 2,1 15,0
(111) 16,2 544 22,3* 0,250 3,0 6,9

6.6 Epitaxie in Wasserstoffatmosphäre

Epitaktische Abscheidungen von Silicium mittels MBE werden i. d. R. unter UHV-Bedingun-
gen zur Minimierung der Verunreinigungskonzentrationen in der Epitaxieschicht durchgeführt.
Der vakuumtechnische Aufwand für das Erreichen eines Ultrahochvakuums ist in einem kosten-
günstigen, industriellen Prozeß nicht durchführbar. Alternativ ermöglicht die Zugabe von hoch-
reinem Wasserstoff, daß niedrige Verunreinigungskonzentrationen auch in einer Wasserstoff-
atmosphäre im Hochvakuum bei z. B. 10-4 Pa erreicht werden. In sog. „pump and purge“-Pro-
zessen lassen sich durch Spülen mit gereinigtem Wasserstoff und anschließendem Evakuieren
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die Partialdrücke von dominierenden Verunreinigungen wie CO, CO2, O2 und H2O auf ein
Niveau verringern, das UHV-Bedingungen entspricht. Eine obere Grenze für den Druck im
Depositionsreaktor wird von der mittleren freien Weglänge der Si- und Dotierstoffatome in der
Gasphase vorgegeben, die für eine gerichtete Abscheidung deutlich größer sein sollte als der
Abstand der Si-Quelle zum Substrat von ca. 30 cm in der Anlage zur ionenassistierten
Deposition. Bei einem maximalen H2-Partialdruck von 10-2 Pa beträgt die mittlere freie
Weglänge ca. 1 m. Ein Elektronenstrahlverdampfer schränkt den zulässigen Depositionsdruck
noch weiter ein: Zur Vermeidung von Hochspannungsüberschlägen ist hier ein Druck unterhalb

von 5 × 10-3 Pa erforderlich.
Zur Demonstration der epitaktischen Abscheidung in Wasserstoffatmosphäre wurden mittels

ionenassistierter Deposition Si-Epitaxieschichten bei Substrattemperaturen von Tdep = 540, 650

und 750 °C bei H2-Partialdrücken von 1,5 × 10-4
,  1 × 10-3 bzw. 4 × 10-3 Pa abgeschieden.

Wasserstoff von der Reinheit 6 N erhält durch einen Gasreiniger vom Typ Gatekeeper der Fa.
Aeronex die Reinheit 9 N. Wie Tabelle 6.7 darstellt, ergeben sich die höchsten Leerlaufspan-
nungen von Testsolarzellen, die jedoch noch etwas niedriger sind als die Vergleichswerte von
Schichten, die im UHV abgeschieden wurden, bei hoher Depositionstemperatur von Tdep = 650

bzw. 750 °C und einem niedrigen H2-Partialdruck von 1,5 × 10-4 Pa. Bei Tdep = 540 °C und

höherem H2-Partialdruck von 1 ... 4 × 10-3 Pa ist Voc deutlich niedriger. Die Minoritätsträger-

diffusionslänge der bei Tdep = 650 °C, rdep = 0,36 µm/min und einem H2-Partialdruck von 1,5 ×
10-4 Pa abgeschiedenen Epitaxieschicht ist mit L = 32 µm nahezu so hoch wie die von Epitaxie-
schichten mit L = 40 µm, die bei ansonsten identischen Depositionsparametern im UHV abge-
schieden wurden.

Tabelle 6.7: Leerlaufspannung Voc von Testsolarzellen auf Epitaxieschichten, die in Wasser-
stoffatmosphäre bzw. im UHV abgeschieden wurden.

H2-Partialdruck (Pa) Depositionstemperatur Tdep (°C) Leerlaufspannung Voc (mV)

40 × 10-4 540 329

10 × 10-4 540 439

UHV 550 560

1,5 × 10-4 650 524

UHV 650 570

1,5 × 10-4 750 530

UHV 710 570
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Fazit
Die Leerlaufspannung von Testsolarzellen auf Epitaxieschichten, die in Wasserstoff-Atmo-

sphäre abgeschieden wurden, steigt mit abnehmendem H2-Partialdruck. Die epitaktische Ab-
scheidung in Wasserstoff-Atmosphäre bei einer Temperatur von Tdep = 650 °C und einem H2-
Partialdruck von 10-4 Pa ermöglicht mit L = 32 µm eine nahezu ebenso hohe Diffusionslänge wie
eine Abscheidung unter ansonsten identischen Depositionsbedingungen im UHV. Wesentlich
niedrigere Depositionstemperaturen von Tdep = 540 °C und höhere H2-Partialdrücke von 10-3 Pa
sind ungeeignet, da sie die Schichtqualität deutlich verschlechtern.

Die Verschlechterung der Schichtqualität bei epitaktischer Abscheidung in Wasserstoff-
Atmosphäre ist auch aus der Literatur bekannt: Wolff et al. finden in ihren Untersuchungen zur
Epitaxie in Wasserstoff-Atmosphäre, daß bei Depositionstemperaturen Tdep > 550 °C, also
oberhalb der maximalen Desorptionstemperatur von Wasserstoff von der Si-Oberfläche, die
Eigenschaften der epitaktischen Schicht nicht durch die Wasserstoff-Atmosphäre beeinflußt
werden [165]. Bei niedrigeren Temperaturen stellen die Autoren eine Verringerung der Schicht-
qualität fest. Ferner ist bekannt, daß auf der Si-Oberfläche adsorbierter Wasserstoff die Oberflä-
chenrekonstruktion ändert, Adsorptionsplätze für Si-Adatome besetzt und die Oberflächendiffu-
sion von Si-Adatomen verringert. Die daraus resultierende erhöhte Dichte von strukturellen De-
fekten kann die beobachtete Verringerung der Leerlaufspannung von Voc = 570 mV im UHV auf
Voc < 450 mV bei niedriger Depositionstemperatur von Tdep = 540 °C und hohem Wasserstoff-

Partialdruck von 1 ... 4 × 10-3 Pa erklären.
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Kapitel 7

Eigenschaften polykristalliner Epitaxieschichten

Kapitel 6 hat sich mit monokristallinen, epitaktischen Schichten beschäftigt. In diesem Kapi-
tel werden die Eigenschaften epitaktischer Schichten auf polykristallinen Substraten dargestellt.
Die Korngrößen der Si-Substrate betragen dabei im Fall von SILSO-Substraten mehrere mm,
polykristalline Saatschichten weisen Körner im µm-Bereich auf. Epitaktisches Wachstum auf
polykristallinen Saatschichten bildet die Grundlage für die Herstellung von kristallinen Dünn-
schicht-Siliciumsolarzellen auf Glas.

7.1  Epitaxie auf unterschiedlichen Substratorientierungen

In Kapitel 6 wurden epitaktische Schichten auf monokristallinen, (100)-, (111)-, (110)- und
(113)-orientierten Substraten behandelt. Im Hinblick auf die Abscheidung von Si-Schichten auf
polykristallinen Substraten mit beliebigen Kornorientierungen stellt sich die Frage, ob Epitaxie
auf diesen beliebigen Orientierungen erreicht wird und ob es kritische Orientierungen gibt, auf
denen eine epitaktische Si-Abscheidung mittels ionenassistierter Deposition nicht möglich ist.

Als Testsubstrat für den Nachweis der Epitaxie auf beliebigen Orientierungen dient ein poly-
kristalliner SILSO-Wafer [166] mit Korngrößen im mm- bis cm-Bereich, siehe Abbildung 7.1
(a). Aufgrund dieser Korngröße ist die Kornstruktur und -orientierung auf Vorder- und Rückseite
des Wafers identisch. Bei einer Depositionstemperatur von Tdep = 550 °C wurde mit einer Rate
von rdep = 0,13 µm/min eine 10 µm dicke Epitaxieschicht abgeschieden und mittels der Methode
der sog. selected area channeling pattern (SACP) [167] untersucht. Diese Methode der Elektro-
nenbeugung erlaubt durch Auswertung sog. Pseudo-Kikuchi-Linien [167] eine Orientierungsbe-
stimmung von einzelnen Körnern. Diese Orientierungsbestimmung erfolgte für mehrere Körner
bei der Epitaxieschicht auf der Vorderseite des SILSO-Wafers und bei den identischen Körnern
auf der Rückseite des Wafers. In allen Fällen stimmt die Orientierung des Korns in der Epitaxie-
schicht mit der des entsprechenden Korns im Wafer überein, d. h. alle untersuchten Körner sind
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epitaktisch gewachsen. Abbildung 7.1 (b) zeigt einige der ermittelten Orientierungen im Stan-
darddreieck [168].

(a) (b)

Abbildung 7.1: (a) Photo eines polykristallinen SILSO-Wafers mit Korngrößen im mm- bis cm-
Bereich. (b) Die Punkte im Standarddreieck symbolisieren die mittels SACP gemessenen
Orientierungen von Körnern des SILSO-Wafers, auf denen eine epitaktische Schicht abgeschie-
den wurde. Die Epitaxie wurde durch Vergleich der Orientierungen der Epitaxieschicht auf der
Vorderseite des SILSO-Wafers mit den Orientierungen der entsprechenden Körner auf der
Rückseite nachgewiesen.

7.2 Defektdichte und elektrische Eigenschaften polykristalliner Epitaxie-
schichten

Die vorhergehende Untersuchung zeigt, daß die epitaktische Abscheidung von Si-Schichten
mittels IAD auf unterschiedlichen Orientierungen funktioniert, sie sagt aber noch nichts über die
Höhe der Defektdichten in der Epitaxieschicht und die elektronische Qualität der Schichten bei
verschiedenen Kornorientierungen aus.

Abbildung 7.2 (a) zeigt das Ergebnis einer ortsaufgelösten Kurzschlußstrommessung (light
beam induced current, LBIC) an einer Solarzelle bestehend aus einer 10 µm dicken, bei Tdep =
710 °C mit einer Rate von rdep = 0,16 µm/min abgeschiedenen epitaktischen Absorber- und
Emitterschicht auf einem polykristallinen SILSO-Substrat. Es ist deutlich zu erkennen, daß die
einzelnen Körner unterschiedliche Kurzschlußstromdichten liefern, wobei sich die Korngrenzen
nicht durch erhöhte Rekombinationsaktivität auszeichnen. Die unterschiedlichen Farben in der
Abbildung demonstrieren, daß die Kurzschlußstromdichte Jsc um einen Faktor drei variiert. Eine
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Erklärung für die Inhomogenität von Jsc liefert Abbildung 7.2 (b): Die Lichtmikroskop-Aufnah-
me der Secco-geätzten Oberfläche der polykristallinen Epitaxieschicht zeigt zwei Körner, die
eine stark unterschiedliche Dichte von epitaktischen Stapelfehlern aufweisen. Die inhomogenen
Defektdichten in den Körnern sind für die inhomogenen elektrischen Eigenschaften der Solar-
zelle verantwortlich. Die Leerlaufspannungen von Epitaxieschicht-Solarzellen auf SILSO-Sub-
straten sind bisher auf Voc < 450 mV beschränkt (zum Vergleich siehe Kapitel 6.5: Mit (100)-
orientierten Epitaxieschichten werden ca. 600 mV erreicht).
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Abbildung 7.2: (a) Ortsaufgelöste Kurzschlußstrommessung an einer polykristallinen Epitaxie-
solarzelle auf einem SILSO-Substrat. Die Farben kennzeichnen die Höhe des Kurzschlußstromes
Isc, der dem jeweiligen Bereich entnommen wird. Die lokale Inhomogenität der Stromausbeute
beträgt mehr als einen Faktor drei. Die teilweise erkennbaren, senkrecht verlaufenden, dunklen
Linien stellen die Kontaktfinger der Solarzelle dar, der dunkle Bereich am oberen Bildrand zeigt
den elektrisch nicht aktiven Solarzellenrand. (b) Lichtmikroskop-Aufnahme eines Ausschnittes
der Secco-geätzten, polykristallinen Epitaxieschicht auf dem SILSO-Substrat. Es sind zwei
Körner mit unterschiedlicher Defektdichte erkennbar: Das Korn im linken, oberen Teilbereich
des Bildes weist keine Defekte auf, während das Korn im rechten, unteren Teilbereich eine hohe
Dichte nep > 106 cm-2 von epitaktischen Stapelfehlern zeigt.

Abbildung 7.3 vergleicht die Versetzungsdichten in acht Körnern in Epitaxieschicht und
SILSO-Substrat. Für jedes der untersuchten Körner ist die Defektdichte in der Epitaxieschicht
höher als im Substrat, die Defektdichte im Substrat bildet jedoch einen signifikanten Anteil von
bis zu 50 % der Versetzungsdichte in der Epitaxieschicht.
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Abbildung 7.3: Vergleich der Versetzungsdichten in acht Körnern des polykristallinen SILSO-
Substrates und der darauf abgeschiedenen Epitaxieschicht. Die Dichte ausgedehnter Defekte im
Substrat bildet einen signifikanten Anteil an der Defektdichte in der Epitaxieschicht, die bei Tdep

= 710 °C abgeschieden wurde. Secco-geätzte Probe, Ätzdauer 90 s.

Eine weitere Methode zur räumlich aufgelösten Charakterisierung der elektrischen Eigen-
schaften von Epitaxieschichten ist die ortsaufgelöste Photolumineszenzmessung. Abbildung 7.4
(a) zeigt schematisch die Probenstruktur auf einem polykristallinen SILSO-Substrat. Die Ge-
samtprobe besteht aus einer Solarzelle mit einer aktiven Fläche von 1 cm² (im Schemabild links),
zwei Solarzellen mit einer Fläche von je 0,24 cm² (rechts oben) sowie sechs Metallkontakten für
DLTS-Messungen (rechts unten). Abbildung 7.4 (b) zeigt die Inhomogenität der Intensität der
Bandkanten-Photolumineszenz bei einer Photonenenergie von 1,1 eV, Abbildung 7.4 (c) die der
„Defektband“-PL bei 0,77 eV [169]. Eine hohe Bandkanten-PL (rot dargestellte Bereiche) deutet
eine gute Materialqualität an und korrespondiert i. d. R. mit einer hohen Minoritätsträgerdiffu-
sionslänge und einer niedrigen Defektband-PL, wie die umrandeten Bereiche in Abbildungen 7.4
(b) und (c) andeuten. Die Defektband-PL ist bei dieser Probe schwach ausgeprägt, aber sichtbar.
In Ref. [169] wird eine solche Lumineszenz auf Verunreinigungen an strukturellen Defekten wie
z. B. Sauerstoff an Versetzungen zurückgeführt.
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(a) (b) (c)

Abbildung 7.4: Ortsaufgelöste Photolumineszenzmessung an einer polykristallinen Epitaxie-
schicht auf einem SILSO-Substrat: (a) Das Schemabild der Metallisierungsmaske zeigt die Pro-
benstruktur: Die Probe besteht aus drei einzelnen Solarzellen (im Schemabild links und rechts
oben, der weiße Bereich gibt die aktive Fläche der Solarzelle an) sowie aus sechs Metallkon-
takten zur elektrischen Charakterisierung (rechts unten), (b) Intensität der Bandkanten-PL, rot
dargestellte Bereiche kennzeichnen gute Materialqualität,  (c) Intensität der „Defektband“-PL
[169]. Die gekennzeichneten Bereiche zeigen deutlich, daß eine niedrige Bandkanten-PL mit
einer hohen „Defektband“-PL korrespondiert. Man beachte, daß nur die aktiven Solarzellen-
bereiche der Probe relevant sind, nicht die gesamte Probenfläche.

7.3  Versuche zu polykristallinen Silicium-Dünnschichtsolarzellen auf Glas

Untersuchungen zur Abhängigkeit der Leerlaufspannung Voc bzw. des Wirkungsgrades η von

Solarzellen von der Korngröße g der Absorberschicht zeigen, daß entweder g ≈ 10-2 µm oder g ≥

102 µm nötig ist, um einen Solarzellenwirkungsgrad η > 10 % zu erreichen [10]. Die Herstellung
effizienter Si-Solarzellen aus amorphem oder nanokristallinem Material scheint nur mit
Methoden der chemischen Gasphasenabscheidung aufgrund des hohen Wasserstoffanteils in den
Schichten möglich zu sein [170]. Die direkte Abscheidung von Si mittels IAD auf metallbe-
schichtetem Glas als einem kostengünstigen Substrat führt zu Korngrößen im Bereich g << 1 µm
und Leerlaufspannungen von Voc < 100 mV [1]. Größere Körner sind nur durch die Verwendung
sog. Saatschichten möglich. Eine Möglichkeit zur Erzeugung einer solchen Saatschicht ist die
Laserkristallisation einer wenige hundert nm dicken, amorphen Si-Schicht. Je nach verwendeter
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Kristallisationsmethode betragen die Korngrößen mehrere 10 µm in der Länge und wenige µm in

der Breite [171, 172] bis hin zu Größen von ca. 100 × 100 µm² [173]. Diese Kornstruktur setzt
sich in der epitaktischen Schicht fort. Abbildung 7.5 (a) illustriert, daß die unterschiedliche
Wachstumsgeschwindigkeit verschiedener Kornorientierungen eine Änderung der Textur der
Epitaxieschicht gegenüber der Textur der Saatschicht verursachen kann, wenn die Kristallitgröße
ungefähr der Schichtdicke entspricht. Sind die Kristallite wesentlich größer als die Schichtdicke,
siehe Abbildung 7.5 (b), so sind die Texturen von Saat- und Epitaxieschicht identisch. Die
Wachstumsgeschwindigkeiten auf Si-Oberflächen nehmen in der Reihenfolge (111)-, (110)-,
(113)- und (100)-Oberflächenorientierung zu [174].

(a) g ≤ d (b) g > d

Glas

g d

Glas

g

Abbildung 7.5: Schematische Darstellung polykristalliner Si-Epitaxieschichten auf Saatschicht.

(a) Kristallitgröße g ≤ Schichtdicke d, aufgrund anisotroper Wachstumsgeschwindigkeit sind die
Texturen von Saat- und Epitaxieschicht verschieden. (b) Kristallitgröße g > Schichtdicke d, die
Texturen von Saat- und Epitaxieschicht sind identisch.

Die Abbildungen 7.6 (a) und (b) zeigen XTEM-Aufnahmen von polykristallinen Epitaxie-
schichten auf (111)-texturierten, laserkristallisierten Saatschichten mit unterschiedlichen Defekt-
dichten. Während Abbildung 7.6 (a) ein defektarmes Korn darstellt, sind die Kristallite in
Abbildung 7.6 (b) sehr defektreich mit Defektdichten nep > 108 cm-2. Wie in Kapitel 6.4.2
beschrieben, können unterschiedliche Orientierungen des Substrates, in diesem Fall der
Kristallite in der Saatschicht, zu unterschiedlichen Defektdichten in der Epitaxieschicht führen.
Die Korngrößen der Saatschicht betragen mehrere 10 µm in der Länge und ca. 1 µm in der
Breite. Da aufgrund der geringen thermischen Belastbarkeit des Substratglases das Oxid von der
Probenoberfläche nicht thermisch entfernt werden kann, ist ein HF-Ätzschritt vor dem
Einschleusen der Proben zur Oxidentfernung notwendig. Dabei wird auch das Glassubstrat
angeätzt mit der Folge, daß Verunreinigungen vom Glassubstrat zur Si-Oberfläche gelangen
können. In XTEM-Aufnahmen (hier nicht dargestellt) sind vereinzelt Ausscheidungen an der

Saat-
schicht

Epitaxie-
schicht
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Grenzfläche zwischen Epitaxieschicht und Substrat erkennbar, von denen aus sich Versetzungen
und Stapelfehler in die Epitaxieschicht hinein erstrecken.

(a) (b)

Abbildung 7.6: XTEM-Aufnahmen von Epitaxieschichten auf laserkristallisierter Saatschicht.
(a) Defektarmes Korn, (b) defektreiche Körner.

Die Abbildungen 7.7 (a) und (b) stellen schematisch die untersuchten Strukturen von
polykristallinen Si-Dünnschichtsolarzellen auf Glas dar. Beide Solarzellentypen verwenden eine
epitaktische Absorberschicht auf einer laserkristallisierten Saatschicht auf einem Glassubstrat.
Der Solarzellentyp aus Abbildung 7.7 (a) verwendet einen n+-Typ a-Si:H Heteroemitter [175]
und eine Indium-Zinn-Oxid (indium tin oxide, ITO)-Schicht zur Verbesserung der Leitfähigkeit
und als Antireflexbeschichtung. Typ (b) weist einen epitaktisch abgeschiedenen Emitter und eine
SiN-Antireflex- und Passivierschicht auf. Frontkontakte aus Ti/Pd/Ag und umlaufende Al-Rück-
kontakte erlauben die Stromabnahme.

Tabelle 7.1 stellt die Solarzellendaten von polykristallinen Si-Dünnschichtsolarzellen mit epi-
taktisch gewachsenem Emitter bzw. mit Heteroemitter vor der H-Passivierung dar. Es ist folgen-
de Tendenz bei den Proben mit epitaktisch abgeschiedenem Emitter erkennbar: Mit höherer Sub-
strattemperatur und niedrigeren Dotierkonzentrationen in Basis und Emitter unter Verwendung
einer pin-Struktur werden höhere Wirkungsgrade auf insgesamt jedoch sehr niedrigem Niveau
erzielt. Heteroemitter-Solarzellen weisen höhere Leerlaufspannungen, jedoch niedrigere Kurz-
schlußstromdichten auf im Vergleich zu Proben mit kristallinem Emitter.

Defekte

Korngrenze

Substratglas

Saatschicht
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(a) (b)

a-Si:H Emitter

Poly-Si Absorber, p-Typ

Laserkristallisierte
Saatschicht, p+-Typ

Glas

ITO

Umlaufender Rückkontakt

Frontkontakt

Glas

Abbildung 7.7: Schematischer Querschnitt von polykristallinen Si-Dünnschichtsolarzellen auf
Glassubstraten. (a) Heteroemitter-Solarzelle: Auf einer ca. 200 nm dicken, laserkristallisierten,

p+-Typ Saatschicht mit Korngrößen von ca. 2 µm × 100 µm wird eine mehrere µm dicke, p-Typ
Absorberschicht epitaktisch abgeschieden. Emitterherstellung durch Deposition von n+-Typ
a-Si:H, die ITO-Antireflexschicht gewährleistet gleichzeitig ausreichende, laterale elektrische
Leitfähigkeit. Fingerkontakte und umlaufender Rückkontakt ermöglichen die Stromentnahme.
(b) Solarzelle mit epitaktischem Emitter: Epitaktische Emitterabscheidung erfolgt in einem
Prozeßschritt mit der Abscheidung der Absorberschicht durch Wechsel des Dotierstoffes von
Bor auf Phosphor. Eine SiN-Schicht dient als Antireflexschicht. Bei beiden Konzepten kann
eine pin-Struktur durch Abscheidung einer i-a-Si:H-Schicht bzw. einer epitaktischen i-Typ
Schicht realisiert werden.

Tabelle 7.1: Solarzellendaten von unpassivierten, polykristallinen Si-Dünnschichtsolarzellen
mit epitaktisch gewachsenem Emitter bzw. mit Heteroemitter. Ergebnisse der H-Passivierung
siehe Tabelle 7.2. Die Schichtdicke d der Proben beträgt ca. 10 ... 15 µm bzw. 4 µm für Proben
mit epitaktisch abgeschiedenem Emitter bzw. Heteroemitter. Grau hinterlegte Bereiche: Glei-
che Proben wie in Tabelle 7.2.

Struktur Tdep  (°C) Basisdotie-
rung (cm-3)

Emitterdotie-
rung (cm-3)

Voc (mV) Jsc (mA/cm2) FF η (%)

pn 520 1 × 1017 1 × 1019 14 1,40 0,194 0,004

pn 680 1 × 1017 1 × 1019 54 2,25 0,256 0,031

pn 680 5 × 1016 1 × 1019 53 2,81 0,257 0,038

pn 680 5 × 1016 1 × 1018 101 2,79 0,288 0,081

pin 680 5 × 1016 1 × 1018 120 4,20 0,302 0,150

hetero, pin 630 1 × 1017 1 × 1019 295 1,40 0,421 0,180

hetero, pin 630 1 × 1017 1 × 1019 381 1,60 0,322 0,190

Epitaktischer Emitter

Poly-Si Absorber, p-Typ

Laserkristallisierte
Saatschicht, p+-Typ

SiN-Antireflexschicht

Umlaufender Rückkontakt

Frontkontakt
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Wie in Abbildung 7.6 (b) gezeigt, enthalten die mittels IAD auf polykristallinen Saatschichten
abgeschiedenen Epitaxieschichten eine hohe Dichte an ausgedehnten Defekten, die die Minori-
tätsträgerdiffusionslänge stark verringern und damit zu den in Tabelle 7.1 aufgeführten, niedri-
gen Leerlaufspannungen und Kurzschlußstromdichten führen. Eine Segregation der Dotierstoffe
an ausgedehnten Defekten wie Versetzungen und Korngrenzen, die sich durch Basis und Emitter
erstrecken, kann leitende Strompfade verursachen und die Solarzelle kurzschließen. Eine Verrin-
gerung der Dotierstoffkonzentrationen und die Einführung einer niedrigdotierten, nahezu intrin-
sischen Schicht, führt bei Solarzellen mit epitaktisch abgeschiedenem Emitter offensichtlich zu
verbesserten Solarzelleneigenschaften, vermutlich durch die Verringerung der Segregation an
den ausgedehnten Defekten. Bei der pin-Struktur der Heteroemitter-Solarzellen unterliegt nur der
Dotierstoff Bor in der Basis einer Segregation, nicht das Phosphor im amorphen Emitter, der
durch eine intrinsische a-Si:H-Schicht von der Basis getrennt ist. Somit verringert sich die Wahr-
scheinlichkeit von Kurzschlüssen im aktiven Zellbereich, und dieser Solarzellentyp zeigt etwas
höhere Leerlaufspannungen im Vergleich zur Solarzelle mit epitaktisch abgeschiedenem Emitter.

Wasserstoffpassivierung
Das Einbringen von Wasserstoff in Si zur Passivierung elektrisch aktiver Defekte ist ein

gängiges Verfahren. Im Rahmen dieser Arbeit diente die Methode der thermokatalytischen
Anregung von Wasserstoff in der HWCVD der Passivierung von polykristallinen Dünnschicht-
Siliciumsolarzellen auf Saatschicht mit Heteroemitter und epitaktisch abgeschiedenem Emitter
[176, 177]. Tabelle 7.2 stellt dar, daß Heteroemitter-Solarzellen nach der Wasserstoffbehandlung
eine höhere Kurzschlußstromdichte zeigen, jedoch eine verringerte Leerlaufspannung, so daß

sich der Wirkungsgrad η nicht wesentlich erhöht. Die höhere Stromausbeute läßt sich auf eine
Erhöhung der Minoritätsträgerdiffusionslänge L durch Passivierung elektrisch aktiver Defekte
zurückführen. Die Degradation von Voc ist möglicherweise durch den Einfluß der Wasser-
stoffpassivierung auf die Grenzfläche zwischen Epitaxieschicht und Heteroemitter bedingt, der
erst nach der H-Passivierung abgeschieden wird. Ein Ätzangriff des Wasserstoffs auf diese
Grenzfläche oder eine Kontamination während des Gasphasenprozesses können die Rekombina-
tion an der Grenzfläche erhöhen. Dagegen zeigt Tabelle 7.2, daß Solarzellen mit epitaktisch ab-
geschiedenem Emitter deutlich von der H-Passivierung profitieren: Sowohl Leerlaufspannung als
auch Kurzschlußstromdichte steigen nach der Passivierung deutlich an, so daß sich der Solar-
zellenwirkungsgrad vervierfacht. Da bei diesem Solarzellentyp die Emitterherstellung vor der H-
Passivierung erfolgt, ist eine Verunreinigung oder ein Ätzangriff des Wasserstoffs auf die Grenz-
fläche zwischen Basis und Emitter auszuschließen.



92 Kapitel 7: Eigenschaften polykristalliner Epitaxieschichten

Tabelle 7.2: Typische Solarzellendaten von polykristallinen Si-Dünnschichtsolarzellen mit
Heteroemitter bzw. epitaktisch abgeschiedenem, kristallinem Emitter mit und ohne Wasserstoff-
passivierung. Der direkte Vergleich der Eigenschaften einer Solarzelle mit Heteroemitter vor
und nach der H-Passivierung ist im Gegensatz zur Solarzelle mit kristallinem Emitter aufgrund
des Herstellungsprozesses nicht möglich, da die H-Passivierung vor der Deposition des Hete-
roemitters erfolgt. Es sind daher die Daten zweier Heteroemitter-Solarzellen dargestellt. Grau
hinterlegte Bereiche: Gleiche Proben wie in Tabelle 7.1.

Voc (mV) Jsc (mA/cm2) FF η (%)

Heteroemitter, unpassiviert 381 1,6 0,322 0,2
Heteroemitter, H-passiviert 248 3,0 0,491 0,4
krist. Emitter, unpassiviert 120 4,2 0,302 0,2
krist. Emitter, H-passiviert 198 10,6 0,374 0,8

Fazit
Die epitaktische Abscheidung von Si-Schichten mittels ionenassistierter Deposition ist auf be-

liebigen Substratorientierungen möglich. Die resultierende Defektdichte in den epitaktisch ge-
wachsenen Körnern ist deutlich unterschiedlich und führt zu sehr inhomogenen elektrischen Ei-
genschaften in verschieden orientierten Kristalliten und insgesamt im Vergleich zu monokristal-
linen Schichten zu niedrigen Leerlaufspannungen. Die elektrische Qualität polykristalliner Epita-
xieschichten auf Saatschicht leidet unter einer hohen Dichte von ausgedehnten Defekten. Dünn-
schichtsolarzellen auf polykristallinen Epitaxieschichten sowohl mit epitaktisch abgeschiedenem
als auch mit Heteroemitter zeigen daher bisher schlechte Solarzelleneigenschaften. Eine Wasser-
stoffpassivierung der Solarzellen mit Heteroemitter erhöht zwar die Kurzschlußstromdichte,
jedoch nicht die Leerlaufspannung, die z. T. sogar abnimmt. Polykristalline Dünnschicht-Solar-
zellen mit epitaktischem Emitter profitieren dagegen deutlich von der H-Passivierung und zeigen
signifikant höhere Leerlaufspannungen und Kurzschlußstromdichten, allerdings ebenfalls bei
einem Solarzellenwirkungsgrad von unter 1 %.

Da nach den Ergebnissen von Kapitel 6 die strukturellen und elektrischen Eigenschaften von
(100)-orientierten Epitaxieschichten deutlich besser sind als die von (111)-orientierten bei identi-
schen Depositionsparametern, erscheint derzeit eine wesentliche Voraussetzung für die Herstel-
lung defektarmer, polykristalliner Epitaxieschichten neben einer möglichst großen Korngröße

von mind. 100 × 100 µm² die Kristallisation einer (100)-texturierten Saatschicht. Die Herstellung
effizienter, polykristalliner Si-Dünnschichtsolarzellen wird neben der Verwendung möglichst
großer, defektarmer Kristallite desweiteren eine effiziente H-Passivierung erfordern.
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Kapitel 8

Modell des ionenassistierten Wachstums von Si-
Epitaxieschichten

Dieses Kapitel erklärt die Mechanismen des ionenassistierten Wachstums als Kombination
der Wachstumsmechanismen bei der Molekularstrahlepitaxie und der Ionenstrahldeposition. Aus
den experimentellen Ergebnissen der vorangegangenen Abschnitte wird in diesem Kapitel ein
Modell hergeleitet, aus dem heraus die Abhängigkeit der Schichteigenschaften von den Para-
metern Depositionstemperatur Tdep, Depositionsrate rdep, Beschleunigungsspannung Vacc sowie
der Substratorientierung erläutert wird.

8.1  Modell des ionenassistierten, epitaktischen Wachstums von Si

Die Wachstumsvorgänge verschiedener, physikalischer Gasphasenabscheidungsprozesse wer-
den im folgenden anhand von Abbildungen 8.1 (a) bis (g) diskutiert. Bei der Molekularstrahlepi-
taxie, siehe Abbildungen 8.1 (a) und (b), beträgt bei Einsatz eines Elektronenstrahlverdampfers
der Anteil der Si-Ionen an der Gesamtzahl der verdampften Si-Atome ca. 0,1 %. Die Ionen wer-
den in einem Plasma über der Si-Schmelze durch Stöße mit Elektronen erzeugt. Der Ionisations-
grad hängt von den Bedingungen der Elektronenstrahlverdampfung (z. B. Fokussierung des
Elektronenstrahls und Geometrie von Verdampfer und Substrat) und vom Typ des Elektronen-
strahlverdampfers ab. Das Substrat befindet sich üblicherweise auf Massepotential, es wird also
keine Beschleunigungsspannung eingesetzt. Die typische Depositionsrate bei der MBE beträgt 1

Å/s = 6 × 10-3 µm/min. Die MBE ist jedoch nicht auf diese niedrigen Depositionsraten be-
schränkt, in der Literatur wird beispielsweise auch ein Wert von rdep = 0,3 µm/min genannt [64].
Das epitaktische Wachstum bei der Molekularstrahlepitaxie mit Si-Atomen erfolgt bei Tempe-
raturen von 450 °C oder höher nach dem Frank-van der Merve Wachstumsmodus (layer-by-
layer) [178, 179]. Bei niedrigeren Temperaturen und damit geringerer Adatommobilität herrscht
Inselwachstum vor. Das Wachstum von Si mittels MBE läßt sich wie folgt beschreiben: Das auf
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die Substratoberfläche auftreffende Si-Atom wird entweder sofort wieder desorbieren oder unter

Energieabgabe von  kB(Ti – Tdep) ≈ 0,1 eV (Ti = Quellentemperatur) auf dem Substrat adsorbie-
ren. Das Si-Atom thermalisiert dabei unter Phononenanregung, siehe Abbildung 8.1 (a). Der
Haftkoeffizient s beschreibt das Verhältnis von auf der Oberfläche verbleibenden zu ankommen-
den Atomen. Bei Si ist der Haftkoeffizient bei Substrattemperaturen Tdep < 800 °C nahezu 1. Ein
Si-Adatom, das im chemisorbierten Zustand elektronische Bindungen mit freien Bindungen der
Oberflächenatome eingeht, ist auf der Oberfläche beweglich. Die Diffusion von Adatomen bei
der Molekularstrahlepitaxie ist ein thermisch aktivierter Vorgang, der von der Aktivierungsener-
gie Eakt, der Depositionstemperatur Tdep und dem Abstand zweier Gitterplätze abhängt. Gelangt
das Adatom an eine atomare Stufe, so wird es dort fest gebunden. Die insgesamt bei der Kon-
densation frei werdende Energie beträgt ca. 4 eV (b). Die auf die Si-Oberfläche auftreffenden Si-
Atome besitzen nicht genügend Energie, um in den Kristall einzudringen. Alle Wachstumsvor-
gänge bei der MBE sind daher Oberflächenvorgänge.

Die Wechselwirkungen niederenergetischer Ionen (ca. 5 ... 500 eV) mit der Si-Oberfläche,
siehe Abbildungen 8.1 (c) bis (g), lassen sich in inelastische und elastische Stoßprozesse unter-
teilen und sind sehr komplex und bisher nur unvollständig verstanden. Molekulardynamische
(molecular dynamics, MD)-Simulationen von Stoßprozessen [180] helfen beim Verständnis, sind
aber aufgrund verschiedener Einschränkungen eher von qualitativer als von quantitativer Aus-
sagekraft.

Zu den inelastischen Stoßprozessen gehören u. a. der Ladungstransfer zwischen Substrat und
Ion, die Anregung von Phononen und Plasmonen im Substrat sowie das Sputtern von durch
Ionen angeregten Atomen von der Oberfläche (chemical sputtering). Zu den elastischen Stoßpro-
zessen zählen die Versetzung von Oberflächen- und Volumenatomen, die Niederenergieimplan-
tation von Si in oberflächennahe Schichten („subplantation“, siehe unten), das physikalische
Sputtern und die Erhöhung der Adatommobilität. Eine Übersicht über diese Wechselwirkungen
findet sich in [181].

Ein Modell für das Wachstum von dünnen Schichten mit Ionen haben Lifshitz et al. 1989 mit
dem sog. Subplantationsmodell (subplantation model) aufgestellt [44, 182] und 1994 experimen-
tell erhärtet [183]. Dieses Modell geht von folgenden Schritten beim epitaktischen Wachstum
mit Ionenunterstützung aus: (i) Eindringen der Ionen in oberflächennahe Schichten; die Ein-
dringtiefe hängt von Substrat, Ionenenergie und -masse ab, (ii) Energieverlust der Ionen im Sub-
strat durch folgende Mechanismen: Erzeugung atomarer Versetzungen sowie Phonon- und Elek-
tronanregungen („thermal spike“ [184]), (iii) Besetzung eines Gitterplatzes („mold effect“), (iv)
Kristallwachstum von einer inneren Oberfläche heraus, wobei die eigentliche Kristalloberfläche
oberhalb der vergrabenen Wachstumsoberfläche bleibt, (v) Sputtern von Substratatomen von der
Substratoberfläche. Die Oberflächeneigenschaften der Schichten und die Wachstumsrate hängen
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von der Höhe des Sputtereffektes ab.
Orrman-Rossiter et al. [48] halten dagegen den Wachstumsmechanismus bei der Si-Epitaxie

mit Ionenunterstützung für einen stärker oberflächenorientierten Vorgang: Si-Ionen mit einer
Energie von 10 eV dringen bei Si(111) höchstens eine Doppellage tief ein und diffundieren an-
schließend als mobile Zwischengitteratome an die Oberfläche.

Nach Rabalais et al. [126] sind folgende Energien bei der ionenassistierten Deposition rele-
vant: Die kinetische Energie der Si-Atome von ca. 0,1 eV wird am Auftreffpunkt an das Gitter
abgegeben, bei der Kondensation der Si-Atome wird eine Kondensationsenergie von ca. 4 eV
frei. Ein sich der Oberfläche näherndes Si-Ion wird kurz vor dem Auftreffen neutralisiert und
gibt dabei eine Energie von der Größe des Ionisationspotentials von Si, also 8,15 eV, ab. Die
Oberflächenatome am Wechselwirkungsort werden elektronisch anregt. Dies verringert die Bin-
dungskräfte zu Nachbaratomen und erhöht die Mobilität dieser Atome. Wird die kinetische Ener-
gie der Si-Ionen durch Anlegen einer Beschleunigungsspannung über einen Wert von ca. 5 ... 10
eV erhöht, so können die oben genannten Wechselwirkungsprozesse stattfinden: Si-Ionen mit
einer kinetischen Energie von 10 eV dringen im Mittel 0,5 Å tief in den Kristall ein, also zwi-
schen erste und zweite Atomlage. Bei einer Energie von 50 eV beträgt die mittlere Eindringtiefe
ca. 1,6 Å, also maximal bis zur dritten Atomlage. Die dabei verursachten Stoßprozesse bewirken

eine Umordnung von Si-Gitteratomen, die eine Versetzungsenergie von Edb ≈ 15 eV im Volu-

men und von Eds ≈ Edb/2 [181] an der Oberfläche haben. An der Oberfläche brechen Atombin-
dungen auf und bieten damit Anlagerungsplätze für Adatome. Lokal begrenzte Gebiete an der
Substratoberfläche erhalten durch die erzeugten Punktdefekte eine höhere Energie als es der
Substrattemperatur entspricht. Diese zusätzliche Energie ermöglicht epitaktisches Wachstum bei
niedrigeren Temperaturen im Vergleich zur rein thermischen Abscheidung wie der MBE. Im
Volumen entstehen Komplexe von Leerstellen und interstitiellen Atomen. Mit zunehmender
Ionenenergie werden die Abstände zwischen Leerstelle und interstitiellem Atom größer. Dies
erschwert die Rekombination dieser Frenkel-Defekte und erzeugt permanente Punktdefekte. Die
Substrattemperatur bestimmt die Ausheilrate der verschiedenen Klassen von Punktdefekten. Mo-
lekulardynamische Simulationen [185] zeigen, daß die Erhöhung der Ionenenergie von 10 auf 50
eV die Anzahl permanenter Volumendefekte gegenüber der Anzahl epitaktischer Ereignisse um
den Faktor drei erhöht.

Ein in der Literatur kontrovers diskutierter Zusammenhang ist die Erhöhung der Adatommo-
bilität durch Verwendung von Ionen beim Wachstum. Murty et al. [180] berichten von MD-
Simulationen, in denen sich Si-Gitteratome nach einem Stoß mit einem Ion im Mittel nur ein bis
zwei Gitterplätze weit bewegen und nennen daher als wichtigsten Einfluß der Ionen die Erzeu-
gung einzelner Adatome aus bestehenden Bindungen heraus. Zu dem gleichen Schluß kommen
auch Vögeli et al. [52] bei der Interpretation ihrer Ergebnisse der Si-Epitaxie mittels Magnetron-
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Sputtern. Für die Epitaxie bedeutet dies eine potentielle Verringerung der Defektdichte, da Ada-
tome mehr als nur einmal die Möglichkeit haben, einen Gitterplatz anstelle eines Zwischengitter-
platzes zu besetzen.

Dagegen berichten Eltoukhy et al. [186], daß der Diffusionskoeffizient von Atomen an einem
InSb/GaSb-Heteroübergang durch Ionenbeschuß um mehrere Größenordnungen höher ist als der
thermische Diffusionskoeffizient. Ditchfield et al. [187] zeigten durch direkte Messungen der
Diffusionskinetik, daß Niederenergie-Ionenbeschuß einer (111)-orientierten Si-Oberfläche die
Diffusion der Adatome im Temperaturbereich bis ca. 830 °C signifikant erhöht. Als ursächlich
dafür wird eine Anregung der Adatome durch Stoß mit Ionen angegeben, so daß die Adatome
anschließend aufgrund thermischer Anregung diffundieren können.

Der optimale Ionenenergiebereich für Si-Epitaxie bei Temperaturen von Tdep ≥ 160 °C liegt

bei 20 ± 10 eV [126]. Oberhalb einer Ionenenergie von 65 eV dominiert die zunehmende Erzeu-
gung permanenter Defekte über die Erhöhung der Adatommobilität [41]. Orrman-Rossiter et al.
[48] geben als kritische Ionenenergie 20 ... 40 eV mit einem optimalen Wert von 20 eV bei der
Deutung ihrer Experimente mittels Ionenstrahldeposition an. Sputtereffekte spielen bei Ionen-

energien ≤ 50 eV keine Rolle.
Die Ionenstrahldeposition (ion-beam deposition, IBD), siehe Abbildungen 8.1 (e) bis (g),

arbeitet im Gegensatz zur MBE mit einem Si+-Ionenstrahl, besitzt also einen Ionisationsgrad von

100 %. Die Depositionsrate ist mit ca. 1,2 × 10-4 µm/min [126] äußerst gering, sie wird vermut-
lich technologisch durch die Si-Ionenquelle und die Massenseparierung begrenzt. Bei der IBD
wird durch die Elektronenaufnahme des Si+-Ions unmittelbar vor Erreichen der Oberfläche eine
Energie von ca. 8 eV frei, die zur elektronischen Anregung von Oberflächenatomen führt (e).
Die kinetische Energie von typischerweise Ekin = 20 eV der beschleunigten Ionen erlaubt ein
Eindringen in den Kristall bis ungefähr zur zweiten Monolage. Dieser Vorgang wird als
„Subplantation“ bezeichnet (f). Die subplantierten Si-Atome besetzen entweder Gitterplätze,
indem sie Gitteratome auf interstitielle Plätze verdrängen, oder nehmen selbst interstitielle Plätze
ein. Die interstitiellen Atome wandern teilweise an die Oberfläche, wodurch eine Energie von ca.
3,5 eV frei wird [46] und lagern sich dort an Gitterplätzen an. Auf diese Weise wächst der Si-
Kristall „von innen heraus“ (g). Die Dichte von verbleibenden interstitiellen Atomen hängt von
den Depositionsbedingungen ab, sowohl bei steigender Depositionsrate als auch bei abnehmen-
der Depositionstemperatur ist eine Zunahme der Dichte von interstitiellen Atomen zu erwarten.
Das epitaktische Wachstum bei der IBD erfolgt im Gegensatz zum Si-Wachstum mittels MBE
durch Volumenvorgänge.

Zwischen den beiden oben genannten Extremfällen der Molekularstrahlepitaxie und der
Ionenstrahldeposition bewegt sich die in dieser Arbeit diskutierte ionenassistierte Deposition,
siehe Abbildungen 8.1 (c) und (d). Diese Methode verwendet einen Ionisationsgrad von ca. 1 %
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der Si-Atome bei einer hohen Depositionsrate von rdep = 0,06 ... 0,81 µm/min. Die Depositions-
rate bei der IAD wird derzeit von den geometrischen Abmessungen des Tiegels des eingesetzten
Elektronenstrahlverdampfers begrenzt. Die Ionenenergie beträgt wie bei der IBD typischerweise
ebenfalls 20 eV, die Eindringtiefe der Si-Ionen reicht damit maximal bis zur zweiten Monolage.
Die Verwendung eines geringen Anteiles von Ionen bei mehrheitlich vorhandenen Si-Atomen
bedingt, daß Volumenvorgänge in deutlich geringerer Anzahl im Vergleich zu Oberflächenvor-
gängen stattfinden. Der geringe Ionenanteil bewirkt, daß Bindungen von Si-Atomen an der Ober-
fläche aufgebrochen werden, so daß diese Atome thermisch angeregt auf der Oberfläche diffun-
dieren können (c). Der Einsatz von Ionen bei der IAD erhöht also die Adatommobilität. Ferner
werden subplantierte Si-Atome in das Kristallgitter entweder im Si-Volumen oder an der Ober-
fläche eingebaut (d). Die IAD ist somit eine Kombination von Ionenstrahldeposition und Mole-
kularstrahlepitaxie.

Die Abbildungen 8.2 (a) und (b) stellen den Vergleich der Diffusion von Adatomen auf der
Si-Oberfläche und interstitiellen Atomen im Si-Volumen schematisch dar. Bei niedrigen
Depositionstemperaturen Tdep < 400 °C, siehe Abbildung 8.2 (a), ist die Beweglichkeit von inter-
stitiellen Atomen größer als die der Adatome. Die Subplantation von Si-Ionen, die nachfolgend
als interstitielle Atome an die Oberfläche diffundieren und dort Gitterplätze besetzen, verringert
damit bei der IBD die Defektdichte beim epitaktischen Wachstum gegenüber der MBE. Bei
Temperaturen Tdep > 400 °C, siehe Abbildung 8.2 (b), haben Adatome eine größere Mobilität als
interstitielle Atome. In diesem Temperaturbereich verringert sich mit zunehmender Temperatur
der Einfluß von interstitiellen Atomen auf das epitaktische Wachstum.

(a)
Tdep < 400 °C

DAdatom < Dinterst. Atom

Adatome

interstitielle Atome

(b)
Tdep > 400 °C

DAdatom > Dinterst. Atom

Abbildung 8.2: Schematischer Ver-
gleich der Diffusion von Adatomen
und interstitiellen Atomen in Abhän-
gigkeit von der Depositionstempera-
tur Tdep. (a) Während bei niedrigen
Temperaturen Tdep < 400 °C die Mo-
bilität von interstitiellen Atomen hö-
her ist als die der Adatome, sind (b)
die Adatome bei Temperaturen Tdep

> 400 °C beweglicher. Die Länge
der Pfeile ist ein Maß für die Größe
des Diffusionskoeffizienten D.
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Abbildung 8.3 zeigt Diffusionskoeffizienten D sowohl für Adatome auf Si(100)-Oberflächen
als auch für interstitielle Si-Atome i und Leerstellen v im Si-Volumen. Für alle drei Teilchen-
sorten gilt für die Temperaturabhängigkeit des Diffusionskoeffizienten D = D0 exp(-Eakt/kBT) mit
dem jeweiligen Vorfaktor D0 und der jeweiligen Aktivierungsenergie Eakt. Bei der Diffusion
eines Adatoms muß zwischen der Bewegung auf einer Terrasse mit einer Aktivierungsenergie
von Eakt = 0,67 eV [125] und zwischen der Bewegung über einen größeren Bereich der Si-
Oberfläche, also über mehrere Terrassen und Stufen hinweg, mit einer Aktivierungsenergie von
Eakt = 2,3 eV [188] unterschieden werden. Es ist deutlich zu erkennen, daß im Temperaturbereich
Tdep < 400 °C interstitielle Atome beweglicher sind als Adatome auf einer (100)-orientierten
Terrasse. Bei Tdep > 400 °C dagegen dominiert die Adatombeweglichkeit. Die Bewegung von
Adatomen über Stufen hinweg und die Mobilität von Leerstellen gewinnen erst bei Tempera-
turen von Tdep > 600 °C an Bedeutung.

Inv. Depositionstemperatur 1/Tdep (1/K)

0.5 1.0 1.5 2.0 2.5 3.0 3.5 4.0

D
iff

us
io

ns
ko

ef
fiz

ie
nt

 D
 (c

m
2 /s

)

10-16

10-15

10-14

10-13

10-12

10-11

10-10

10-9

10-8

10-7

10-6

Leerstelle
in Si

interstitielles
Atom in Si

Adatom Si(100)-Terrasse

Adatom Si(100)-
Oberfläche

0100400 200800

Depositionstemperatur Tdep (°C)

Eakt = 2,3 eV

Eakt = 0,67 eV

Eakt = 0,4 eV

Eakt = 2 eV

x 10-3

Abbildung 8.3: Diffusionskoeffizienten D
für die Diffusion von Adatomen auf
(100)-orientierten Terrassen (Symbol )
[125], Adatomen auf (100)-orientierter
Oberfläche ( ), d. h. über Stufen hinweg
[188], sowie von interstitiellen Atomen in
Si ( ) und Leerstellen in Si ( ) [189].

Abbildung 8.3 läßt einen für das ionenunterstützte, epitaktische Wachstum wichtigen Schluß
zu: Das ionenunterstützte Wachstum bei der IBD mit Hilfe von interstitiellen Atomen weist bei
niedrigen Depositionstemperaturen Tdep < 400 °C Vorteile gegenüber der MBE aufgrund der
wesentlich höheren Beweglichkeit der interstitiellen Atome gegenüber den Adatomen auf. Die
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nachfolgenden Betrachtungen werden zeigen, daß die IBD epitaktische Abscheidungen mit
niedrigerer Defektdichte und daher höherer Depositionsrate im Vergleich zur MBE ermöglicht.
Bei höheren Depositionstemperaturen Tdep > 400 °C und damit höherer Adatombeweglichkeit
treten die Oberflächendiffusionsvorgänge in Konkurrenz zum Volumenwachstum durch intersti-
tielle Atome. In diesem Temperaturbereich sind nicht mehr bewegliche, interstitielle Atome ein
Vorteil des ionenunterstützten Wachstums gegenüber der MBE, sondern die direkte Erhöhung
der Adatommobilität durch Herauslösen von Oberflächenatomen aus atomaren Bindungen, wie
unten weiter diskutiert wird.

Eine semiquantitative Betrachtung des Wachstums bei der IAD kann mit Hilfe der Darstel-
lungen von Boyd et al. und Marton et al. erfolgen [190, 191, 46]. Die Autoren betrachten für das
Depositionsverfahren der IBD die Dichte von

epitaktisch angeordneten Atomen (X),
nicht-epitaktisch angeordneten Atomen (N),
interstitiellen Atomen (i) und
Leerstellen (v) und beschreiben deren zeitliche Entwicklung.

Wichtigster Bestandteil dieser Gleichungen sind die Koeffizienten ηmj, die den Bruchteil der
epitaktisch angeordneten Atome bei Abscheidung auf die Oberfläche (Index m = 1) bzw. bei Ein-
dringen in das Volumen und anschließender Diffusion als interstitielles Atom an die Oberfläche
(Index m = 2) angeben. Ferner wird unterschieden, ob das Si+-Ion auf einen Bereich auftrifft, in
dem die Atome nicht auf Gitterplätzen angeordnet sind (amorphe Struktur oder gestörte Kristall-
struktur, Index j = 1), oder auf einen kristallinen Bereich (Index j = 2). Grundlegende Annahmen
des Modells sind, daß (i) die in das Volumen eindringenden Ionen nach der Thermalisierung als
interstitielle Atome eine höhere Beweglichkeit besitzen als Si-Adatome auf der Oberfläche und
(ii) die auf kristalline Bereiche des Substrates abgeschiedenen Atome sich mit höherer Wahr-
scheinlichkeit epitaktisch anordnen als die auf nicht-kristalline Bereiche auftreffenden Ato-

me/Ionen, d. h. 11211222 ηηηη >>>> .

Die Erhöhung der Adatommobilität durch Ionenbeschuß ist im Modell von Boyd et al. nur

implizit in den Koeffizienten ηmj enthalten: Einer höheren Adatommobilität entsprechen größere

Koeffizienten ηmj. Es bleibt also festzuhalten, daß obige Annahme (i) einer höheren Beweglich-
keit von interstitiellen Atomen gegenüber Adatomen nur für den Temperaturbereich Tdep < 400
°C gilt. Dem Autoren dieser Arbeit sind keine experimentellen Ergebnisse oder Argumente be-
kannt, die Annahme (ii), nämlich die höhere Wahrscheinlichkeit einer epitaktischen Anordnung
der auf kristalline Bereiche abgeschiedenen Si-Atome gegenüber der auf amorphe Bereiche ab-
geschiedenen Si-Atome, infrage stellen.
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Boyd et al. verwenden einfache Annahmen über das Eindringen von Si+-Ionen in den Kristall
und die Erzeugung von Frenkel-Paaren (Leerstelle – interstitielles Atom): Die Eindringrate eines
Si+-Ions Gp(E) beträgt

Gp(E) = α ln(E/Ep) Gleichung 8.1

mit E:  Ionenenergie,

α: Eindringungskoeffizient,
Ep: Schwellenenergie für das Eindringen von Si-Ionen in den Kristall.

Die Erzeugungsrate von Frenkel-Paaren (= Leerstelle und interstitielles Atom) Gf(E) berech-
net sich zu

Gf(E) = β(E – Ed)/Ed Gleichung 8.2

mit β: Erzeugungskoeffizient für Frenkel-Paare,
Ed: Schwellenenergie für Defekterzeugung.

Abbildung 8.4 stellt die Abhängigkeit von Gp und Gf von der Ionenenergie aufbauend auf den
Ergebnissen von Boyd et al. graphisch dar. Die hier angenommenen Schwellenenergien für das
Eindringen von Si-Ionen in das Si-Volumen bzw. für die Erzeugung von Frenkel-Paaren betra-
gen Ep = 8 eV bzw. Ed = 20 eV [191]. Bei E < Ep dringen keine Ionen in den Kristall ein, bei E <
Ed werden keine Leerstellen bzw. Frenkel-Paare erzeugt.
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Abbildung 8.4: Eindringrate Gp von Si-Ionen
in den Si-Kristall und Erzeugungsrate Gf von
Frenkel-Paaren in Abhängigkeit von der Ionen-
energie E. Die zugehörigen Schwellenenergien
betragen Ep = 8 eV und Ed = 20 eV.

Im folgenden wird das System gekoppelter Differentialgleichungen aufgeführt, das Boyd et
al. für die IBD entwickelt haben. Die Lösung dieses Gleichungssystems dient anschließend dem
Nachweis, daß die IBD in dem Temperaturbereich Tdep < 400 °C eine geringere Defektdichte in
der epitaktischen Schicht erzeugt als die MBE und daß damit bei der IBD die maximale Depo-
sitionsrate, bei der noch epitaktische Deposition möglich ist, höher ist als bei der MBE.
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Die zeitliche Änderung dX/dt der Dichte epitaktisch angeordneter Atome ergibt sich aus der
Summe folgender Einflußgrößen: (i) Anteil der sich bei Deposition auf den nicht-kristallinen
Teil der Oberfläche epitaktisch anordnenden Atome, (ii) Anteil der sich bei Deposition auf den
kristallinen Teil der Oberfläche epitaktisch anordnenden Atome, (iii) Anteil der Atome, der sich
nach Eindringen in den nicht-kristallinen Teil des Volumens an der Oberfläche epitaktisch an-
ordnet, (iv) Anteil der Atome, der sich nach Eindringen in den kristallinen Teil des Volumens
und Diffusion als interstitielle Atome an der Oberfläche epitaktisch anordnet und (v) Verringe-
rung der Dichte epitaktischer Atome durch Wachstum des Kristalls. Die mathematische Be-
schreibung lautet wie folgt:

=
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dX ( ) ( )

.

11

2221

1211

X
virvir

Xi
vir

Ni

vir
XG

vir
NG

aaa

a
p

a
p

−+
Φ−

−+
+

−+
+

−+
Φ−+

−+
Φ−

ρρ
ξη

ρ
ξη

ρ
η

ρ
η

Gleichung 8.3

Die Summanden bezeichnen der Reihe nach die oben unter (i) bis (v) genannten Mecha-
nismen. Die zeitliche Änderung dN/dt der nicht-epitaktisch angeordneten Atome ergibt sich ana-
log zu Gleichung 8.3:
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Gleichung 8.4

Die zeitliche Änderung di/dt der Dichte interstitieller Atome setzt sich aus folgenden
Beiträgen zusammen: (i) Bildung interstitieller Atome durch Eindringen von Si+-Ionen in den
Kristall, (ii) Bildung interstitieller Atome durch Erzeugung von Frenkel-Paaren, (iii) Vernich-
tung interstitieller Atome durch Diffusion an die Oberfläche, (iv) Vernichtung interstitieller
Atome durch Rekombination mit Leerstellen und (v) Verringerung der Dichte interstitieller
Atome durch Wachstum des Kristalls. Die mathematische Beschreibung lautet:

=
dt
di .i

vir
iviGG

a
fp −+

Φ−−−Φ+Φ
ρ

κξ Gleichung 8.5

Die zeitliche Änderung dv/dt der Dichte von Leerstellen ergibt sich aus nachstehenden
Einzelbeiträgen: (i) Bildung von Leerstellen durch Erzeugung von Frenkel-Paaren, (ii) Vernich-
tung von Leerstellen durch Rekombination mit interstitiellen Atomen und (iii) Verringerung der
Dichte von Leerstellen durch Wachstum des Kristalls und läßt sich wie folgt beschreiben:
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=
dt
dv .v

vir
ivG

a
f −+

Φ−−Φ
ρ

κ Gleichung 8.6

Es bedeuten

ηmj: Bruchteil der epitaktisch angeordneten Atome,
Index m = 1 bzw. 2: auf Oberfläche abgeschiedenes bzw. aus dem Volumen an die
Oberfläche diffundierendes Atom/Ion,
Index j = 1 bzw. 2: auf amorphen bzw. kristallinen Bereich abgeschiedenes Atom/Ion,

mjmj ηη −=1ˆ ,

Φ: Teilchenfluß,

ρa: Flächendichte der Si-Atome im Kristall,
r: Dicke der wachsenden Schicht,

ξ: Diffusionsrate von interstitiellen Atomen an die Oberfläche,

κ: Rekombinationsrate von Frenkel-Paaren.
Folgende Vereinfachungen in dem oben dargestellten System von Differentialgleichungen

(Gleichung 8.3 bis Gleichung 8.6) sind nach Boyd et al. sinnvoll: Die Rekombination von

Frenkel-Paaren wird vernachlässigt (κ = 0), die Differenz von interstitiellen Atomen und Leer-

stellen ist klein gegenüber der Anzahl der Si-Atome in der Schicht (i – v << ρar), und es wird

nicht zwischen amorphen und kristallinen Bereichen des Substrates unterschieden (η11 = η12 =

η1 und η21 = η22 = η2). Die Anfangsbedingungen gelten für ein kristallographisch perfektes Sub-

strat: i(0) = 0, v(0) = 0, N(0) = 0, X(0) = ρar. Damit ergeben sich als Lösungen [191]:
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Mit Hilfe der in Gleichung 8.8 gezeigten impliziten Abhängigkeit der Dichte nicht-epitaktisch
angeordneter Atome N von der Ionenenergie E (über Gp(E) und Gf(E)) und der in Gleichung 8.10
dargestellten impliziten Abhängigkeit der Leerstellendichte v von der Ionenenergie E (über
Gf(E)) läßt sich nachweisen, daß (i) in dem Temperaturbereich Tdep < 400 °C die Anzahl von
nicht-epitaktisch angeordneten Atomen N bei der IBD niedriger ist als bei der MBE und daß (ii)
die IBD eine höhere kritische Abscheiderate ermöglicht, oberhalb derer die Epitaxie aufgrund
sehr hoher Defektdichten abbricht: Abbildung 8.5 demonstriert, daß die Summe der Dichte der
nicht-epitaktisch angeordneten Atome N und der Leerstellendichte v für Ionenenergien E < 8 eV,
bei denen die Ionen noch nicht in den Kristall eindringen, einen von der Ionenenergie unabhängi-
gen Wert besitzt. Für höhere Ionenenergien durchläuft N + v ein Minimum: Zunächst unter-
stützen die beweglichen interstitiellen Atome das epitaktische Wachstum, bevor oberhalb der
Schwellenenergie Ed Frenkel-Paare im Si-Volumen erzeugt werden und damit N und v zuneh-
men. Die Leerstellendichte v steigt linear mit der Ionenenergie E oberhalb der Schwellenenergie
Ed. Für die Schwellenenergie Ed sind Werte zwischen 15 und 23 eV angenommen. Man beachte,
daß die Erzeugung von Leerstellen aufgrund des um Größenordnungen geringeren Diffusions-
koeffizienten der Leerstellen gegenüber den interstitiellen Atomen eher zur Bildung permanenter
Defekte führt als die Erzeugung von interstitiellen Atomen.
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Abbildung 8.5: Die Summe der Dichte nicht-
epitaktisch angeordneter Atome N und der
Leerstellendichte v durchläuft ein Minimum in
Abhängigkeit von der Ionenenergie. Die Dichte
der erzeugten Leerstellen v nimmt linear zu.
Darstellung von N + v und v für die Schwellen-
energien Ed = 15, 20 und 23 eV.
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Eigene Ergebnisse zur Abhängigkeit der Minoritätsträgerdiffusionslänge L von der Ionenener-
gie in Abbildung 6.16 zeigen, daß bei (100)-orientierten, epitaktischen Schichten Ionenenergien
im Bereich von E = 8 ... 20 eV zu einer besseren Schichtqualität, also größeren Diffusionslängen,
führen als eine Ionenenergie von E = 0 eV, die MBE-Bedingungen entspricht.

Epitaktisches Wachstum bricht ab, wenn die Dichte von ausgedehnten Defekten oder Punkt-
defekten einen kritischen Wert übersteigt und amorphes Wachstum energetisch günstiger wird:
Als kritische Versetzungsdichte nennt Eaglesham 1014 cm-2, als kritische Punktdefektdichte ca.

5 × 1021 cm-3 [64]. Unter der Annahme einer kritischen Dichte nc von nicht-epitaktisch angeord-
neten Atomen und vc von Leerstellen läßt sich eine kritische Depositionsrate rdep

krit bestimmen,
oberhalb derer die Epitaxie bei MBE und IBD abbricht [191]:

MBE: rdep
krit(N) ∝ 

cn−1

1

ˆ
ˆ

ln
η

η , Gleichung 8.11
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Abbildung 8.6 zeigt die graphische Darstellung der kritischen Depositionsraten unter der

Annahme 12 ˆˆ ηη < , die bei Depositionstemperaturen Tdep < 400 °C erfüllt ist. Bei höheren Deposi-

tionstemperaturen gilt aufgrund der höheren Mobilität der Adatome im Vergleich zu den intersti-

tiellen Atomen 12 ˆˆ ηη ≈ . Man beachte, daß dann nach Gleichung 8.11 und Gleichung 8.12 folgt:

rdep
krit(N) (MBE) ≈ rdep

krit(N) (IBD), d. h. das epitaktische Wachstum durch interstitielle Atome
bei der IBD ermöglicht dann keine signifikant höhere maximale Depositionsrate mehr. Im
Bereich der Schwellenenergie für die Erzeugung von Frenkelpaaren Ed weist rdep

krit ein Maxi-
mum auf. Für E < Ed wird rdep

krit durch Erzeugung von interstitiellen Atomen begrenzt, für E >
Ed durch Leerstellenerzeugung. Bei einer Ionenenergie von E = 20 eV ermöglicht die IBD also
deutlich höhere Depositionsraten als die MBE. Aufgrund des um Größenordnungen geringeren
Diffusionskoeffizienten D tragen Leerstellen stärker zur Dichte permanent erzeugter Defekte bei
als interstitielle Atome, die zur Oberfläche gelangen können. Daher ist die kritische Deposi-
tionsrate rdep

krit bei Erzeugung von Leerstellen niedriger als bei Erzeugung einer gleichen Anzahl
von interstitiellen Atomen.
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Abbildung 8.6: Die kritische Depositionsrate
rdep

krit weist ein Maximum im Bereich der
Schwellenenergie für die Erzeugung von
Frenkelpaaren mit einer Bildungsenergie von
Ed = 20 eV auf. Für E < Ed wird rdep

krit durch
Erzeugung von interstitiellen Atomen be-
grenzt, für E > Ed durch Leerstellenerzeu-
gung.

Die ionenassistierte Deposition erfolgt in dieser Arbeit bei Depositionstemperaturen von
Tdep = 460 ... 650 °C. Aufgrund der in diesem Temperaturbereich höheren Beweglichkeit der
Adatome gegenüber den interstitiellen Atomen (siehe Abbildung 8.3) und dem im Vergleich zur

IBD geringeren Ionisierungsgrad von ca. 1 % wird für die Bruchteile 1η und 2η  der Atome, die

sich auf der Oberfläche epitaktisch anordnen bzw. aus dem Volumen heraus als interstitielles

Atom zu einem Gitterplatz diffundieren, 121 ≈≈ηη gelten. Wird ausschließlich der Wachstums-

mechanismus über interstitielle Atome bei IBD als Unterschied zur MBE angesehen, so ist zu
erwarten, daß mit zunehmender Depositionstemperatur die Anzahl nicht-epitaktisch angeord-
neter Atome N und die kritische Depositionsrate rdep

krit bei MBE und IBD einander angleichen.
Ditchfield und Seebauer haben jedoch in dem Temperaturbereich um 650 °C eine Erhöhung

der Adatommobilität D = D0 exp(-Eakt/kBT) mit dem Vorfaktor D0 durch Ionenbeschuß festge-
stellt [187]: Der Diffusionskoeffizient von Ge-Adatomen auf Si(111) steigt bei Beschuß der
Oberfläche mit Ar+-Ionen an. Bei einer Ionenenergie von E = 20 eV steigt D0 auf das 1,6 fache
des Wertes der thermischen Beweglichkeit. Über die Beziehung

dess Dτλ = Gleichung 8.14

mit sλ : Diffusionslänge,

desτ : Desorptionszeit

erhöht sich die Diffusionslänge um das 3,16,1 ≈ fache und mithin auch die Wahrscheinlichkeit,

einen epitaktischen Gitterplatz zu erreichen. Dieser Mechanismus der Erhöhung der Adatom-
diffusionslänge durch Herauslösen von Oberflächenatomen aus bestehenden Bindungen mit
nachfolgender, thermisch bestimmter Diffusion der Adatome über die Oberfläche führt zu einer
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Verringerung der strukturellen Defekte bei ionenassistiertem Wachstum gegenüber der Moleku-
larstrahlepitaxie.

Ferner beobachteten Ditchfield und Seebauer bei einem Ar+-Fluß von 3 × 1012 Ionen/(cm2s),
der sich um einen Faktor drei variieren ließ, eine lineare Abhängigkeit der Aktivierungsenergie
Eakt und von log(D0) vom Ionenfluß. Eine Übertragung dieser Ergebnisse auf die IAD, bei der

der Ionenfluß bei einer Depositionsrate rdep = 0,3 µm/min ca. 2,5 × 1014 Ionen/(cm2s) beträgt und
damit ca. zwei Größenordnungen höher ist als der Ar+-Ionenfluß in den Experimenten von
Ditchfield und Seebauer, bedeutet eine exponentielle Abhängigkeit des Diffusionskoeffizienten
vom Ionisationsgrad. Diese Abhängigkeit gilt sicher nicht über den gesamten Variationsbereich
des Ionisationsgrades von 0 ... 100 %, zeigt jedoch deutlich den Einfluß der Ionen auf die
Adatommobilität bei der IAD.

Fazit
Der Einsatz von Ionen mit einer Ionenenergie von 20 eV bei der Si-Epitaxie bewirkt bei

niedrigen Depositionstemperaturen Tdep ≤ 400 °C eine Verringerung der Dichte nicht-epitaktisch
angeordneter Atome durch die hohe Beweglichkeit von interstitiellen Atomen im Vergleich zu
Adatomen. Die geringere Defektdichte gegenüber der MBE ermöglicht die Verwendung höherer
Depositionsraten. Für Depositionstemperaturen Tdep > 400 °C sind Adatome auf (100)-orientier-
ten Terrassen beweglicher als interstitielle Atome, das Wachstum über interstitielle Atome bietet
keine Vorteile mehr gegenüber der MBE. In diesem Temperaturbereich wird die Adatomdiffusi-
onslänge durch Ionenbeschuß erhöht und ermöglicht damit wiederum ein defektärmeres Wachs-
tum bei ionenunterstützter Deposition im Vergleich zur MBE. Bei der IAD beruht das epitak-
tische Wachstum aufgrund des Ionisationsgrades von 1 % stärker auf Oberflächen- als auf Volu-
menwachstum durch „subplantierte“ Si-Atome. Daher ist die Erhöhung von Adatommobilität
und -diffusionslänge, die mit dem Ionisationsgrad zunimmt, bei Temperaturen von Tdep = 460 ...
650 °C durch den Ionenbeschuß der entscheidende Vorteil gegenüber der MBE. Die höhere Ada-
tommobilität führt zu einem defektärmeren, epitaktischen Wachstum von (100)-orientierten Si-
Epitaxieschichten.

8.2  Einfluß verschiedener Depositionsparameter auf die Schichteigen-
schaften

8.2.1 Depositionsrate und Depositionstemperatur

Die Depositionsrate rdep bestimmt die Anzahl der pro Zeit- und Flächeneinheit auf der Si-
Oberfläche auftreffenden Si-Atome und -Ionen. Mit steigender Depositionsrate nimmt die
Wahrscheinlichkeit eines Stoßes zwischen Si-Adatomen zu, die Beweglichkeit der Adatome
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nimmt ab. Auf den Terrassenflächen bilden sich Inseln, wenn die Adatome nicht mehr die
Stufenkanten erreichen, bevor sie in das Kristallgitter eingebaut werden. Das Wachstum des Si-
Kristalls geht vom Stufenwachstum zum Inselwachstum über. Die Wahrscheinlichkeit des Ein-
baus von intrinsischen Defekten, z. B. Leerstellen durch nicht besetzte Gitterplätze, steigt. Dieser
Effekt ist in den Betrachtungen zur epitaktischen Schichtdicke hepi in Kapitel 2.3 deutlich zu er-
kennen: Mit steigender Depositionsrate verringert sich hepi durch früher einsetzende Aufrauhung
der Wachstumsoberfläche unter Ausbildung von {111}-orientierten Facetten mit hoher Stapel-
fehlerdichte. Ferner wird an ionenassistiert abgeschiedenen Proben eine Abnahme der Dichte
ausgedehnter, struktureller Defekte mit zunehmender Depositionsrate beobachtet, wie Abbildung
8.7 demonstriert.
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Abbildung 8.7: Die Ätzgrubendichte nep sinkt mit
steigender Depositionsrate rdep und erreicht eine

Sättigung bei nep < 5 × 104 cm-2 für rdep > 0,15
µm/min. Bestimmung der Ätzgrubendichte nach ein-
bis dreiminütiger Secco-Ätzung [54].

Unter der Annahme eines von der Si-Depositionsrate unabhängigen Flusses von Fremdato-
men auf die Si-Oberfläche sinkt die Konzentration extrinsischer Punktdefekte und Punktdefekt-
komplexe mit steigender Depositionsrate. Dieser Effekt gewinnt mit zunehmendem Restgas-
druck vor und während der Deposition an Bedeutung. Eine abnehmende Dichte von Punktdefek-
ten und Punktdefektkomplexen bedeutet i. d. R. auch eine Verringerung der Dichte von rekombi-
nationsaktiven Störstellen, also eine Verbesserung der elektrischen Schichtqualität, insbesondere
der Minoritätsträgerdiffusionslänge. Insgesamt ist also mit steigender Depositionsrate ein Maxi-
mum in der Minoritätsträgerdiffusionslänge zu erwarten.

Die Erhöhung der Depositionstemperatur Tdep erhöht (i) die thermisch aktivierte Mobilität der
Adatome auf der Wachstumsoberfläche des Siliciums. Diese können sich daher bevorzugt an
Stufenkanten anlagern. Dadurch verringert sich die Dichte der strukturellen Defekte in der Epita-
xieschicht [192]. (ii) Der Haftkoeffizient von Verunreinigungen aus der Gasphase ist bei höheren
Temperaturen geringer, dies führt zu einer niedrigeren Verunreinigungskonzentration in den Epi-
taxieschichten. Da Fremdatome auf der Wachstumsoberfläche die Mobilität von Si-Adatomen
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verringern können, führt eine Abnahme der Verunreinigungskonzentration auf der Oberfäche
ebenfalls zu einer Erhöhung der Adatommobilität. (iii) Eine hohe Substrattemperatur begünstigt
das Ausheilen von Punktdefekten in Si. Diese drei Effekte führen insgesamt zu einer Verrin-
gerung der Dichte extrinsischer und intrinsischer Defekte in den Si-Epitaxieschichten bei stei-
gender Substrattemperatur und somit zur Abnahme der Dichte rekombinationsaktiver Störstellen.
Mit steigender Depositionstemperatur erhöht sich somit die Minoritätsträgerdiffusionslänge.

Abbildung 8.8 zeigt schematisch die Einflüsse von Depositionsrate rdep und -temperatur Tdep

auf die Minoritätsträgerdiffusionslänge L in ionenassistiert abgeschiedenen Epitaxieschichten.
Eine zunehmende Depositionstemperatur bewirkt durch die Erhöhung der Adatommobilität eine
Verschiebung des bei Änderung von rdep auftretenden Maximums zu höheren Depositionsraten
hin bei gleichzeitiger Verbreiterung des Maximums.

Depositionsrate rdep

D
iff

us
io

ns
lä

ng
e 

L

Tdep

Abbildung 8.8: Schematische Darstellung der
Abhängigkeit der Minoritätsträgerdiffusions-
länge L von der Depositionsrate rdep mit der
Depositionstemperatur Tdep als Parameter.
Zum Vergleich mit experimentellen Ergebnis-
sen siehe Abbildung 6.18 (a) und Abbildung
6.19 (a), Diskussion siehe Text.

8.2.2 Beschleunigungsspannung

Die Beschleunigungsspannung Vacc bestimmt die Energie der Si-Ionen. Oberhalb einer Ener-

gie von Ekin ≈ 8 eV können diese in den Si-Kristall eindringen und dort bei Energien Ekin > Edb =
15 ... 23 eV, der Versetzungsenergie von Si-Atomen im Volumen, Si-Atome von ihren Gitter-
plätzen entfernen [126]. Die Versetzungsenergie für Si-Atome an der Oberfläche wird häufig mit
Eds = Edb/2 angenommen. Bei Energien Eds < Ekin < Edb können Si-Ionen vorzugsweise gestörte
Atombindungen von Oberflächenatomen aufbrechen und somit die thermisch aktivierte Adatom-
mobilität erhöhen. Während die bei niedrigen Energien Ekin > Edb gebildeten interstitiellen Si-
Atome an die Oberfläche diffundieren und dort einen Gitterplatz einnehmen können oder mit
Leerstellen rekombinieren, nimmt mit steigender Energie die Bildungsrate von permanenten De-
fekten wie Leerstellen, interstitiellen Atomen und Defektkomplexen zu. Die Kondensation von
intrinsischen Punktdefekten kann auch zur Ausbildung von ausgedehnten Defekten wie z. B.
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Versetzungen oder sog. rod-like defects, siehe Kapitel 6.3.1, führen [127]. Für Beschleunigungs-

spannungen Vacc ≈ 8 ... 20 V ist also durch Erhöhung der Adatommobilität eine Verbesserung der
strukturellen Qualität und damit auch der elektrischen Eigenschaften der Epitaxieschichten, z. B.
eine Erhöhung der Minoritätsträgerdiffusionslänge, zu erwarten. Bei niedrigeren Energien tritt
keine Erhöhung der Adatommobilität auf, bei deutlich höheren Energien dominiert die Defekter-
zeugung.

8.2.3 Substratorientierung

Die Substratorientierung hat entscheidenden Einfluß auf das epitaktische Wachstum von Si-
Schichten, da die Aktivierungsenergien z. B. für die Oberflächendiffusion aufgrund der unter-
schiedlichen atomaren Strukturen der Oberflächen orientierungsabhängig sind (siehe auch Kapi-
tel 6.4.2 und 7.2). Abbildung 8.9 zeigt eine schematische Darstellung einer terrassierten (100)-
orientierten Si-Oberfläche mit den Aktivierungsenergien für die Diffusion von Adatomen und
Dimeren. Während die Aktivierungsenergie für Adatom-Diffusion deutlich niedriger ist als für
Addimere, so erfordert das Herauslösen eines einzelnen Atoms aus einer Stufe wesentlich mehr
Energie als das eines Dimers. Angegeben sind die niedrigsten Aktivierungsenergien für die
Diffusion entlang von Dimer-Reihen, die Diffusion senkrecht dazu erfordert höhere Energien.
Auch für die Adatom-Diffusion auf (111)-orientierten Terrassen wurde eine Aktivierungsenergie

von Eakt = 0,66 eV gemessen [160], ein Wert, der ebenso wie die Aktivierungsenergie von Eakt ≈
1,5 eV [161] für das Herauslösen von Atomen aus einer Stufe trotz der unterschiedlichen Ober-
flächenstruktur sehr gut mit den für (100)-orientierte Oberflächen bestimmten Daten überein-
stimmt. Für (110)- und (113)-orientierte Oberflächen scheinen diese Oberflächenvorgänge bisher
nicht quantitativ bestimmt worden zu sein.

Ein Einfluß der Ionen auf das epitaktische Wachstum von Si besteht in der Erhöhung der
Adatommobilität durch Herauslösen von Atomen aus den Bindungen, so daß die Adatome an-
schließend erneut thermisch aktiviert über die Oberfläche diffundieren können. Si-Ionen mit der
kinetischen Energie Ekin = 20 eV können die für das Herauslösen von Atomen aus Stufen erfor-
derliche Energie von 1,3 eV im Fall von Si(100) und auch die Energie zum Aufbrechen von Si-
Si-Bindungen von ca. 2,15 eV [160] zur Verfügung stellen. Ferner können diese Ionen offen-
sichtlich auch stärker gebundene Atome aus ihren Bindungen herauslösen. Die Energien für das
Herauslösen von Atomen und Dimeren aus Stufen bei (111)- und (110)-orientierten Oberflächen
scheinen nicht bekannt zu sein. Bei der (113)-orientierten Oberfläche, die bei Fehlorientierung
nicht eine Abfolge von Stufen, sondern Mesofacetten zeigt [154], kann ebenfalls keine quantita-
tive Aussage über das Herauslösen von Atomen oder Dimeren aus Oberflächenstrukturen getrof-
fen werden. Daher können die Wechselwirkungen der niederenergetischen Ionen mit diesen
unterschiedlich orientierten Si-Oberflächen derzeit nicht quantitativ verglichen werden.
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Abbildung 8.9: Minimale Aktivierungsenergien für die Diffusion von Si-Adatomen [125] und
Addimeren [159] auf Si(100)-Terrassen entlang der Dimer-Reihen sowie Energien für das He-
rauslösen von Atomen [157] und Dimeren [158] aus einer Stufe.

Von epitaktischem Wachstum auf (111)-orientierten Oberflächen ist bekannt, daß gegenüber
Si(100) höhere Depositionstemperaturen für eine vergleichbare epitaktische Qualität notwendig

sind. Für diesen Effekt wird die energetisch stabilere (7 × 7)-Rekonstruktion der (111)-orientier-
ten Oberfläche verantwortlich gemacht [150]. Hinzu kommt, daß die Energie für Stapelfehler-
bildung auf Si(111) im Vergleich zur Bildung von Versetzungen relativ niedrig ist [64], so daß
(i) in den im Rahmen dieser Arbeit untersuchten Epitaxieschichten die Stapelfehlerdichten in
(111)-orientierten Schichten i. d. R. um mehrere Größenordnungen höher sind als in (100)-orien-
tierten Schichten und (ii) die Schichtqualität mit steigender Ionenenergie aufgrund der Erzeu-
gung struktureller Defekte abnimmt. Hohe Stapelfehlerdichten wurden auch von Krinke et al. auf
(111)-orientiertem Si beobachtet [192].

Untersuchungen zur strukturellen und elektrischen Qualität von (110)- und (113)-orientierten,
µm-dicken Si-Epitaxieschichten sind aus der Literatur nicht bekannt. Wachstumsexperimente
und Simulationen zeigen für beide Orientierungen, daß die Oberflächenrekonstruktion bei Ab-
scheidung von Si aufgebrochen wird [193, 162]. Ein direkter Vergleich zum epitaktischen
Wachstum auf Si(100) und Si(111), z. B. zu den  Experimenten von Gossmann und Feldman
[150], fehlt jedoch. Ferner wird in diesen Simulationen auf das Vorhandensein intrinsischer De-
fekte aufgrund der Oberflächenrekonstruktion hingewiesen [162]. Somit erscheint die (100)-
orientierte Substratoberfläche als diejenige, die die geringsten Defektdichten und damit höchsten
Minoritätsträgerdiffusionslängen in Epitaxieschichten ermöglicht.

Weitere Untersuchungen des Wachstumsverhaltens von Si auf (110)- und (113)-orientierten
Substraten, die die Aktivierungsenergien für thermisch aktivierte Wachstumsvorgänge bestim-
men und einen Vergleich zu den Ergebnissen von Gossmann und Feldman [150] ermöglichen,
sind für einen tiefergehenden Vergleich des Wachstums auf verschiedenen Substratorientierun-
gen notwendig.
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8.3 Übersicht über kritische Temperaturbereiche bei der Niedertemperatur-
epitaxie

Abbildung 8.10 nimmt eine Einteilung der Temperaturbereiche bei der Niedertemperatur-
epitaxie von Si anhand der in dieser Arbeit gewonnenen Ergebnisse vor. Die epitaktische
Schichtdicke ist bei Depositionstemperaturen Tdep < 435 °C begrenzt. Die Dichte struktureller
Defekte, insbesondere von Punktdefekten oder Punktdefektkomplexen, nimmt mit steigender
Substrattemperatur ab. Die Beweglichkeit der Majoritätsträger µh/e nimmt zunächst oberhalb der
Grenztemperatur von Tdep = 435 °C zu und erreicht die Majoritätsträgerbeweglichkeit des Si-
Volumens bei Temperaturen Tdep > 540 °C. Die Minoritätsträgerdiffusionslänge L steigt mit der
Depositionstemperatur bei abnehmender Defektdichte an und erreicht Werte von L = 50 µm bei

einer Dotierung von NA = 9 × 1016
 cm-3 bei Tdep = 650 °C und rdep = 0,8 µm/min.
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Abbildung 8.10: Schematische Darstellung von Temperaturbereichen bei der Niedertemperatur-
epitaxie von Si mittels ionenassistierter Deposition. Zur Erklärung siehe Text.
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Die vorliegende Arbeit zeigt, daß mit dem Verfahren der ionenassistierten Deposition epitak-
tische Si-Schichten von hoher struktureller und elektrischer Qualität bei niedrigen Depositions-

temperaturen von Tdep ≤ 650 °C und hohen Depositionsraten von rdep = 0,8 µm/min auf (100)-
orientierten Substraten abgeschieden werden können. Auf anderen Substratorientierungen wie
(111)-, (113)- und (110)-orientiertem Si und damit auch auf polykristallinen Si-Substraten dage-
gen ist die epitaktische Schichtqualität deutlich schlechter. In künftigen Untersuchungen sollte
daher im Hinblick auf die Verwendung von polykristallinen Substraten das Wachstum auf den
nicht-(100)-orientierten Substraten optimiert werden.

Die Ergebnisse zur kritischen, epitaktischen Schichtdicke hepi zeigen, daß das epitaktische
Wachstum mittels ionenassistierter Deposition oberhalb einer Depositionstemperatur von Tdep =
435 °C anscheinend mit unbegrenzter Dicke möglich ist. Für einige Anwendungen kann es je-
doch interessant sein, µm-dicke, monokristalline Schichten bei noch niedrigeren Temperaturen
abzuscheiden. Ein Wachstumsprozeß, der nach Deposition einer epitaktischen Schicht der Dicke
d < hepi durch ein Tempern bei 500 °C unterbrochen wird, ermöglicht bei Wiederholung dieser
Prozeßschritte die Deposition solcher µm-dicken Schichten. Kann die Temperung z. B. aus
Gründen der thermischen Stabilität des Substrates nicht durchgeführt werden, so erhöht eine
Verringerung der Depositionsrate und des Restgasdruckes die epitaktische Schichtdicke bei ge-
gebener Depositionstemperatur. Zur Verringerung des Restgasdruckes im IAD-Reaktor sollte der
Viton-Dichtring, der den oberen und unteren Bereich der Vakuumanlage miteinander verbindet,
durch einen Cu-Dichtring ersetzt werden. Eine Erhöhung des Ionisationsgrades wird die Wachs-
tumseigenschaften weiter verbessern: Dies ist vermutlich durch eine Modifizierung der Ionisa-
tionsstufe möglich.

Das am ipe entwickelte Konzept der polykristallinen Si-Dünnschichtsolarzelle auf Glassub-
straten erfordert die epitaktische Abscheidung auf einer polykristallinen Saatschicht. Die bis-
herigen Ergebnisse zeigen, daß diese Saatschicht bei möglichst hoher Korngröße eine (100)-
Texturierung besitzen sollte. Dieser Solarzellenprozeß erfordert Prozeßtemperaturen unterhalb
von 550 ... 650 °C. Die bisher verwendete Niedertemperaturmethode zur Oxidentfernung vor der
Epitaxie, das naßchemische Ätzen des Siliciumoxids, führt zu einer hohen Dichte ausgedehnter,
struktureller Defekte in der Epitaxieschicht. Daher muß ein Niedertemperaturverfahren zur Oxid-
entfernung etabliert werden, das die Defektdichte deutlich reduziert. In der Literatur sind z. B.
in-situ Sputterverfahren beschrieben, die eine nachfolgende Abscheidung von Epitaxieschichten
mit niedrigen Defektdichten ermöglichen.
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Die in dieser Arbeit verwendete Schichtfolge für Testsolarzellen auf einem p+-Typ Substrat
besteht aus einer p+/p/n+-Struktur. Eine interessante Variation ist eine n+/n/p+-Schichtfolge auf
einem n+-Typ mono- oder polykristallinen Substrat. Die Dotierung mit Phosphor anstelle von
Bor in der Absorberschicht kann einen Einfluß auf die Art der erzeugten Punktdefekte besitzen.
Insbesondere kann die Bildung von Bor-Sauerstoffkomplexen vermieden werden, die in Cz-Si
für die Materialdegradation verantwortlich gemacht werden [194].

Die ionenassistierte Deposition nutzt einen glühenden Wolframdraht zur Elektronenemission
und nachfolgenden Ionisierung von Si-Atomen. In Verbindung mit dem Prozeßgas Wasserstoff
bietet sich die Möglichkeit, Epitaxieschichten in-situ mit Wasserstoff zu passivieren. Diese
Möglichkeit ist insbesondere interessant für polykristalline Epitaxieschichten, in denen gleich-
zeitig Korngrenzen passiviert werden können.
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Abkürzungen und Symbole

Abkürzungen
AFM atomic force microscopy, Rasterkraftmikroskopie
BHF buffered HF, gepufferte HF
CVD chemical vapor deposition, chemische Gasphasenabscheidung
DHF diluted HF, verdünnte HF (1 ... 5 %)
DI deionized (water), deionisiertes (Wasser)
DLTS deep level transient spectroscopy
DOE design of experiments, statistische Versuchsdurchführung
ECR PECVD electron cyclotron resonance PECVD, Elektron-Zyklotron-Resonanz PECVD
EQE external quantum efficiency, externe Quantenausbeute
FWW interaction effects, Faktorwechselwirkungen
HBT heterojunction bipolar transistor, Heterobipolartransistor
HEMT high electron mobility transistor
HRTEM high resolution TEM, Hochauflösungs-TEM
HWCVD hot-wire CVD, Heißdraht CVD
IAD ion-assisted deposition, ionenassistierte Deposition
IBD ion-beam deposition, Ionenstrahldeposition
IBS ion-beam sputter (deposition), (Abscheidung durch) Sputtern mittels Ionenstrahl
IMB ion-molecular beam, Ionen-Molekularstrahl
IQE internal quantum efficiency, interne Quantenausbeute
ITO indium tin oxide, Indium-Zinn-Oxid
LBIC light beam induced current, ortsaufgelöste Kurzschlußstrommessung
LPE liquid phase epitaxy, Flüssigphasenepitaxie
MBE molecular beam epitaxy, Molekularstrahlepitaxie
MOS metal oxide semiconductor (transistor), Metall-Oxid-Halbleiter (Transistor)
PECVD plasma enhanced CVD, Plasma-unterstützte CVD
photo CVD photo CVD, Licht-unterstützte CVD
PIVD partially ionized vapor deposition, Gasphasenabscheidung mit teilweise ioni-

siertem Si-Dampf
PL photoluminescence, Photolumineszenz
PVD physical vapor deposition, Physikalische Gasphasenabscheidung
RLZ engl. scr = space charge region, Raumladungszone
RMS root mean square, mittlere Quadratwurzel (Rauhigkeitsbestimmung bei AFM)
RTCVD rapid thermal CVD, schnelle thermische CVD
SACP selected area channeling pattern, Pseudo-Kikuchi Beugungsdiagramme
SIMS secondary ion mass spectrometry, Sekundärionen-Massenspektrometrie
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SPE solid phase epitaxy, Festphasenepitaxie
TEM transmission electron microscopy, Transmissions-Elektronenmikroskopie
VHF PECVD very high frequency PECVD, PECVD bei sehr hohen Anregungsfrequenzen
XRD x-ray diffraction, Röntgendiffraktometrie
XTEM cross-section TEM, Querschnitts-TEM

Symbole
α efficiency factor, Eindringungskoeffizient
β coefficient for damage production, Erzeugungskoeffizient für Frenkel-Paare
η conversion efficiency, Wirkungsgrad
ηmj fraction of atoms which register epitaxially, Bruchteil der epitaktisch angeordneten

Atome (Index m = 1: auf Oberfläche abgeschiedenes Atom, Index m = 2: aus dem
Volumen an die Oberfläche diffundierendes Atom, Index j = 1 bzw. 2: auf amorphen
bzw. kristallinen Bereich der Oberfläche abgeschiedenes Atom)

mjη̂ mjη−=1 , fraction of atoms which register non-epitaxially, Bruchteil der nicht-epi-

taktisch angeordneten Atome
κ rate coefficient for vacancy – interstitial recombination, Ratenkoeffizient für Rekombi-

nation von Frenkel-Paaren
λ wavelength, Lichtwellenlänge
λs adatom diffusion length, Adatomdiffusionslänge
µh/e hole/electron mobility, Löcher-/Elektronenbeweglichkeit
ξ migration rate of interstitials to the surface, Diffusionsrate von interstitiellen Atomen an

die Oberfläche
ρ specific resistance, spezifischer Widerstand
ρa areal density of the Si film, Flächendichte der Si-Atome im Kristall
σ capture cross section, Einfangquerschnitt
τdes desorption time, Desorptionszeit eines Adatoms
Φ particle flux, Teilchenfluß
Φph photon flux, Photonenfluß
A area, Fläche
A0 integral of the 511 keV annihilation line, Gesamtzahl der Ereignisse des Annihilations-

peaks
AS integral of the annihilation line in the 511 ± 0.8 keV region, in dem Energiefenster von

511 ± 0,8 keV registrierte Ereignisse des Annihilationspeaks

B
� magnetic field, Magnetfeld

cvac density of vacancies, Leerstellendichte
D diffusion constant, Diffusionskonstante
d film thickness, Schichtdicke
D0 prefactor for adatom diffusivity, Vorfaktor bei Temperaturabhängigkeit der Adatom-
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diffusion
Db/e base/emitter diffusion coefficient, Basis/Emitter-Diffusionskonstante
E ion energy, Ionenenergie
E0 = 511 keV, energy of annihilation γ-quanta, Energie der Annihilations-γ-Quanten
Eakt activation energy, Aktivierungsenergie
Ed displacement threshold, Schwellenenergie für Defekterzeugung
Edb bulk dislocation energy, Versetzungsenergie für ein Si-Atom vom Volumen-Gitterplatz
Eds surface dislocation energy, Versetzungsenergie für ein Si-Atom vom Oberflächen-

Gitterplatz
Eg energy gap, Bandlückenenergie
Ekin kinetic energy, kinetische Energie
Ep penetration threshold, Schwellenenergie für das Eindringen von Si-Ionen in den Kristall
Eph photon energy, Photonenenergie
Es = 0,8 keV, energy limit for determination of Sshape, Energiebereich zur Bestimmung von

Sshape

f frequency, Frequenz (bei der DLTS-Messung)
fγ(E) Doppler-broadening spectrum of annihilation γ-quanta, Doppler-verbreitertes Spektrum

der Annihilations-γ-Quanten
FF fill factor, Füllfaktor
g grain size, Korngröße
Gf defect production rate, Erzeugungsrate von Frenkel-Paaren
Gp penetration rate, Eindringungsrate der Atome
h0 / hr prefactor for temperature/rate dependence of critical thickness, Vorfaktor bei der Tem-

peratur-/Ratenabhängigkeit der epitaktischen Schichtdicke
hepi critical epitaxial thickness, kritische epitaktische Schichtdicke
I current, Strom
i density of interstitials, Dichte von interstitiellen Atomen
I0 saturation current, Sättigungssperrstrom
Ifil filament current, Filamentstrom der Ionisationsstufe in der IAD-Anlage
Iph photo-generated current, lichtgenerierter Strom
Isc short circuit current, Kurzschlußstrom
J current density, Stromdichte
Jsc short circuit current density, Kurzschlußstromdichte
Jsc,EQE short circuit current density determined by EQE measurements, aus der EQE bestimmte

Kurzschlußstromdichte
Jsc,IQE short circuit current density determined by IQE measurements, aus der IQE bestimmte

Kurzschlußstromdichte
kB Boltzmann´s constant, Boltzmann-Konstante
L diffusion length, Diffusionslänge
l mittlerer Abstand zwischen zwei Versetzungen
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Lb/e base/emitter diffusion length, Basis/Emitter-Diffusionslänge
Leff effective diffusion length, effektive Diffusionslänge
N density of nonregistered atoms, Dichte nicht-epitaktisch angeordneter Atome
NA/D acceptor/donor concentration, Akzeptor-/Donatorkonzentration
nc critical density of non-registered atoms, kritische Dichte von nicht-epitaktisch angeord-

neten Atomen
nep etch-pit density, Ätzgrubendichte
nh/e hole/electron concentration, Löcher-/Elektronenkonzentration
ni intrinsic carrier concentration, intrinsische Ladungsträgerkonzentration
NT trap density, Störstellendichte
Pelektr electrical power, elektrische Leistung
PLicht light power, Lichtleistung
q electronic charge, Elementarladung
R reflection, Reflexion
r thickness of the evolving surface layer, Dicke der wachsenden Schicht
rdep deposition rate, Depositionsrate
rdep

krit critical deposition rate, kritische Depositionsrate
RH Hall coefficient, Hall-Koeffizient
Rp engl. Rsh = shunt resistance, Parallelwiderstand
Rs series resistance, Serienwiderstand
S surface/interface recombination velocity, Oberflächen-/Grenzflächenrekombinations-

geschwindigkeit
s sticking coefficient, Haftkoeffizient
Sshape shape parameter, shape-Parameter (Positronenannihilation)
T temperature, Temperatur
Tdep deposition temperature, Depositionstemperatur
Tdep

* minimum deposition temperature for unlimited epitaxial growth, minimale Depositions-
temperatur für unbegrenztes, epitaktisches Wachstum

V voltage, Spannung
v density of vacancies, Leerstellendichte
Vacc acceleration voltage, Beschleunigungsspannung
vc critical density of vacancies, kritische Leerstellendichte
Vion ionization voltage, Ionisationsspannung
Vlens lens voltage, Saugspannung
Voc open circuit voltage, Leerlaufspannung
X density of epitaxial atoms, Dichte epitaktisch angeordneter Atome
x part of (110)-, (113)- und (111)-oriented areas in a simulated polycrystalline solar cell,

Flächenanteil von (110)-, (113)- und (111)-orientierten Bereichen an einer simulierten,
polykristallinen Solarzelle
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