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Zusammenfassung

Die vorliegende Arbeit untersucht die Technologie zum Transfer einkristaliner Si-
Schichten fur Bauelementanwendungen. Im Vordergrund steht dabel die Verwendung der
transferierten Schichten als Absorber in monokristallinen S-Dinnschichtsolarzellen auf Glas.
Die im Rahmen dieser Arbeit entwickelte Technologie kombiniert die hohe Qualité von
einkristallinem Silicium mit der Material sparenden Dunnschichttechnik, um hohe Kon-
versionswirkungsgrade bei geringem Materialverbrauch zu erméglichen.

Der zugrunde liegende Kreisprozess stellt auf einem einkristallinen Si-Wafer einen
epitaktischen, monokristallinen Si-Film her, der nach der Prozessierung der Bauelemente auf
ein Fremdsubstrat Ubertragen wird, wodurch der Si-Wafer fur weitere Prozesszyklen zur
Verflgung steht.

Elektrochemisch hergestelltes pordéses S bildet nach ener Kristalisation bel
Temperaturen um T = 1000 °C einen Si-Film mit eingeschlossenen Hohlraumen. Wegen der
Anwesenheit von Hohlrdaumen in dem ansonsten einkristallinen Material, dhnlich dem
Aussehen eines Schweizer Késes, nennen wir dieses Material ,,quasi-monokristallines
Slicium®, kurz QMS.

Die Morphologie des QMS léasst sich durch die Herstellungsparameter in einem weiten
Bereich einstellen. Eine Bor-Dotierung im Bereich Na = 10" cm™ fiihrt zu einer hohen
Porositdt und nach der Kristallisation zu schlauchformigen Hohlraumen einer typischen
GroRe von d = 1 ... 2 um. Bei einer Bor-Dotierung im Bereich Na = 10* cm™ liegt die
Porositét, bei einer Atzstromdichte von Js; = 12 mA cm™, bei ca. P = 20% und bildet nach
der Kristallisation Hohlraume mit einer Grof3e von d = 50 ... 100 nm. Stellt man sehr diinne (d
< 1pum), porgse Si-Filme her, so ist deren Struktur nach der Kristalisation durch
Ausdiffusion von Hohlraumen weitgehend kompakt.

Die Hohlraume in den QM S-Schichten sind in Abhéngigkeit ihrer GroRe facettiert. Die
inneren Oberfl&chen von kleinen Hohlrdumen bestehen aus (111)- und etwas verrundeten
(100)-Facetten und bilden die Form eines Tetrakaidekahedrons, eines Korpers mit 14 Flachen.
Bei grofieren Hohlrdumen findet man mit der Transmissionselektronenmikroskopie neben
(111)- und (100)- Facetten zusétzlich hoherindizierte Facetten.

Die Porositdt des porosen Siliciums lasst sich durch die Atzstromdichte einstellen,
wodurch die Herstellung einer pordsen Doppelschicht mit einer oberflachennahen

niederporésen und einer vergrabenen hochporésen Schicht moglich ist. Bei der Kristallisation
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bildet sich durch morphologische Umordnung aus dieser Doppelschicht ein QM S-Film auf
einer - mechanisch schwachen - sogenannten Trennschicht.

Chemische Gasphasenabscheidung (CVD) bel T = 1100 °C erzeugt unter optimierten
Bedingungen auf dem QM S-Film eine Epitaxieschicht mit einer Defektdichte von weniger as
Noe = 1000 cm. Die geringe Defektdichte in den Epitaxieschichten ermoglicht nach der
Herstellung und dem Transfer von Solarzellen einen Konversionswirkungsgrad von biszu h =
15.3 %. Dieser Wirkungsgrad ist der weltweit héchste, der mit Solarzellen auf der Basis von
kristallinem Dunnschichtsilicium auf Glas bisher erreicht wurde. Diese Solarzellen haben eine
Gesamtdicke von d = 245 pm und sind in einer Superstrat-Konfiguration unter einem
Glassubstrat angeordnet.

Eine neuartige Modultechnologie ermdglicht eine einfache, integrierte Serien-
verschaltung durch selbstjustierende, schraggerichtete Deposition. Mit dieser Modul-
technologie lassen sich Dunnschichtsilicium-Transfersolarzellen zu  Solarmodulen
verschalten. Die ersten nach dieser Methode hergestellten Zwei-Zellen-Mini-Module zeigen
einen Fullfaktor von FF = 75.3% und eine Leerlaufspannung von Vy = 1169 mV. Diese
Verschaltungstechnik ist nicht nur vielversprechend fur transferierte Solarzellen, sondern
eignet sich auch zur integrierten Serienverschaltung von Solarzellen auf der Basis von
Cu(In,Ga)Se,.

Diese Arbeit vertieft das Versténdnis der Vorgange bel der Kristallisation von porésem
Silicium und bietet erstmals eine grundlegende Evaluierung des Potentials von
transferierbaren, einkristallinen Silicium-Dunnfilmen. Eine umfassende Untersuchung der
strukturellen und technologischen Maoglichkeiten hat zur Herstellung von Dunnschicht-
solarzellen gefuhrt, deren Wirkungsgrad mit ca. 20 mal dickeren Solarzellen aus heutigen

Produktionslinien vergleichbar ist.
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Summary

This work focuses on the technology for the transfer of thin, epitaxial monocrystalline Si
films for device applications. The driving force for this development is the supply of high-
quality absorbers for efficient thin-film solar cells on glass at low cost. The process combines
the advantages of the material saving thin-film technology with the high efficiency potential
of monocrystalline S solar cells. The technology bases on a cycle process that grows a
transferable monocrystalline thin-film by epitaxy on a monocrystalline Si host wafer. In the
grown thin film, devices such as solar cells are produced and subsequently transferred to a
foreign substrate such as glass. Therefore the wafer can, in principle, be reused for further
process cycles.

Electrochemically etched porous S forms during a high temperature annealing a
monocrystalline film with voids that remain in the material. In cross section, this Si material
looks like a “Swiss cheese” and we called it “quasi-monocrystalline silicon” or QMS. The
morphology of the QMS is controlled by the etching-process conditions and by the choice of
the doping of the starting wafer. A boron doping in the range of Na » 10%" cm™ leads to ahigh
porosity and after the crystallisation process to tube-type voids with atypical sizeof d» 1.. 2
um. At adoping level of Na » 10" cm™ the porosity isin the range of P » 20 % at an etching
current density of Ji, = 12 mA cm’?, the crystallisation process forms voids with a size of d »
50 ... 100 nm. The voids have, dependent on their size (111)- and rounded (100)-facets as
revealed by high resolution transmission electron microscopy. In the case of larger voids, one
finds beside (111)- and (100)-facets also higher indexed ones.

The system of a buried layer with a high porosity underneath a layer with alow porosity
transforms after high temperature annealing into a quasi-monocrystaline film on a
mechanically weak so called “separation layer”. The quasi-monocrystalline top layer serves as
a seed for the subsequent growth of a monocrystalline epitaxial film by high-temperature
chemical vapor deposition. The epitaxial film has a density of extended defects nges Of less
than 10° cm™ This low defect density results in a solar cell efficiency up to h = 15.3% of
solar cells produced with these epitaxial films, that is the highest efficiency obtained by solar
cells based on a crystalline Si thin-film on glass. These cells have an absorber thickness of
21.5 pm, a 1.5 pum thick epitaxial back surface field and a 1.5 pm thick QMS film, and are
illuminated through a glass superstrate.
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A new module technology enables a simple series interconnection via self aligning
oblique deposition of a conducting material. First mini-modules consisting of two
interconnected Si-transfer solar cells manufactured with the new process have a fill factor of
up to FF = 75.3 % and an open circuit voltage of up to Vo= 1169 mV. This novel technology
is not only suitable for transfer solar cells but can also be used for a series interconnection of
Cu(InGa)Se, based solar cells.

This work deepens the understanding of the crystallisation of porous Si, and offers an
evauation of the potential of transferable, monocrystalline silicon thin films. A
comprehensive study of the structural and technological possibilities results in a process for
the manufacturing of thin film Si solar cells with a conversion efficiency comparable with 20

times thicker solar cells of today’ s production lines.
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Kapitel 1

Einflhrung

Der Fortschritt in der Photovoltaik wurde lange Zeit am Wirkungsgrad der Solarzellen
gemessen, der fur eine monokristalline Si-Solarzelle im Labor auf Spitzenwerte von h =
24.7% [1] gebracht werden konnte. Solarzellen mit Wirkungsgraden Uber 20% tragen aber
durch den immensen technologischen Aufwand, der fir die Realisierung dieser
Wirkungsgrade notwendig ist, wenig zu einer wirtschaftlichen Stromerzeugung durch die
Photovoltaik bei. Wichtiger als eine weitere Erhohung des Wirkungsgrades scheint daher
heute die Entwicklung einer kostenginstigen Herstellungsweise von Modulen mit
Wirkungsgraden im Bereich von 15% zu sein.

Um die Kosten der Photovoltaik zu senken, wird seit vielen Jahren intensiv an der
Entwicklung von Dunnschichtsolarzellen gearbeitet [2], die durch einen geringen
Materialverbrauch deutliche Kostenvorteile versprechen. Gegeniiber den auf CulnGaSe; [3],
CdTe [4] und amorphem Si [5] basierenden Technologien, die bereits zur Produktion von
Solarzellen genutzt werden, steht die Entwicklung von Dinnschichtsolarzellen aus
kristallinem Silicium noch am Anfang. Seit einigen Jahren beschéftigen sich viele
Arbeitsgruppen intensiv mit der Entwicklung von mikrokristallinen Si-Schichten auf Glas.
Diese Technologie beruht auf der Anwendung niedriger Depositionstemperaturen, die mit der
Verwendung von kostengtinstigem Glas als Substratmaterial kompatibel ist. Die Herstellung
von Schichten bei niedrigen Temperaturen zeigt aber das prinzipielle Problem einer hohen
Dichte von Korngrenzen in den Schichten, die die elektronischen Eigenschaften
verschlechtern. Solarzellen, die mit dieser Technologie hergestellt wurden, konnten bisher
einen maximalen Wirkungsgrad von h = 10.1 % erreichen [6].

Eine Verbesserung der Schichtqualitdt erreicht man durch die Anwendung von hohen
Temperaturen wahrend des Depositionsprozesses. In diesem Fall kommen Substrate wie z.B.
Keramiken oder Quarzglas zum Einsatz. Die hohen Herstellungskosten dieser Substrate
lassen deren Einsatz fur die Photovoltaik jedoch nicht als sinnvoll erscheinen.

Neben dem Einsatz von dinnen Halbleiterschichten in der Photovoltaik besteht auch ein
groflles Interesse in der Mikroelektronik, konventionelle Si-Wafer durch hochwertige,

monokristalline, diinne Si-Filme fur die Herstellung von schnellen und strahlungsresi stenten
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Chips enzusetzen [7]. Dafir wurden verschiedene Technologien vorgeschlagen, die
mittlerweile auch kommerziell verfigbar sind. Im einzelnen sind dies SMART CUT [§],
SIMOX [9], BESOI [10], ELTRAN [11] und FIPOS [12], die spater im Detail vorgestellt
werden. Diese sogenannten SOI- (Silicon on Insulator) Wafer haben typischerweise eine Si-
Schichtdicke von 50 ... 400 nm auf einem isolierenden Film wie SiO,. Der ELTRAN-Prozess
[11] as ein Beispiel fur eine solche SOI-Technologie verwendet dazu Epitaxie auf pordsem
S [13]. Die Epitaxieschicht wird nachfolgend gegen einen zweiten oxidierten Wafer
gebondet, anschlieffend werden beide Wafer an der porésen Siliciumschicht getrennt. Die
Firma Sony stellte 1998 einen Prozess vor, der die Herstellung von transferierbaren Si-
Epitaxie-Schichten ermdglicht [14]. Der Prozess beruht auf der Herstellung einer
kristallisierten pordsen Si-Schicht auf der eine Epitaxieschicht abgeschieden und diese
nachfolgend auf ein Fremdsubstrat Ubertragen wird. Mit diesem Prozess konnten Solarzellen
mit einem Wirkungsgrad von 12.5% hergestellt werden.

Die in dieser Dissertation untersuchte Technologie verwendet ebenfalls poréses S zum
Transfer von Si-Filmen. Das por6se Si wird vor der Epitaxie kristallisiert, wobei eine
einkristalline Si-Schicht auf einer Trennschicht entsteht [15]. Nach der Epitaxie bleibt der
epitaxidle Film wahrend des Bauelementprozesses auf dem Wafer und wird nach
Fertigstellung der Bauelemente auf ein Fremdsubstrat Ubertragen.

Durch den Transfer von Siliciumfilmen kann man fur die Abscheidung der
Siliciumschicht Hochtemperaturprozesse anwenden, die ene hohe Schichtqualitét
ermdglichen, ohne jedoch teure Hochtemperatursubstrate [16] verwenden zu missen. Diese
Technologie ermdglicht zusétzlich zu dem gewonnenen Freiheitsgrad in der Substratauswahl,
gegeniber dem Abscheiden polykristalliner Filme auf Glas weitere entscheidende Vorteile:
(i) Die elektronische Qualitét der Transfersiliciumschichten ist durch die Einkristallinitat
polykristallinem Silicium deutlich Uberlegen. (ii) Hochtemperaturprozesse, wie sie fur
Diffusionen und Oxidationen erforderlich sind, bergen nicht die Gefahr einer Kontamination
der Si-Schicht durch ein Fremdsubstrat [16]. (iii) Flexible Folien aus Kunststoff [14] oder
Metall kommen als Fremdsubstrat in Frage, wodurch flexible, effiziente Solarzellen,
Bauelemente und elektronische Schaltungen herstellbar erscheinen.

Die Entwicklung der Transfersiliciumtechnologie konnte im Rahmen dieser Arbeit so
weit vorangetrieben werden, dass nun am ipe nach diesem Verfahren Solarzellen mit 15.3 %,
dem weltweit héchsten Wirkungsgrad fur Solarzellen, auf der Basis von Dinnschicht-Si auf
Glas erreicht werden [17, 18].
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Die Technologie zur Herstellung von Bauelementen auf der Basis von Transfersilicium
gliedert sichindrei Telle:

(i) Die Herstellung einer portsen Sliciumschicht. Das porése Si hat im Wesentlichen
zwei Anforderungen zu erfillen: Es muss eine hochwertige Saatschicht fir eine nachfolgende
Epitaxie bereitstellen, und es muss zum anderen eine Trennschicht bilden, die den Transfer
der Schichten am Ende des Prozesses ermoglicht [19]. Die Trennschicht muss zwel
gegensétzliche Forderungen erfillen: Sie muss eine so grof3e mechanische Festigkeit haben,
dass die Epitaxiemembran wahrend der Bauelementeprozessierung auf dem Wafer fixiert
bleibt, muss aber am Ende des Prozesses den Transfer der Membran auf ein Fremdsubstrat
mit einer hohen Ausbeute ermdglichen. Diese Anforderungen erfiillt eine mehrlagige, pordse
Si-Schicht, deren Optimierung einen Schwerpunkt dieser Arbeit bildet.

(i) Die Epitaxie, deren Qualitét, wie unter (i) bereits erwahnt, von der Glte der
Saatschicht beeinflusst wird, hangt entscheidend von der Temperatur, der Atmosphare und
der Depositionsrate beim Wachstumsstart ab.

(i) Der Bauelement-Herstellungsprozess, der im Rahmen dieser Arbeit fur die
Erfordernisse der transferierbaren Schichten entwickelt wurde. Grundsétzlich koénnen
Standardprozesse, wie von der Wafertechnologie her bekannt, fur die Bauelementherstellung
angewandt werden. Jedoch erweisen sich manche Prozessschritte als kritisch und erfordern
gegeniiber Standardprozessen Anderungen.

Abbildung 1.1 skizziert einen Kreisprozess zur Herstellung von Bauelementen aus
Transfersilicium. Abbildung 1.1 a zeigt eine dinne, transferierbare Si-Schicht. In Abbildung
1.1 b entstehen durch Diffusions-, Oxidations- und Metallisierungsprozesse Bauelemente in
der dinnen Si—Schicht. Abbildung 1.1 ¢ zeigt das Aufbringen eines Fremdsubstrates, und
Abbildung 1.1 d schliefdlich das Abheben der Si-Schicht vom Wefer.

In dieser Dissertation wird die Technologie zum Transfer einkristalliner Si-Schichten
detailliert vorgestellt, die einzelnen Prozessschritte werden diskutiert und die Ergebnisse
interpretiert. Im zweiten Kapitel werden die Technologien zur Herstellung von
Dunnschichtsilicium Uberblickartig vorgestellt und im Lichte der typischen Anwendungs-
felder sowie der Vor- und Nachteile der jeweiligen Technologien verglichen. Im dritten
Kapitel wird die Herstellung der pordsen Schicht und deren Kristallisation vorgestellt. Kapitel
4 zeigt die morphologischen, elektronischen und optischen Eigenschaften von kristallisiertem,
pordsem Silicium — quasi-monokristallinem Silicium, kurz QMS. In Kapite 5 sind die
Mdoglichkeiten und die Ergebnisse epitaktischer Deposition auf quasi-monokristallinen Si-

Filmen gezeigt. Der Prozess zur Herstellung von sogenannten  Transfer-
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Dunnschichtsolarzellen ist in Kapitel 6 gezeigt. Kapitel 7 zeigt neuartige Konzepte zur
integrierten Serienverschaltung von Dunnschichtsolarzellen. Das zum Patent angemeldete
Verfahren ist nicht nur for kristalline DUnnschicht-Transfersolarzellen, sondern eventuell

auch fr andere Duinnschichtsolarzellen wie z.B. Cu(In,Ga)Se; ein adaquates Verfahren.

Fremdsubstrat aufbringen

Dunnfilm abtrennen

Bauelementherstellung ©

b) d)

Waferrecycling

Dunnfilm Herstellung

—_ =

a)  sjSubstrat

Abbildung 1.1: Schematische Darstellung eines Kreisprozesses fir die
Herstellung von Diinnschichtbauelementen mit Hilfe der Transfertechnologie. a)
Herstellung ener abtrennbaren Dinnschicht auf einem S-Wafer. b)
Prozessierung von Bauelementen in dieser Schicht. ¢) Aufkleben der dinnen
Schicht auf ein Fremdsubstrat. d) Abheben der dinnen, die Bauelemente
enthaltenden S-Schicht und Wiederverwendung des Wafers.

Abbildung 1.2: Epitaxiefilm mit einer Dicke von 12 um, hergestellt auf
kristallisiertem, porsem Slicium, transferiert auf ein Glassubstrat.
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Kapitel 2

Techniken zur Herstellung von dinnen kristal-

linen Si-Filmen

In den letzten zwanzig Jahren ist eine Fulle von Techniken zur Herstellung von dinnen
kristallinen Siliciumfilmen vorgeschlagen worden. Man kann diese Techniken grundsétzlich
in zwel Gruppen klassifizieren: (i) Die Deposition von Si auf Substraten, die durch ihre
Beschaffenheit keine hohen Temperaturen zulassen und deshalb niedrige Prozesstemperaturen
aller Prozesse erzwingen; und (ii) die Deposition von S auf Wafern oder
hochtemperaturbesténdigen Substraten.

Fur Solarzellen, bei denen es sich um Minoritétsladungstrdger-Bauelemente handelt, ist
die Korngrofle, also die Grole der einzelnen Si-Kristallite, fir die zu erwartende
Diffusionslange der Minoritatdadungstréger in der Si-Schicht ein wichtiges Kriterium [20].
Wenn die abgeschiedenen diinnen Siliciumschichten flr Solarzellen eingesetzt werden sollen,
sollten die Korner moglichst grof3 sein [21]. Fur Mgoritétstragerbauelemente wie z.B.
Dunnfilmtransistoren [22] ist dagegen die Ladungstragerbeweglichkeit entscheidend. In alen
Fallen jedoch sind monokristalline Filme gegenlber polykristallinen Si-Schichten in Bezug
auf ihre Minoritéts- wie auch Magjoritéts adungstrager-Eigenschaften Uberlegen.

In diesem Kapitel mdchte ich die verschiedenen Techniken zur Herstellung von dinnen
(d <25um) kristallinen Si-Filmen vorstellen und beziiglich ihrer Vor- und Nachteile in

verschiedenen Einsatzbereichen vergleichen.

2.1 S auf Niedertemperatursubstraten

2.1.1 Laserkristallisation von amorphem Si

Die Laserkristallisation bietet die Moglichkeit, auf einem mit amorphem Si beschichteten
Substrat, das durch seine Beschaffenheit keine Temperaturen oberhalb 650°C zul&sst (im
folgenden as Niedertemperatursubstrat bezeichnet), eine kristalline Siliciumschicht zu

erzeugen. Mit einem Laserstrahl wird dabei eine amorphe Siliciumschicht kurzzeitig
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aufgeschmolzen, die nach der Wiedererstarrung dann polykristallin vorliegt. Die Korngrofie
und —form hangt dabel entscheidend von der gewéahlten Verfahrensweise ab.

Mit leistungsstarken Lasern, wie z.B. Excimer-Lasern (excited dimer) kann eine grof3e
Substratfléche (bis zu 8" diagonal) mit einem einzigen Laserpuls im sogenannten ,Single
Shot Verfahren" aufgeschmolzen werden [23]. Dabei entstehen Kristallite mit einer Gréle
von 50 .. 500 nm [24]. Bei mehrfachem, flachenhaftem Wiederaufschmelzen lassen sich die
Kristallite noch etwas vergroRern [25]. Uber KorngréRen von mehr als 10 pm wurde bei
dieser Technik jedoch nicht berichtet.

Das sogenannte SLS-Verfahren (Sequential Lateral Solidification) ermdglicht die
Herstellung von sehr langen, schmalen Si-Kdrnern. Fur dieses Verfahren sind besonders
Laser geeignet, die eine hohe Pulsrate zulassen, wie dies beispielsweise bei Nd:YVO,4-Lasern
der Fall ist. Bel einer max. Pulsrate von z. Zt. 100 kHz kénnen durch mehrfaches
Aufschmelzen und Erstarren eines Bereichs mit einem lateralen Versatz Dd zwischen jeweils
zwei Pulsen, Si-Kdrner von Puls zu Puls um Dd verlangert werden [26, 27]. Ein sich am Rand
des aufgeschmolzenen Si befindender Si-Kristallit dient dabei als Saat fir laterales
Wachstum. Die Kristallisation geht nach dem lateralen Wachstum ab einer bestimmten
Temperatur der Schmelze in eine Phase Uber, in der spontane Keimbildung einsetzt und das
gerichtete laterale Wachstum aufhort. Der Versatz Dd muss daher kleiner sein als die Weite
des lateralen Wachstums pro Laserpuls. Mit dieser Methode erreicht man derzeit Kornlangen
von ca. 100 pm bei einer Kornbreite von 1-3 um. Durch die Form der Korner und durch die
Orientierung der Korngrenzen ist bei diesem Material eine hohe Beweglichkeit der
Magjoritétsladungstrdger beobachtet worden. In diesem Material gefertigte Dunnfilm-
transistoren haben mittlere Beweglichkeiten bis zu 470 cm? / Vs mit einer sehr geringen
Standardabweichung von nur 5% [28]. Wegen der geringen Breite der Kristallite eignen sich
diese Schichten nach heutigem Kenntnisstand nicht fir Solarzellen.

2.1.2 Festphasenkristallisation von amorphem Si

Die Festphasenkristallisation nutzt das Kornwachstum von Si bei Temperaturen um
600°C aus, um aus amorphem Si polykristallines Si mit einer Korngréf3e von 1 .. 10 um zu
erzeugen [29]. Dabei werden die Si-Filme im Vakuum oder im Schutzgas mehrere Stunden
bei Temperaturen zwischen 500 und 600°C kristallisiert. Der Kristallisationsvorgang gliedert
sich in eine sogenannte Keimbildungs- und eine Wachstumsphase. Die Inkubationszeit, in der
sich stabile Keime bilden, héangt von der Dotierung und der Nanostruktur des amorphen Si ab.
In der Wachstumsphase vergrof3ern sich diese Keime zu Kornern, bis das gesamte Materia
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kristallisiert ist. Die dann vorliegende Korngréfzenverteilung folgt einer logarithmischen
Normalverteilung [30, 31]. Eine ausfihrliche Beschreibung findet sich in Ref. [31].

Neuerdings wird die Moéglichkeit untersucht, die Kristallisation durch die Anwesenheit
einer Metallschicht zu induzieren. Hierbei kann auf ein Glassubstrat eine Schicht aus z.B.
Aluminium und darauf eine Schicht aus amorphem Silicium abgeschieden werden [32]. Bel
einer Temperaturbehandlung um 500 °C kommt es zu einer Umkristallisierung der beiden
Schichten, so dass auf dem Glassubstrat eine polykristalline Si-Schicht vorliegt, die von einer
Al-Si-Schicht bedeckt ist. Die Rehenfolge der Schichten hat sich somit durch den
Kristallisationsvorgang vertauscht. Bei der Temperaturbehandlung kommt es zu einer
Interdiffusion zwischen dem Metall und der amorphen Si-Schicht. Es bilden sich dann in dem
Aluminiumfilm Si-Keime aus, die sich mit der Zeit vergrofiern, bis sie mit der Glasoberflache
in Bertihrung kommen und sich dann lateral zu Kristalliten von einigen um vergrof3ern. Die
Korngrofie der Si-Kristallite in der Schicht betragt 1 .. 10 um.

2.2 S auf Hochtemper atur substraten

Dieser Abschnitt befasst sich mit den Moglichkeiten der Siliciumdunnfilmherstellung auf
Substraten, die hohe Temperaturen (bis 1400 °C) zulassen. Es gibt dabel zwe sich
grundlegend unterscheidende Zidrichtungen: (i) Verfahren wie ,SIMOX*, ,Smart Cut®,
»ELTRAN®“ und ,,BESOI", die primér fir Anwendungen in der Mikroelektronik entwickelt
werden. Mit Hilfe dieser Technologien lassen sich sogenannte SOI- (Silicon on Insulator)
Wafer herstellen, die in der Regel ein Vielfaches von herkdbmmlichen Siliciumwafern kosten.
(i) Verfahren wie der ,Y-Prozess’ oder die ,Epi-Lift* Technik sind zur Herstellung
kostengunstiger Siliciumdunnfilme entwickelt worden, die in der Photovoltaik eingesetzt
werden konnen. Neben diesen beiden Technologien hat die Firma Mitsubishi fur die
Anwendung in der Photovoltaik den sogenannten ,VEST"-Prozess vorgestellt. Mit dem
» VEST"-Prozess kann man polykristalline Filme herstellen, die gute Eigenschaften aufweisen
[33]. Die Schichtdicke dieser polykristallinen Filme verlasst alerdings mit ca. 77 pm den
Rahmen der hier vorgestellten Verfahren zur Herstellung von Dunnschichtsilicium und ist
daher nur der Vollstandigkeit halber erwahnt.

2.2.1 SIMOX-Technologie

Der SIMOX-Prozess (Separation by | M plantation of OXygen) [34] ist nach der bisin die
frihen 60er Jahre zuriickgehenden SOS-Technologie (Silicon On Saphire) [35] der erste
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Prozess, mit dem SOI-Wafer (Silicon On Insulator) hergestellt wurden. Eine hohe Dosis an
implantiertem Sauerstoff, der je nach lonenenergie eine bestimmte Implantationstiefe hat,
dient der Erzeugung einer vergrabenen Oxidschicht. Dieser implantierte Sauerstoff bildet bei
einer Konzentration von ca. 10'® / cm? nach einer Temperung bei Temperaturen um 1300°C
eine vergrabene Oxidschicht (BOX, engl.: Buried OXide) unter einer diinnen einkristallinen
Si-Schicht. Die Dicke der einkristallinen Schicht kann durch die lonenenergie und damit
durch die Eindringtiefe der lonen definiert werden. Durch den lonenbeschuss wird jedoch das
Si-Gitter gestort, es entstehen interstitielle Si-Atome und Leerstellen, die zu Versetzungen
agglomerieren konnen. Diese durch die lonen erzeugten Defekte in der diinnen, einkristallinen
Si-Schicht heillen zum grof3en Teil bel der Temperung wieder aus [36], es bleiben jedoch trotz
enormen Fortschritts dieser Technologie in den letzten 15 Jahren Versetzungen in dem
einkristallinen Film zuriick. Sogenannte ,High Dose*-SIMOX-Wafer mit 1.8 ~ 10/ cm?
haben eine Versetzungsdichte zwischen 10 und 10*/cm? ,Low Dose SIMOX“ mit
77 10" /cm® erreichen eine Versetzungsdichte von 700/cm?® [37]. Die Grenzflache
zwischen Oxid und Si-Film hat durch die ITOX-Technologie (Interna Therma OXide)
annadhernd die Zustandsdichte eines guten, thermisch gewachsenen Oxids erreicht [38]. Mit
SIMOX-Wafern kénnen heute hochstintegrierte Schaltkreise hergestellt werden, die eine
grole Resistenz gegen hochenergetische Strahlung aufweisen und besonders schnell und
verlustleistungsarm sind [7]. Die Implantation solch hoher Dosen an Sauerstoff verursacht
erhebliche Kosten, es ist deshalb noch offen, ob sich aus wirtschaftlicher Sicht die SIMOX-

Wafer-Technologie gegentiber den im Folgenden vorgestellten Prozessen behaupten kann.

2.2.2 ,Smart Cut”-Prozess

Eine Implantation von Wasserstoff mit einer Dosisum 5~ 10 /cm? erzeugt im Si-Wafer
wasserstoffgefillte Hohlr&ume (engl.: platelets) unterhalb einem einkristallinen Si-Film [39].
Diese mit Wasserstoff implantierte Oberflache wird gegen einen zweiten Wafer gebondet. Bei
einem Temperungsschritt vergroflern sich diese Wasserstoffhohlraume im Sinne einer
Ostwald-Reifung [40]. Es wachsen grof3e Hohlrdaume auf Kosten der kleinen, und sprengen
bei ca 550°C die einkristalline Schicht von dem Wafer ab. Danach befindet sich die
einkristalline Schicht auf dem zweiten Wafer. Mit diesem Verfahren ist es mdglich, Si-
Schichten auf ein festes, sehr glattes, ansonsten aber beliebiges Substrat zu transferieren. Es
koénnen sowohl Heterostrukturen wie z.B. SIC auf Si oder I11/V Verbindungshalbleiter auf Si,
als auch SOI-Wafer hergestellt werden [41, 42]. Im letzteren Fall wird die implantierte
Oberflache gegen einen oxidierten Wafer gebondet. Die notwendige Implantationsdosis liegt
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ein bis zwei Groélenordungen unterhalb der des SIMOX-Prozesses. Die Defektdichte in
sogenannten ,, Unibond“-Wafern von der Firma SOITEC, die nach dem SMART-CUT-
Verfahren kommerziell hergestellt werden, liegt derzeit unterhalb 10% / cm? [43].

2.2.3 Smart-Cut strukturierter Schichten

In dieser Modifikation des Smart-Cut-Prozesses wird nur ein Teil der Oberflache mit
Wasserstoff implantiert [44]. Die Autoren von Ref. [44] schlugen vor, Linien oder Quadrate
von 10 bis 17 uym Breite im Abstand von 10 bis 3 um zu implantieren. Das Zidl ist es,
Bauelemente vor der Implantation im Wafer zu prozessieren, und nach dem
Bauelementherstellungsprozess Wasserstoff zu implantieren, wobei sich die Bauelemente in
den Zwischenrdumen der Implantationsgebiete befinden. Diese Technologie konnte es
ermoglichen - so die Hoffnung der Autoren - mehrere Lagen von Bauelementen nacheinander
auf ein Fremdsubstrat zu transferieren und so durch Stapelung eine dreidimensionale (3D)
Integration zu erreichen. Auflerdem haben die Autoren berichtet, dass die transferierten
Schichten eine Textur aufweisen, deren Form von der verwendeten Implantationsmaske
abhangt [44].

Wenn es gelange, solche texturierten Si-Filme mit einer fur die Lichtabsorption
ausreichenden Dicke zu transferieren, konnte man sich dieses Material auch as
monokristallinen Solarzellenabsorber vorstellen. In  diesem Zusammenhang mussten
folgenden Fragestellungen geklart werden: (i) Ist der durch die Textur hervorgerufene
Lichteinfang bei der maximal erreichbaren Dicke der Schichten ausreichend, um gentigend
Licht in dieser Schicht zu absorbieren? (ii) Kann durch die nur teilweise Implantation der
Oberflache die Prozesszeit und konnen damit die Kosten dieses Prozesses soweit minimiert
werden, dass damit kostengunstige Filme herstellbar sind? Dieser Prozess wére zweifellos
elegant, denn ein Zertellen eines einkristallinen Si-Wafers in viele dinne Si-Filme wirde die
Materialkosten erheblich senken. Durch die nur teilweise Implantation in die Oberflache
konnte das Material unter Umstanden defektarm sein und eine hohe elektronische Qualitét

aufweisen.

224 Ps (y) - Prozess

Bei diesem von Brendel vorgeschlagenen Prozess [45], dient eine pordse Si-Schicht auf
einem pyramidal texturierten, (100)-orientierten Si-Wafer as Saatschicht fur die
Niedertemperaturepitaxie [46] einer Absorberschicht, z.B. abgeschieden mit Hilfe der IAD
[47]. Nach der konformen Epitaxie konnen waffelformige Filme von dem Substrat abgehoben



Kapitel 2 Techniken zur Herstellung von dinnen kristallinen Si-Filmen 16

werden. Der Si-Wafer soll nach Entfernen und Erneuern der porésen Schicht
wiederverwendet werden. Selbst bei einer Si-Filmdicke von nur 4 um lassen sich rein
rechnerisch durch den hervorragenden Lichteinfang in diesen strukturierten Schichten [48] -
bei optimistischen Annahmen - Solarzellenwirkungsgrade von Uber 17% erreichen. An ersten
Solarzellen mit dieser Technologie wurden Wirkungsgrade bis zu 4.4% gemessen. Eine
Defektdichte von 10°/ cm? in diesen Schichten limitiert jedoch den Kurzschlussstrom und die
Leerlaufspannung dieser Solarzellen. Eine hohe Defektdichte in Epitaxieschichten, die bel
niedrigen Temperaturen auf pordsem Si hergestellt wurden, ist von vielen Autoren mit
verschiedenen Epitaxiemethoden und Probenvorbehandlungen festgestellt worden [49, 50,
51]. In Ref. [51] ist zudem eine starke Abhéngigkeit der Defektdichte von der
Depositionstemperatur nachgewiesen worden. Bel dem urspriinglich vorgestellten Y -Prozess
findet die Epitaxie auf (111)-orientierten pordsen Si-Oberflachen des texturierten Si-Wafers
statt. Epitaxie mittels IAD auf (111)-orientierten Oberfléchen fuhrt jedoch im Vergleich zum
Wachstum auf (100)-orientierten Substraten zu einer wesentlich htheren Defektdichte [52].
Wahrscheinlich aufgrund dieser Schwierigkeiten wurde der Prozess modifiziert. Die
gerichtete Deposition mit der IAD wurde durch die isotrope chemische
Gasphasenabscheidung ersetzt, wodurch die Herstellung von konformen waffelformigen
Filmen nicht moglich ist. Mit einem Prozess, der bel der Schichtherstellung an das in dieser
Arbeit entwickelte Verfahren angelehnt ist, sind mit einem einfachen Prozess Solarzellen

hergestellt worden, die einen Wirkungsgrad von h = 12.2 % aufweisen [53].

2.2.5 Epi-Lift-Technik

Dieser Ansatz verwendet die Methode der Flissigphasenepitaxie (LPE) auf einer mit
einer SIO,-Schicht teilmaskierten, (100)-orientierten Si-Oberflache. Bel geeigneter Wahl der
Geometrie der SIO,-Maskierung bildet sich eine facettierte, einkristalline, netzartige
Siliciumstruktur mit guten Lichteinfangeigenschaften [54]. Das Si-Netz kann vom Wafer
durch Atzen abgehoben werden, der Wafer kann moglicherweise fur weitere Prozesszyklen
wiederverwendet werden. Fur diese Technologie ist fir jeden Prozess die Herstellung einer
Maskierungsschicht und eine Photolithographie notwendig. Ob daher zusammen mit der
ebenfalls notwendigen und schwierig zu kontrollierenden Fllssigphasenepitaxie auf grof3en
Flachen kostenginstige Substrate herstellbar sind, erscheint zweifelhaft. Von
funktionstichtigen Bauelementen, die mit dieser Technologie realisiert wurden, ist bisher

nicht berichtet worden.
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2.2.6 BESOI (Bond and Etch-Back Silicon on Insulator)

Bei diesem Verfahren wird ein oxidierter Wafer gegen einen zweiten gebondet und der
erste von der Ruckseite her soweit abgedinnt, dass ein dinner SOI - Film zurtickbleibt. Da
die Prézision von mechanischem Diinnen nicht ausreicht, bedient man sich selektiven Atzens.
Dazu wird ein Atzstopp in Form einer Bor-Diffusion [55] oder Bor- bzw. Stickstoff- [56]
Implantation eingebracht, oder durch Epitaxie eine p* Schicht und eine p- Schicht auf einem
niedrig dotierten Wafer aufgebracht. Eine Atzlosung wie KOH hat eine hohe Selektivitét
zwischen hoch und niedrig Bor-dotierten Si-Filmen. Niedrig dotiertes S wird dabei 5000 mal
schneller geitzt als hochdotiertes; die Atzlosung stoppt beim Erreichen einer hoch p-Typ-
dotierten Schicht [57]. Nach dem mechanischen Entfernen eines grof3en Teils der Waferdicke
kann eine selektive Atze die Schicht bis zum Atzstopp abdiinnen. Der Prozess erfordert nicht
nur eine sehr hohe Selektivitdt der verwendeten AtzlGsung, sondern auch eine sehr homogene
Tiefe des Atzstopps. Durch die Implantation mit nachfolgendem thermischen Ausheilen oder
durch die Epitaxie ergibt sich jedoch nie ein absolut scharfer Ubergang zwischen zwei sehr
unterschiedlich hohen Dotierungen. Insbesondere bel Hochtemperaturbehandlungen bei T >
1000°C, die zur Stabilisierung der gebondeten Verbindung erforderlich sind, weitet sich der
Ubergangsbereich durch Diffusion auf. Letztlich ist die Homogenitét in der Schichtdicke von
der Homogenitdt der Diffusion, Epitaxie, bzw. Implantation abhangig. Obwohl mit dieser
SOI-Technik Schichten mit sehr guten kristallographischen Eigenschaften herstellbar sind, ist
die Homogenitét der Dicke der Schichten nach wie vor ein grof3es Problem [55].

2.2.7 ELTRAN-Prozess

Der ELTRAN-Prozess wurde 1994 von der Firma Canon vorgestellt [58]. Aufgrund der
Ahnlichkeit mit dem in der vorliegenden Dissertation untersuchten Prozess mdchte ich an
dieser Stelle den ELTRAN-Prozess detailliert vorstellen. Bel diesem Prozess wird ein
monokristalliner, hoch p-Typ-dotierter Si-Wafer in einer Flusssaure (HF)—Ethanol Ldsung
elektrochemisch geétzt. Die Parameter werden so gewahlt, dass eine 10-20 um dicke porése
Si-Schicht entsteht. Die porése Si-Schicht wird anschlief3end bei T = 400°C 1 h lang oxidiert,
um die Porenwande mit einer diinnen Oxidschicht zu versehen. Dieses dinne Oxid soll eine
morphologische Anderung des pordsen Si bei der spéteren Epitaxie verhindern. Durch
kurzzeitiges Atzen in verdiinnter HF-L6sung wird das Oxid an der Oberflache des Wafers
entfernt, nicht aber in der Tiefe der Poren. Bei elner Wasserstoffbehandlung bei Temperaturen
oberhalb von T = 1000°C schlief sich, angetrieben von der Reduktion der frelen Energie
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gebrochener Bindungen an Oberflachen, durch Migration von Si-Atomen die pordse
Oberflache. Das darunterliegende, oxidierte porose Si-Skelett wird bei diesem Schritt nicht
veradndert. Die anschlief3ende chemische Gasphasenabscheidung (CVD) von Si aus einem
Gemisch von SiH,Cl, und H; erzeugt eine Epitaxieschicht, deren Defektdichte stark von den
Parametern der Wasserstoffbehandlung abhéngt. Die Autoren berichten von einer
Defektdichte von nper = 10 ... 10°/ cm? bei einem H, Temperschritt bei T = 1150°C fiir t =
7.5 min [59]. Ein zweiter, oxidierter, sogenannter ,Handle-Wafer” wird gegen die
Epitaxieschicht gebondet und bei bis zu T = 1180°C getempert, um die mechanische
Festigkeit der gebondeten Grenzflache zu erhthen. Anschlief3end werden die beiden Wafer
durch einen Hochdruckwasserstrahl an der porésen Si-Schicht getrennt [59]. Um von der
Oberflache der Epitaxieschicht die Reste des pordsen Si zu entfernen, verwenden die Autoren
HF/H,O,~Gemische, die eine Selektivitat zwischen kristallinem und porésem Si von 1: 10°
haben. Eine Glattung der gedtzten Oberflache wird anschlief3end durch eine weitere Ho-
Hochtemperaturbehandlung bel Temperaturen oberhalb T = 1000°C erreicht. Mittels dieser
Technologie hergestellte Wafer stehen mittlerweile in grof3eren Stlickzahlen kommerziell zur
Verfiigung [60]. Zur Herstellung poréser Si-Schichten verwendet Canon eine Atzzelle, die es
ermdglicht, 25 Wafer gleichzeitig mit einer Grofe bis zu 8* zu ézen. Durch den Einsatz der
Wasserstrahltechnik, welche die gebondeten Substratpaare ohne Bruch trennen kann, konnten
Wafer nach dem Abspalten einer Schicht fir einen weiteren Zyklus wiederverwendet werden.

Die in diesem Kapitel vorgestellten Verfahren dienen alle der Herstellung von diinnen
kristallinen Si-Filmen. Wahrend die Laserkristallisation in der Herstellung von grof3flachigen
TFT-Displays erfolgreich eingesetzt wird, ELTRAN- Unibond- und SIMOX-Wafer fir
Anwendungen in der Mikroelektronik konkurrieren, gibt es fur die Herstellung von
kostenguinstigen Dunnfilm-Si-Schichten fur die Anwendung in Solarzellen noch erheblichen
Entwicklungsbedarf. Diein dieser Arbeit entwickelte Technologie basiert zu Teilen auf den in
diesem Abschnitt diskutierten Technologien wie dem Y -Prozess, dem EL TRAN-Prozess und

dem von der Firma Sony vorgeschlagenen Prozess [14].
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Kapitel 3

Eigenschaften von porésem S

Die in der vorliegenden Arbeit untersuchte Technologie verwendet pordses Si zum
Transfer von einkristallinen Si-Filmen. Da fur diesen Prozess die Herstellung von porosem Si
mit sehr spezifischen Eigenschaften notwendig ist, stellt das folgende Kapitel die Herstellung

und die Eigenschaften von porésem Si vor.

3.1 Herstellung von porosem S

Bel der Untersuchung des Elektropolierens von Si entdeckte Uhlir [13] im Jahre 1956 das
porose Si. Er hatte festgestellt, dass sich beim Unterschreiten einer bestimmten Stromdichte
beim elektrochemischen Polieren von Si in Flusssdure auf der Oberfléache ein bréaunlicher
Belag bildet: Das sogenannte pordse Si. Diese Entdeckung erlangte 1990 eine grofe
Resonanz, als Canham [61] sichtbare Lumineszenz von porésem Si nachwies. Es entstand
dadurch die Hoffnung, auf der Basis von Si optoel ektronische Bauelemente auf einem Chip
zusammen mit Logikkomponenten herstellen zu konnen. Tatséchlich konnten Elektro-
lumineszenz-Bauelemente aus pordsem S soweit verbessert werden, dass die
Schwellspannung, ab der Lumineszenz einsetzt, von einigen 10V auf nur noch 2V gesenkt
wurde und die Quanteneffizienz von 10 % der ersten Bauelemente auf derzeit 0.2% erhoht
werden konnte [62]. Die Langzeitstabilitdt der Bauelemente ist bisher jedoch noch nicht
befriedigend.

Poroses Si entsteht durch anodische Oxidation von Si in HF-haltigen Lésungen. Die
zugrunde liegende chemische Reaktionsgleichung lautet

S +HF+3F +h —»3e+H +SF, (3.1)

wobe h  ein Loch aus dem Halbleiter bezeichnet. Die Einzelschritte dieses
Auflésungsprozesses werden in Ref. [63] und [64] beschrieben. Wie Gleichung (3.1)
beschreibt, ist fir den Auflésungsprozess ein Loch (h*) aus dem Halbleiter notwendig. Diese
Lécher sind auch entscheidend fur die Entstehung der pordsen Struktur. Eine schematische
Darstellung des Porendtzvorganges im Vergleich zur Elektropolitur wird in Abbildung 3.1
gezeigt.
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Porenbg

Stromdichte: hoch _ niedrig
Begrenzung: Verflgbarkeit F -lonen  Verfligbarkeit Locher

Abbildung 3.1 a) Elektropolieren von S. b) Atzen von porésem S bei geringen

Stromdichten durch praferentielles Atzen in den Porenboden.

Limitiert bei hohen Stromdichten die Verfiigbarkeit von Fluorionen den Atzprozess wird
S elektropoliert. Bei niedrigen Stromdichten hingegen limitiert die Verflgbarkeit von
Lochern an der Grenzflache zwischen Si und Elektrolyt den Atzprozess und es wird
praferentiell im Porenboden gedizt und pordses Silicium gebildet wie im folgenden noch
detailliert gezeigt wird. Die Parameter, die die Herstellung des pordsen Si beeinflussen, sind
die Stromdichte J,, die beim Atzen angewandt wird [65], der Leitungstyp (n, p) und der
spezifische Widerstand r des Halbleiters, die Beleuchtungsstarke wahrend des Atzens [66]
sowie die HF-Konzentration [67] und Temperatur T [68] der AtzlGsung. Die Einfliisse dieser
Parameter werden spater noch im Detail diskutiert. Abbildung 3.2 zeigt eine Atzzelle, wie sie
zur Herstellung von porésem Si in dieser Arbeit verwendet wird. Diese Atzzelle besteht im
wesentlichen aus zwel Behdltern mit jeweils unterschiedlichen Elektrolyten bzw.
Atzlésungen. Der im Bild linke Teil der Kammer enthdlt einen sehr gut leitenden
Elektrolyten. In dieser Arbeit wurde hauptsachlich Schwefelsdure (10%) verwendet. In der
kleineren Kammer auf der rechten Seite der Atzzelle befindet sich die eigentliche Atzl6sung,
bestehend aus HF-Ethanol-Gemischen. In beiden Elektrolyten befinden sich scheibenférmige
Pt-Elektroden, die parallel zu dem Wafer eingebaut werden. Der Wafer befindet sich mit der
Riickseite in Kontakt mit dem Kontaktierelektrolyten, wodurch der Atzstrom homogen in den
Wafer eingepragt wird. Mit der Vorderseite ist der Wafer in Berlihrung mit der Atzfliissigkeit.
Wird die Elektrode im Kontaktierelektrolyt gegeniiber der Elektrode in der Atzflussigkeit auf
anodisches Potential gesetzt, dann ist der Wafer gegeniiber dem Atzelektrolyten ebenfalls auf
anodischem Potential. An der Grenzflache zwischen Wafer und Atzelektrolyt entsteht unter
Stromfluss poréses Silicium.
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Kammern fiir: Kontaktierelektrolyt ~ Atz-Elektrolyt -l; \_
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Abbildung 3.2a Foto einer Atzzelle, b) schematische Abbildung einer Atzzelle die
zur Herstellung von pordsem S in dieser Arbeit verwendet wurde. System mit
zwel elektrisch getrennten Elektrolytbereichen. Der anodische Bereich kontaktiert
den Wafer rickseitig, in dem kathodischen Bereich entstent auf der

Wafervorderseite pordses S.

Zur Herstellung von porosem Si verwendet man tiblicherweise eine Atzl6sung aus einem
Gemisch aus Flusssaure (HF) und Ethanol. Das Ethanol erniedrigt die Oberflachenspannung
der Atzlosung soweit, dass Gasblasen, die beim Atzen an der Oberflache entstehen, sich
schnell entfernen konnen. Gasblasen blockieren lokal den Atzprozess und fuhren deshalb zu
einer inhomogenen Atztiefe [69]. Durch Zugabe von Ethanol ist es moglich, sehr glatte
Grenzflachen zwischen Si-Volumen und poréser Schicht zu erzielen. Eine andere Méglichkeit
zur Unterdriickung von Gasblasen, ist der Ersatz der wassrigen HF-Ethanol-Atzlésung durch
eine nichtwéassrige HF-Acetonitril-Losung [70]. Wie in Ref. [70] berichtet, kommt es bei
dieser Atzlésung zu keiner Gasentwicklung an der Si-Oberfléche.

Fur die Entstehung von pordsem Si sind verschiedene sich gegenseitig erganzende

Modelle vorgeschlagen worden, die im folgenden kurz vorgestellt werden sollen.

Das Modell von Beale
Das erste Modell zur Erklarung der Bildung von porésem Si wurde 1984 von Beale
vorgeschlagen [71, 72]. Das Modell geht davon aus, dass es im Porenboden zu einem
lokal erhohten elektrischen Feld im Halbleiter kommt, dadurch die Stromdichte an
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Porenbtden maximal wird und deshalb dort praferentiell geétzt wird (vgl. Abbildung
3.1 b). Da sich eine Raumladungszone im S an der Grenzflache zum Elektrolyten
aushildet, kommt es ab einer von der Dotierung abhéngigen Restkristallitgrofie zur
vollstandigen Ladungstrdgerverarmung des Si-Skeletts, die das pordse Si vor einer
weiteren Auflosung schitzt. Fir dieses Modell ist die Annahme notwendig, dass das
Ferminiveau an der Grenzfléche - pordses Si-Volumen S - in der Bandlickenmitte
durch Oberfldchenzusténde gepinnt ist, um unter Anodisierungsbedingungen eine
L adungstragerverarmungszone sowohl im n-Typ- as auch im p-Typ-Si zu erreichen.
Das Auftreten von Mikroporen in den Wanden von Makroporen in n-Typ-porosem Si
[73] l8sst sich mit diesem Modell nicht erklaren.

Das diffusionsbegrenzte M odell

Dieses Modell basiert auf der Annahme einer ,zufélligen Marschrichtung” (random
walk) einer vom Volumen des Si kommenden, fur den Atzprozess notwendigen Spezies.
Durch numerische Simulationen gestuitzt, versucht dieses Modell die Abhangigkeit der
Porendichte, der Porendurchmesser, der Porositdt, der kristallographischen
Atzselektivitat und des Ubergangs zum Elektropolieren bei hohen Stromdichten durch
die Atzparameter und die Halbleitereigenschaften zu erkléren. Es geht dabei davon aus,
dass die Diffusionslange der zum Atzprozess notwendigen Spezies in dem pordsen Si
nur ein geringfugiges Eindringen in einen aktiven Bereich nahe der Grenzflache Si -
poroses Si ermoglicht. Es wird dabel préferentiell im Porenboden geétzt, also die Pore
verlangert, mit einer geringeren Wahrscheinlichkeit jedoch wird die Bildung einer
neuen Pore initiiert, die je nach Richtung entweder vergrof3ert wird, oder den aktiven
Atzbereich verlasst und somit endet. Das Modell erklart durch die zufélige
Marschrichtung der Ladungstrager das Zustandekommen einer fraktalen Struktur [74].

Das Quanteneffekt-M odell
Dieses Modell basiert auf der Beobachtung, dass der Bandabstand durch die kleinen
Dimensionen der Restkristallite in pordsem Si gegentiber kompaktem Si vergrofert ist
[64]. Dieser vergrofRerte Bandabstand verursacht eine Bandverschiebung (engl.: Band
Offset) dhnlich einem Heterolbergang zwischen zwei Halbleitern unterschiedlichen
Bandabstandes, der zu einer Barriere sowohl im Valenzband, als auch im Leitungsband
fuhrt. Je kleiner die Restkristallite werden, desto gréf3er wird diese Barriere und hindert

die Locher am Eindringen in die Restkristallite, wodurch das verbleibende porése Si vor
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einem weiteren Atzangriff geschiitzt ist. Eine Erweiterung dieses Modells, die die
Tunnelwahrscheinlichkeit von Léchern durch kleine Kristalite berticksichtigt, erklart
zusétzlich eine beobachtete Modulation in der Kristallitgrofzenverteilung [65].

Modell von Carstensen, Christophersen und Foll [75]

Dieses Modell erklért die an der Grenzfldche Silicium-HF auftretenden Phénomene. Im
Gegensatz zu den drei zuvor beschriebenen Modellen kann es die verschiedenen
Morphologien und deren Abhangigkeit von der Kristallorientierung, der Dotierung sowie der
Atzkonditionen schliissig beschreiben. Die fir dieses Modell grundlegenden Annahmen sind
[75]:

- Ein sowohl zeitlich als auch lateral inhomogener Stromfluss erzeugt an einem lokalen
Maximum SiO, und stoppt nach dessen Erzeugung an dieser Stelle. Nach der chemischen
Auflésung dieses Oxids beginnt der Vorgang von neuem. Der lokale Strom befindet sich
daher entweder im Zustand Sromfluss oder kein Stromfluss. Das bedeutet einen
oszillierenden Strom bei Betrachtung elnes Grenzflachenpunktes. Die Oszillationen haben
eine Zeitkonstante, die von der Dotierung, dem angelegten Potential, der Fluorionen-
Konzentration, der Temperatur und der jeweiligen Kristallorientierung abhangen.

- Der Stromfluss induziert entweder die direkte Silicium Auflésung (wofir eine bestimmte
Zeit und Ladung notwendig ist) oder er oxidiert die Oberflache.

- Das erzeugte Oxid wird rein chemisch geétzt mit einer Zeitkonstante, die im wesentlichen
von der Temperatur und der Zusammensetzung der Atzlésung abhangt. Die Zeitkonstante
fur die Auflosung des Oxidesist grof3er als die fur dessen Erzeugung.

- Dangling Bonds werden auf oxidfreien Oberflachen in HF-Lésungen mit Wasserstoff
abgeséttigt, jedoch erfordert diese Wasserstoffabséttigung eine bestimmte Zeit, d. h. die
Perfektion der Wasserstoffabséttigung der Oberfléche ist eine Funktion der Zeit. Die
(100)-Ebenen benttigen die meiste, wahrend (111)-Ebenen die kirzeste Zeit dafir
benttigen. Die unabgesdttigten Bindungen erzeugen Oberfléchenzusténde, die das
Ferminiveau in die Bandlickenmitte zwingen (engl.: Fermi level pinning), d. h. die
zeitlich variierende Perfektion der Wasserstoffabséttigung wirkt sich auf die Weite der
Raumladungszone aus. Wenn also zufélig ein lokaler Stromfluss entsteht und dort S
gedtzt wird, verringert sich lokal sprungartig die Raumladungszone durch entstehende
Oberflachenzustande.

Zum einen haben die beteiligten, konkurrierenden Prozesse (Oxid-Erzeugung, Oxid-
Auflésung, Wasserstoffabséttigung der Dangling-Bonds) unterschiedliche, durch die

Atzkonditionen einstellbare Zeitkonstanten. Zum anderen haben sie eine unterschiedliche
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laterale Ausdehnung. Die aul3eren Parameter wie z.B. HF-Konzentration (SiO,-Auflésung),
Atzstrom bzw. Potential (Oxiderzeugung bzw. Si-Atzrate) oder die Dotierung (Weite der
Raumladungszone) beeinflussen daher die Morphologie des porésen Siliciums.

Auf experimentellem Wege wurden die Einfllsse der Herstellungsparameter von vielen
Arbeitsgruppen sehr detailliert untersucht. Poréses Si kann sowohl aus p-, als auch aus n-Typ-
S hergestellt werden. Selbst GaAs und GaP bilden unter geeigneten Anodisierungs-
bedingungen eine pordse Struktur [76]. Niedrig dotiertes n-Typ-Si bildet ohne Beleuchtung
wahrend des Atzens makropordses Si mit einer typischen PorengroRe von 1 .. 3 um [77].
Unter Beleuchtung des Halbleiters (z.B. mit eine Halogenlampe oder mit einem Laser)
wahrend des Atzvorgangs verkleinern sich die Strukturen zu nanoporésem Si- mit einer
Porengrof3e um 5 nm. Die Raumladungszone, die sich durch den in Sperrrichtung geschalteten
Schottky-Kontakt der Si-Elektrolytgrenzflache ausbildet, schiitzt die verbleibenden Kristallite
im unbeleuchteten Fall durch Verarmung an Léchern vor einem weiteren Atzangriff. Die
Beleuchtung erzeugt Elektron-Loch-Paare in den Kristalliten und stellt unabhangig von dem
externen Atzstrom Locher zur Verfuigung, die Restkristallite verkleinern sich. Je kleiner die
Kristallite werden, um so grof3er wird der Bandabstand der Kristallitee Nach dem
Quanteneffekt-Modell kommt der Aufldsungsprozess der Restkristallite zum Stillstand, wenn
der Bandabstand grofRer ist als die Photonenenergie der Beleuchtung [77]. Bei niedrig
dotiertem p-Typ-Si entspricht der Kontakt zwischen S und Elektrolyt einem in
Vorwartsrichtung gepolten Schottky-Kontakt. Es tritt also keine Verarmung an Lochern an
der Grenzflache auf, vielmehr wird S geétzt, bis die nanopordsen Strukturen nach dem
Quanteneffekt-Modell durch eine Barriere vor einer weiteren Auflésung geschitzt werden. Im
Falle von hochdotiertem p*- oder n*-Typ-Si bildet sich mesopordoses Si mit einer
Restkristallitgréfie von 10 .. 100 nm.
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Abbildung 3.3: Pordses Slicium aus p-Typ Slicium. a) Mesopordses Silicium mit

langlichen Restkristalliten einer Grofle von d = 10 ... 50 nm. Hergestellt aus
einem Wafer mit einem spezifischen Widerstand von r = 0.007 W cm. b)
Nanopor 6ses, schwammartiges Slicium mit einer Restkristallitgrofie d < 10 nm,
hergestellt aus einem Wafer mit einem spezifischen Widerstand vonr = 0.075 W

cm. Der Atzstrom war in beiden Fallen Jy, = 12 mA/en?, die HF-Konzentration
38%.

Die Porositét P, also das Verhdtnis des Porenvolumens zum Gesamtvolumen der porésen
Struktur, lésst sich insbesondere bei p'-Si in einem weiten Bereich durch die
Herstellungsparameter einstellen [76]. Die Porositdt P kann bei p*-Typ Si im einfachsten Fall
durch die Atzstromdichte von Ji, = 10 ... 100 mA cm™ zwischen P » 40% und P » 80% bei
einer HF-Konzentration von 20% weitgehend linear eingestellt werden [65, 72]. In Tabelle
3.1 aus Ref. [72] sind die Porositdten bei verschiedenen Atzstromen und HF-K onzentrationen
fur p*-Typ-Si gezeigt

Tabelle 3.1: Porosititen P von S bel verschiedenen Atzstromen und HF-
Konzentrationen (Angaben in %). Der spezifische Widerstand der p-Typ Wafer ist
r =0.01Wem|[72].

Atzstromdichte HF-Konzentration

Jaz (MA / cm?) 20% 30% 40% 50%
10 40 30 28 23
30 51 34 31 23

100 79 45 40 29
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Im Grenzfall einer sehr niedrigen Stromdichte ist in der Literatur ein Hinweis zu finden,
dass die Porositét von P » 20% bei Jx, » 10 mA / cm? ein Minimum durchlZuft und bei noch

kleineren Atzstromdichten (Js » 1 mA / cm?) wieder auf iiber P = 60% ansteigt [65].

Wie oben bereits erwahnt, werden durch hohe Stromdichten hohe Porositéten erreicht.
Oberhalb einer Porositét von P = 70% zerfdlt jedoch die Struktur beim Trocknen durch die
Kréfte, die die Oberflachenspannung der Atzfliissigkeit auf die porése Struktur ausiibt. Einen
Ausweg bildet hier das superkritische Trocknen [78]. Dabei wird die AtzflUssigkeit
vollstéandig durch z.B. fllssiges CO, ausgetauscht und oberhalb des kritischen Punktes bei
z.B. T = 40°C und 100 Bar getrocknet. Die Kapillarkréfte werden so umgangen, und es
konnen Porositéten bis P = 95% hergestellt werden [78]. Die Porositét kann bel konstanter
Stromdichte auch durch den HF-Anteil in der Atzldsung eingestellt werden (vgl. Tabelle 3.1),
wobei die Porositat mit zunehmender HF-Konzentration abnimmt. Die Atzstromdichte und
die HF-Konzentration haben einen gekoppelten Einfluss auf die Porositét: Ein hoher Strom
verarmt HF-lonen an der zu dtzenden Grenzflache, weil der Verbrauch an HF-lonen beim
Atzen durch die gesamte Lange der Pore nachgeliefert werden muss. Die Folge ist eine im
Porenboden vom Strom abhangige HF-K onzentration. Ein hoher Strom oder eine geringe HF-
Konzentration erzeugen daher jewells hohe Porositdten. Da mit zunehmender Schichtdicke
der Austausch der HF-lonen zwischen Atzbehdlter und Porenboden erschwert wird, nimmt
die Porositdt unter ansonsten gleichen Atzbedingungen geringfiigig, aber stetig zu [79].
Neben der Zunahme der Porositéat mit der Atztiefe steigt auch der Druck in der Pore durch die
Wasserstoffentwicklung beim Atzvorgang an. Dieser Wasserstoff muss durch die feinen
Poren abstrémen. Je dicker nun die porése Schicht wird, desto héher ist der Wasserstoffdruck
in der Pore, wahrend gleichzeitig mit der Atztiefe die Porositdt zunimmt. Wenn daher in
Abhangigkeit von der Atzstromdichte eine kritische Dicke di der porésen Schicht erreicht
ist, bei der die mit der Atztiefe abnehmende mechanische Festigkeit des porésen Si nicht
mehr ausreicht, um dem zunehmenden Druck standzuhalten, so 16st sich die porose Si-
Membran von dem Wafer und man erhdlt frel tragende pordse Filme [80].

Abbildung 3.4 zeigt einen Wafer mit einer pordsen Schicht auf der Oberfléche, die sich
wahrend des Atzens abgel 6st hat. Die abgel 6sten Membranteile konnen aus der Atzflussigkeit
mit einer Pinzette entnommen werden. Die Vorderseite der pordsen Schicht hat eine Porositét
von P = 20 %, ist grau glanzend und nur graduell von der polierten, urspringlichen
Waferoberflache zu unterscheiden. Die Riickseite der Membran hat eine hohere Porositét und

eine dunkel braune Oberfléche.



Kapitel 3 Eigenschaften von pordsem Si

27

Abbildung 3.4: Aufsicht auf einen S-Wafer mit einem Durchmesser von 100 mm
mit einer porésen Membran, die sich wahrend des Atzens abgelost hat. Rechts
neben dem Wafer liegen Teile der porésen Membran, die auf einer Seite grau
glanzend, auf der anderen Seite dunkelbraun aussehen (Membranteil rechts
unten)
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3.2 Kristallisation von pordsem Silicium

Porses Si hat eine sehr groRRe innere Oberflache, je nach Atzparametern und Dotierung des
Si bis zu 230 m?*/ cm® [81, 82]. Die Energie der gebrochenen Si-Bindungen an diesen inneren
Oberflachen, obwohl sicherlich teilweise rekonstruiert [83], ist die treibende Kraft fur eine
morphologische Umordnung bei einer Hochtemperaturbehandlung wie sie schematisch in
Abbildung 3.5 gezeigt wird.

a) 4000
b) "o

N @

Abbildung 3.5 Schematische Darstellung der morphologischen Veranderung von

porosem Slicium bei einer Hochtemperaturbehandlung a) Poren, im Querschnitt
vereinfacht als zylinderformig dargestellt. b) Poren beginnen sich, an der Oberflache
zu schlieffen. ¢) Oberflache ist geschlossen, Hohlrdume wachsen lateral. d) Die
hohlraumfreie Oberflachenschicht verdickt sich. €) Poren wachsen teilweise

zusammen. f) Hohlrdume unter schiedlicher Grofe.

Die fir eine morphologische Umordnung notwendigen Massenstrome konnen in
Abhangigkeit von der Temperatur Uber drei Transportmechanismen stattfinden: (i) Thermisch
induzierte Oberflachendiffusion von Adatomen Uber eine (100)-Oberfl&che (Aktivierungsenergie
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ca. Ea = 0.67 eV [84]) , (ii) Diffusion von Si-Atomen durch das Gitter (Aktivierungsenergien:
ca. Eaq = 3.5 eV [85], um ein Oberflachenatom in en interstitielles Atom zu konvertieren und
Eak = 0.4 eV, um as interstitielles Atom durch das Gitter zu diffundieren [86]. (iii) Desorption
und Adsorption mit Transport Uber die Gasphase (Aktivierungsenergie ca. Eq¢ = 2.4 eV [89]).
Tatsachlich sind es alle drel Phdnomene, die in Abhangigkeit ihrer Aktivierungsenergie einen
Anteil zum Materialstrom beitragen. Die Oberflachendiffusion hat jedoch dabel die geringste
Aktivierungsenergie [84] und steuert deshalb den dominierenden Anteil bei.

Abbildung 3.5 a zeigt schematisch die Verénderung der Morphologie einer porésen Si-
Schicht mit zylindrischen Poren. Nach einer Hochtemperaturbehandlung entstehen, wie es in
Abbildung 3.5 f gezeigt ist, aus den zu der Oberflache hin offenen Poren eingeschlossene
Hohlrdume mit sehr viel groferen Dimensionen. Die Umformung dieser geschlossenen
Hohlrdume wird in Abbildung 3.5 b-e beschrieben und soll im Folgenden analysiert werden.

Eine dtrukturelle Analyse dieser Hohlrdaume mit der hochauflésenden Transmis-
sionsel ektronen-Mikroskopie (HR-TEM) zeigt, dass die Hohlrdume in Abhangigkeit ihrer Grolse
mehr oder weniger stark facettiert sind. Dabei sind die kleineren Poren (30 nm) stark (Abbildung
3.6), die grofzeren (>100 nm) schwach facettiert ( Abbildung 3.7). Facetten, wie sie in Abbildung
3.8 gezeigt sind, folgen sehr exakt (111)- und (100)-Ebenen. Am stérksten ausgeprégt sind dabei
die Facetten entlang den (111)-Ebenen. Die Facetten an (100)-Ebenen sind etwas verrundet und
kleiner als die (111)-Facetten. Die Punkte, die in dieser Aufnahme zu erkennen sind, stellen die
einzelnen Si-Atome dar. Erstaunlich ist die Planaritét der Facetten, die Uber viele Gitterabstande
monoatomar glatt ist. Die Ausbildung facettierter Hohlrdume wurde bereits 1993 von Eaglesham
et. al. beobachtet [87]. Der Autor implantierte Helium in monokristallines Silicium. Nach einer
Hochtemperaturbehandlung schloss sich das implantierte Helium zu Mikrohohlrdumen (engl.:
Clustern) zusammen, und bildete nach einer bestimmten Ausheilzeit Tetrakaidekahedron-
formige Hohlrdume aus. Der Tetrakaidekahedron hat 14 Flachen, wovon 8 sechseckig und 6
quadratisch sind. Der Autor schloss aus diesem Experiment, dass der Tetrakaidekahedron die
Gleichgewichtsform fur Hohlrdumein S ist.

Obwohl in der vorliegenden Arbeit die Hohlraume nicht durch Implantation von He,
sondern durch thermische Behandlung von porésem Si entstehen, ist die Morphologie in beiden
Falen sehr ahnlich. Die Hohlrdume, die durch He-Implantation entstanden, weisen ebenfalls
stark ausgepragte (111)-Facetten und kleinere, etwas verrundete (100)-Facetten auf. Es wurden
keine anders orientierten Facetten festgestellt. In Ref. [87] ist erlautert, dass diese Hohlraumform

die energetisch gunstigste fur kleine Hohlrdaume in einkristallinem Si ist.
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Abbildung 3.6: Facettierte Hohlrdume nach einer Hochtemperaturbehandlung bei
1050°C. Grof3e der Hohlraume ca. 30 nm. Aufnahmen im Querbruch mit HR-TEM
(<110>-Richtung senkrecht zur Bildebene, Aufnahme von M. Nerding, Institut fur
Wer kstoffwi ssenschaften, Universitéat Erlangen).

Abbildung 3.7: 120 nm grofer Hohlraum mit schwacher Facettierung. Der Pfeil
zeigt auf einen amorphen Bereich auf der inneren Oberflache des Hohlraumes. Die
Ursache konnte eine lokale Verunreinigung oder ein SO,-Film sein. Aufnahme im

Querbruch mittels HR-TEM (Aufnahme hergestellt von M. Nerding, Institut fur
Wer kstoffwi ssenschaften, Universitat Erlangen).
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Abbildung 3.8: Hohlraum nach Hochtemperaturbehandlung mit eingezeichneten,
anhand der Gitterebenen gemessenen Facettenwinkeln und den dazugehorigen
kristallographischen Ebenen. Querbruchaufnahme mittels HR-TEM. (<110>-Rich-
tung senkrecht zur Bildebene Aufnahme von M. Nerding, Institut fur Werkstoff-

wissenschaften, Universitat Erlangen).

Bei grolen Hohlraumen ist der notwendige Materialtransport zur Ausbildung eines
facettierten Tetrakaidekahedron wesentlich grof3er, daher ist die dafir erforderliche Zeit der
Hochtemperaturbehandlung ebenfalls deutlich langer. Man muss deshalb vermuten, dass die Zeit
fUr die Ausbildung der Facetten des in Abbildung 3.7 gezeigten Hohlraumes nicht ausreichte.
Wie in der Abbildung 3.8 zu erkennen ist, handelt es sich bel den inneren Oberflachen
hauptséchlich um (111)-Ebenen. Wie in Tabelle 3.2 gezeigt, ist die (111)-orientierte Oberfléche
die dichtest gepackte Oberflache im Diamantgitter. Diese Oberflachen haben im Si nur eine
unabgeséttigte Bindung pro Si-Gitteratom. Alle Oberflachen anderer Orientierung haben eine
hohere Anzahl gebrochener Bindungen. Beim diffusiven Materialtransport missten daher, um
ein Atom aus dieser Oberflache herauszuldsen, die meisten Si-Bindungen gebrochen werden.
Das ist energetisch deutlich unglnstiger, als ein Atom aus z.B. einer (100)- oder (110)-
Oberflache zu lésen. Diese energetischen Betrachtungen geben einen Anhaltspunkt fir die

Facettenbildung, jedoch sollen diese Mechanismen im Folgenden genauer diskutiert werden.
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Tabelle 3.2: Kristallographische Daten wichtiger S-Oberflachen [88]

Kristallographische Oberflachendichte Ns Abstand zweier

Ebenen Atome pro & (Atome pro cm?) Gitterebenen h (nm)
(100) 2 6.783" 10™ 0.136
(110) 2.828 9.593 " 10 0.192
(111) 4.619 1.566 " 10% 0.314

Abbildung 3.9 zeigt vereinfacht verschiedene Oberflachenatome. Atome kdnnen auf einer
Si-Oberfl&che verschiedene Zusténde einnehmen, wie in Abbildung 3.9 a-b) gezeigt. Abbildung
3.8 aund b zeigt ein bewegliches Adatom, das an die Oberflache gebunden (physisorbiert) ist. c)
zeigt schematisch ein Atom, welches aus der Gasphase in den chemisch gebundenen Zustand
Ubergeht (chemisorbiert). Alle diese Zustande unterscheiden sich energetisch und sind zusétzlich
fur jede Oberflachenorientierung unterschiedlich. Der stabilste Zustand ist das chemisch
gebundene Atom. Dieser Zustand hat die Energie Eqnem, in der Literatur mit 4.55 eV angegeben
[89]. Der adatomare Zustand liegt energetisch héher und wird auf (100)-Oberflachen mit einer
Bindungsenergie um Eagatom = 2.5 €V angegeben [89]. Die exakte Bindungsenergie hangt jedoch
von der Position des Adatoms auf der Oberflache ab und wird stark durch benachbarte Adatome
beeinflusst. Adatome kdnnen mit Nachbarn sogenannte Addimere bilden [90]. Addimere sind

Adatompaare, die sich gemeinsam Uber Oberflachen bewegen kénnen.
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Abbildung 3.9: Oberflachen Atome in energetisch verschiedenen Oberflachen-
positionen. a) Diffusion eines Adatoms auf einer Oberflachen-Terasse mit Ex = 0.67
eV [84], b) Diffusion eines Adatoms Uber eine atomare Sufe mit Eg¢ = 2.3 eV [91],
c) Einbau eines Atoms aus der Gasphase.

Wenn ein Atom vom Vakuum her kommend in den chemisch gebundenen Zustand Ubergeht,
wird dabei die gesamte Sublimationsenergie von Echem = 4.55 eV frei [89]. Kommt das Atom
nicht vom Vakuum, sondern aus Zustand a oder b in den Zustand c, ist der Energiegewinn

kleiner. Zustand a und b beschreiben schematisch Adatome auf verschiedenen Gitterpositionen.
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Der reale Si-Kristall hat jedoch nicht ein einfach kubisches Gitter, sondern ein Diamantgitter wie
esin Abbildung 3.10 gezeigt ist. In Abbildung 3.10 a bilden die Atome in der Mitte des Bildesin
<100>-Richtung quadratische Strukturen, wahrend in Abbildung 3.10 b in <110>-Richtung ein
Sechseck und in Abbildung 3.10 ¢ in <111>-Richtung gleichschenklige Dreiecke gebildet

werden.

3) b)

Abbildung 3.10: Dreidimensionale Darstellung des Diamantgitters von z. B. Slicium
mit Blick auf die Hauptkristallrichtungen jeweils in der Mitte des Bildes. a) Blick in
<100>-Richtung erzeugt ein quadratisches Muster. b) Der Blick in <110>-Richtung
ergibt die Form eines Sechsecks. Die <111>-Richtung bildet gleichschenklige
Dreiecke.

Im Diamantgitter gibt es fir ein Adatom, je nach Oberfl&chenorientierung, energetisch sehr
viele Moglichkeiten, sich an das rekonstruierte Gitter anzulagern [92]. Eine Diffusion dieser
Adatome wird durch Platzwechselvorgange (engl.: Hopping) ermdglicht. Um einen solchen
Platzwechsel zu bewerkstelligen, muss eine Barriere mit einer Aktivierungsenergie Ea
uberwunden werden. Die HoOhe dieser Barriere bestimmt die Wahrscheinlichkeit dieser
Platzwechselvorgange. Die inneren Oberflachen des pordsen Si bestehen nach dem Atzen aus
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einer Vielzahl verschiedener Oberflachenorientierungen. Es wird daher beim Ausheilen (engl.:
Annealing) von porosem Si keine scharfe Aktivierungsenergie geben, ab der sich das Materia
bis zu einem stabilen Endstadium umformt, sondern es werden vielmehr zunéchst die Atome mit
der geringsten Adatomaktivierungsenergie auf energetisch stabilere Plétze wandern, bei hdheren
Temperaturen die Né&chststabileren usw. und dabei Facetten mit bestimmten Oberfléchen-
orientierung ausbilden, Wenn die Facettierung abgeschlossen ist, kdnnen sich auch durch
Materialtransport Uber diese Facetten die Hohlrdume, wie in Abbildung 3.11 gezeigt, durch das

Volumen bewegen.

Hohlraumbewegun

Hohlraum
«0((\
Mate“a

Abbildung 3.11: Schematische Darstellung der Diffusion von Hohlrdumen im

Volumen von S. Durch Oberflachendiffusi onsstr 6me von Atomen konnen sich selbst

abgeschl ossene Hohlraume im Volumen bewegen.

Bei einer solchen Diffusion von Hohlrdumen ist eine sehr hohe Anzahl von Platzwechsel-
vorgangen der Atome der inneren Oberflache eines solchen Hohlraumes notwendig. Dieser
Prozess wird daher nur bei hohen Temperaturen oder langen Prozesszeiten stattfinden und daher
nur die Diffusion eines Hohlraumes Uber geringe Distanzen zulassen. Esist jedoch anzunehmen,
dass sich Hohlrédume, die nur wenige Atomlagen auseinander liegen, wie sie beispielsweise
Abbildung 3.6 darstellt, vereinigen konnen. Der Energiegewinn bei einer Vereinigung zweier
benachbarter Hohlrdume ergibt sich aus der Differenz der freien Oberflachenenergie vor und
nach der Vereinigung. Dass sich tatsachlich solche benachbarten Hohlrdume vereinigen kénnen,
zeigt Abbildung 3.12.
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Abbildung 3.12: Zwei benachbarte facettierte Hohlrédume, die sich gerade zu einem
groferen Hohlraum vereinigen. HR-TEM, pordses S bei 850 °C, 16 h im Vakuum
getempert. (Aufnahme von M. Nerding, Ingtitut fur Werkstoffwissenschaften,

Universitat Erlangen).

3.3 Trennschichtbildung

Beim anodischen Atzen von Si in HF-Lésungen kann die Porositét der Si-Schichten, wie
bereits in Tabelle 3.1 gezeigt, im einfachsten Fall durch die Atzstromdichte eingestellt
werden. Die Anwendung einer hohen Stromdichte (z.B. Jx = 150 mA / cm?), unmittelbar
nach dem Atzen einer Schicht mit einer geringen Stromdichte (z.B. Jx= 12 mA / cm?), fiihrt
zu einem Schichtsystem mit einer niedrigpordsen, oberflachennahen Schicht und einer
hoherpordsen vergrabenen Schicht, wie es Abbildung 3.13 skizziert.
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ca. 20%

~ ca. 40%
Porositat

Abbildung 3.13: Schema einer pordsen Doppelschicht mit einer oberflachennahen
niederpordsen und einer hoéherpordsen vergrabenen S-Schicht auf einem S-
Wafer.

Nach einer Hochtemperaturbehandlung bel Temperaturen oberhalb von T = 1000°C (z.B.
T = 1050°C fur 2 Stunden) l6st sich die vergrabene hochpordse Schicht nahezu auf, wie in
Abbildung 3.14 gezeigt ist. Die Atome aus dieser Schicht diffundieren Uber die inneren
Oberflachen und nehmen energetisch stabilere Pldtze an der Grenzflache (i) Wafer-
Trennschicht oder (ii)) QMS-Trennschicht ein, wie im folgenden Abschnitt anhand von
Simulationen belegt werden wird. Zurlick bleiben Si-Stege, die die QMS-Schicht mit dem
Wafer verbinden. Die mechanische Festigkeit dieser sogenannten Trennschicht hangt dabel
entscheidend von der Dicke und der Porositét ab und muss daher exakt eingestellt werden.

;-

Abbildung 3.14: QMSSchichten, hergestellt aus einer  hochtemperatur-
behandelten, pordsen Doppelschicht. Die Doppelschicht besteht aus einer

niederpordsen S-Schicht auf einer vergrabenen, hochpordsen Schicht. Das S aus
der vergrabenen, hochporésen Schicht diffundiert zum Wafer und an die QMS
Schicht und hinterl&sst in der Trennschicht kieine S-Sege. Von a nach ¢ nehmen
Porositat und Dicke der vergrabenen Schicht ab. Die mechanische Festigkeit
erhéht sich von a) Uber b) nach ¢) durch den htheren Anteil von S in der
Trennschicht. Raster el ektronenmikroskopische (REM) Aufnahmen im Quer bruch.
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Dieses hochporése Si, dass zwischen Wafer und der oberflachennahen, niederpordsen Si-
Schicht liegt, bildet nach der Temperung Si-Stege mit einer Breite von d =100 ... 500 nm, die
die kristallisierte Si-Schicht auf dem Wafer fixieren. Diese Schicht fungiert als Trennschicht,
um die oberflachennahe Schicht nach einem Bauelement-Prozess vom Substrat abzul 3sen und
auf ein Fremdsubstrat zu Ubertragen, wie spater in Abschnitt 6.6 noch genauer gezeigt werden
wird.

Die Bildung der Stege in der Trennschicht stellt einen Grenzfall der Hohlraumbildung
dar. In einem einfachen Modell kann man sich vorstellen, dass die hohe Porositdt zu
Hohlrdumen einer Grofke fuhrt, welche die Dicke der vergrabenen hochporésen Schicht
deutlich Ubersteigt. Je hoher der Atzstrom, desto hoher wird die Porositét (Tabelle 3.1); je
hoher die Porositét, desto grof3er werden die Hohlrdume nach einer Kristallisation (Abbildung
6.10). Da die Trennschicht vertikal begrenzt ist, kdbnnen sich die Hohlraume nur lateral
ausbreiten — es bilden sich zwischen diesen ,, grof3en” Hohlrdumen Si-Stege.

Es sind also im Wesentlichen drei Phanomene, die nach eigenen Beobachtungen bei der
Kristallisation einer zweilagigen Schicht porésen Siliciums auftreten:

(i) Schlief?en der Oberflache: Ab einer Temperatur von 850°C schliefdt sich die
Oberflache der pordsen Si-Schicht. Je nach Morphologie des pordsen Siliciums (abhangig im
Wesentlichen von Dotierung und Atzstrom) bildet sich im Fale von hochdotiertem,
mesopordsen p-Typ Silicium eine 40 nm dicke geschlossene Oberflachenschicht und im Falle
von niedrig dotiertem, nanopordsen p-Typ Silicium eine ca. 1 um dicke geschlossene
Oberflachenschicht. Die Abbildung 3.14 ac zeigt QMS-Schichten im Querbruch. In
Abbildung 3.14 a ist die geschlossene Oberflache der Schicht nach einer Temperung bel T =
1050°C im Vakuum fir 2 h deutlich zu erkennen. Abbildung 3.15 a zeigt eine QM S-Schicht
im Querbruch und in b) eine hochauflsende TEM-Aufnahme einer pordsen Si-Schicht nach
einer Temperung bei T =850 °C fur 16 h im Vakuum. Diese Untersuchung zeigt, dass bereits
bei T =850 °C das Phdnomen des Schlief3ens der Oberflache einsetzt.

(if) Hohlraumbildung: Die Umwandlung von Poren in deutlich grof3ere Hohlrdume geht
einher mit dem Schlief3en der Oberflache. Der fundamentale Unterschied zwischen Pore und
Hohlraum ist, dass eine Pore von der Oberflache her zugénglich ist. Der Hohlraum ist
hingegen ein nach auf3en abgeschlossenes Hohlvolumen innerhalb eines Kdrpers. Nach dieser
Definition sind also alle Poren nach dem Schlief3en der Oberflache zu Hohlrdumen geworden.
Die Hohlraume vergrof3ern sich nach dem Schlieffen der Oberflache durch lateralen

Zusammenschluss von mehreren Poren bis zu einem stabilen Zustand (vgl. Abbildung 3.12).
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(iii) Trennschichtbildung: Die Siliciumatome in der vergrabenen, héherpordsen Schicht
lagern sich in vertikaler Richtung an die kompakteren Schichten — die niederporose,
oberflachennahe und die kompakte Waferoberflache unterhalb der hochportsen Schicht — an.
Zuriick bleibt die sogenannte Trennschicht, die nur sehr wenig Silicium in Form von feinen

Stegen, wiein Abbildung 3.14 a gezeigt, enthélt.

b)

hirdumen

REM HR-TEM

Abbildung 3.15 a-b: Schlief3en der Oberflache bei der Kristallisation von pordsem
S. a) Hohlraume bilden sich unterhalb einer geschlossenen Oberflachenschicht.
Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme. b) Die hochauflésende TEM-
Aufnahme zeigt, dass eine hohlraumfreie Oberflachenschicht existiert.
Querbruchaufnahme mittels HR-TEM (Aufnahme hergestellt von M. Nerding,

Institut fir Wer kstoffwissenschaften, Universitat Erlangen).

3.4 Simulation der Kristallisation von por 6sem Silicium

Die numerische Simulation von komplexen physikalischen Ereignissen bietet die
Mdoglichkeit, die Aussagekraft eines Modells zu Uberprifen, indem die Ergebnisse der
Simulationen mit den experimentellen Ergebnissen verglichen werden. Diese Methode ist
immer dann unumganglich, wenn keine Moéglichkeit besteht, die Ereignisse anaytisch zu
beschreiben, wie im Falle der Kristallisation von pordsem Silicium. Die begrenzte
Rechenleistung von Computern erzwingt fir die Simulation vereinfachende Annahmen. Die

Grol3e eines Hohlraums, wie er beispielsweise in Abbildung 3.14 dargestellt ist, erstreckt sich
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teilweise Uber mehrere um. Um eine reale einstiindige Kristallisation eines Kérpers mit einer
Grofke von nur einem pm? dreidimensional in einer Simulation nachzubilden, miisste ca. 10
mal die Wahrscheinlichkeit fiir einen Platzwechsel (Phononenfrequenz mal Zeit) von ca. 10™
Teilchen berechnet werden. Demnach ca. 10*" Rechenoperationen. Selbst mit Rechnern, die
10° Operationen pro Sekunde berechnen konnen, wiirde dieses Unterfangen noch ca. 10%
Jahre dauern. Zur Vereinfachung kann man die Simulation auf ein zweidimensionales,
quadratisches Gitter beschranken, wie es schematisch in Abbildung 3.16 dargestellt ist. Ein
ahnliches 2D-Modell, basierend auf anderen Anfangsbedingungen, ist in Ref. [93] zu finden.

s @ @ © © O 0 o o
T e e e e e o o
® ® ® Hohlraum ® ® ®
e o o e o o

72N
® -0 0-90 © o o

I
e ©6 © ©¢ o o o o

Abbildung 3.16: Zweidimensionales, quadratisches Gitter mit einem Hohlraum.
Das Atom unterhalb des gebogenen Pfeils mit zwei Nachbarn wechselt den Platz
und findet dort 3 Nachbarn.

In diesem 2D-Modell hat jedes Volumenatom vier, die Oberfl&chenatome haben je nach
Position ein bis drei Nachbarn. Die Simulation berechnet fur jedes Atom pro Zeiteinheit eine
Wahrscheinlichkeit p, mit der ein Atom seinen Platz verlasst und einen benachbarten Platz
einnimmt. Jeder der vier moglichen Si-Bindungen ist die gleiche Energie Ey, zugeordnet. Die
Energiebarriere dE ergibt sich aus der Differenz zwischen der Anzahl der Nachbarn vor (na)
und nach (nney) €Nem maoglichen Platzwechsel gemald

dE =(n,, - n, +1)E,. (3.6)
Je kleiner die Anzahl der alten n,, bzw. je grof3er die der neuen Nachbarn npe, desto
wahrscheinlicher ist ein Platzwechselvorgang. Die Wahrscheinlichkeit fir einen Platzwechsel

berechnet sich gemals:
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p U A>exp8@ @9 (34.1)
é KT g

Mit einer geringen Wahrscheinlichkeit kann sich ein Atom von der Oberflache [6sen
(desorbieren) und nach einem (hier geradlinigen) Flug in einer zuféligen Richtung entweder
wieder auf einer Oberflache kondensieren, oder aber das Berechnungsfeld verlassen. Fir die
Simulation wird die Konstante A und die Energie E, als 1 angenommen, die Grofe KT wird
auf den hohen Wert 0.64 gesetzt, um in endlicher Zeit das Material umformen zu konnen. Die
Poren werden as Startbedingung vereinfachend as zylinderférmig angenommen. Die
oberflachennahe Schicht besitzt ein Fehlvolumen von 31 % und eine Breite der
zylinderférmigen Kristallite von 15 Atomen. In der vergrabenen Schicht mit hoherer Porositéat
haben die Restkristallite eine Breite von 5 Atomen. Abbildung 3.17 a zeigt die
Anfangssituation mit einer niederpordsen Oberflachenschicht und einem vergrabenen Bereich
hoher Porositét. In Abbildung 3.17 b ... f sind die Ergebnisse der numerischen Simulation
grafisch dargestellt, wobel zu beachten ist, dass die Anzahl der Iterationsschritte zwischen den
jeweiligen Grafiken exponentiell ansteigt. Dieses einfache Modell zeigt die Bildung von
kleinen Hohlraumen in einem Bereich niedriger Porositdt und die Bildung von grof3en
Hohlrdumen (bzw. einer , Trennschicht”) aus einer vergrabenen Schicht mit hoher Porositét.
Die Facettierung der Oberflachen, wie sie bel den Hohlrdumen nach der Kristallisation

beobachtet wurden, kann mit diesem einfachen Modell jedoch nicht gezeigt werden.
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d) e f)

Abbildung 3.17: Smulation der Kristallisation einer portsen Doppelschicht. a)
zeigt die Sartbedingung aus zylindrisch angenommenen Poren. Von b) bis f)
bilden sich, in einer von Bild zu Bild exponentiell ansteigenden Anzahl von
Iterationsschritten, kleinere Hohlrdume in der Oberflachenschicht und grolere

Hohlr&ume in dem vergrabenen, hther pordsen Bereich.

Das reale Diamantgitter des Silicium-Kristalls lasst sich nur sehr grob mit einem
guadratischen Gitter anndhern. Eine genauere Anndherung erreicht man durch ein

zweidimensionales, hexagonales Modell wie esin Abbildung 3.18 gezeigt ist.
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Abbildung 3.18: Zweidimensionales, hexagonales Gitter mit einem Hohlraum.
Das Atom links oberhalb des Pfeils mit einem Nachbarn wechselt den Platz und

findet dort 2wei Nachbarn.

Zur Simulation eines solchen zweidimensionalen, hexagonalen Gitters kann man die

Koordinaten der jeweiligen Gitterpléatze, wiein Abbildung 3.19 gezeigt, definieren.
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Abbildung 3.19: Koordinaten der Atome im hexagonalen Modell. Die Vierer-
gruppe von Atomen oben links in der Grafik ((0,0), (1,0), (2,0), (3,0)) beschreibt
durch Verschiebung in x- bzw. in y- Richtung die gesamte Gitter struktur.

Das zweidimensionale, hexagonale Gitter ist eine gute Naherung der 2D-Projektion von
(110)-orientiertem Silicium, wie sie in Abbildung 3.10 b zu sehen ist. Bei richtiger Wahl der
Parameter ermdglicht dieses Modell, die Facettierung durch Energieminimierung

nachzubilden.
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Die an dieser Stelle vorgestellte zweidimensionale, hexagonale Simulation geht von
einem Zweischichtsystem aus, wie es ebenfals im quadratischen Fall (Abbildung 3.17)
verwendet wurde. In der oberen Schicht haben die Restkristallite eine Breite von 16 Atomen,
dazwischen befinden sich Poren einer Breite von 8 Atomen, demnach eine Porositét von P =
33%. Darunter befindet sich eine htherporése Schicht mit einer Dicke von 10 Atomen beli
Abbildung 3.20, 30 Atomen bei Abbildung 3.21 und 80 Atomen bei Abbildung 3.22. Die
Restkristallite haben in diesem Bereich eine Breite von 6 Atomen, dazwischen sind Poren mit
einer Breite von ebenfalls 6 Atomen, demnach eine Porositét von P = 50%. Abbildung 3.20 a,
Abbildung 3.21 a und Abbildung 3.22 a zeigen die anféngliche porése Struktur, wahrend
jeweils in b - f die simulierte Kristallisation mit deren Zwischenstadien gezeigt ist. Die
Anzahl der Iterationsschritte n, steigt, wie angegeben, zwischen den jeweiligen Abbildungen
an.

Dieses Modell bildet die Entstehung von Facetten nach, wie auch die Entstehung einer
Trennschicht bel geeigneter Wahl der Dicke der vergrabenen, hochpordsen Schicht. Man kann
auch in Abbildung 3.21 ¢ beobachten, dass es in der Simulation zu einer Trennschicht
kommen kann, die zwei Maxima in der Hohlraumdichte ausweist, wie es auch in Abbildung
331 b gezeigt ist. Interessanterweise verschwinden diese zwei Maxima wieder bel
fortgeschrittener Kristallisationszeit zu Gunsten einer Trennschicht mit nur einem Maximum,
wie in Abbildung 3.31 f gezeigt. Bel zu dicker vergrabener, hochpordser Schicht wie in
Abbildung 3.22 nimmt die mechanische Stabilitét der Trennschicht gegentiber Abbildung
3.21 wieder zu, ein Effekt der auch experimentell wie in Abbildung 3.31 b gezeigt auftritt.
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Abbildung 3.20: Smulation der Kristallisation porésen S mit einem hexagonalen
Modell. a) Sartbedingung mit einer 33% porosen S-Schicht an der Oberflache

und einer 50% por 6sen, vergrabenen Schicht mit einer Dicke von 10 Atomen. Von
b - f) formen sich die Schichten mit einer zunehmenden Anzahl von lterations-
schritten n um und bilden facettierte Hohlr&ume. In c) ist ansatzweise die Bildung
einer Trennschicht zu sehen, die in d) wieder verschwindet. Eine weitere
Vergroélerung der Hohlréaume mit grofder werdender Anzahl der Rechenschritte n

fuhrt nicht zu einer ,, Trennschicht” aus dem vormals hochpor 6sen Bereich.
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Abbildung 3.21: Smulation der Kristallisation pordsen Sliciums mit einem hexa-
gonalen Modell. a) Sartbedingung mit einer 33% pordsen S-Schicht an der

Oberflache und einer 50% pordsen, vergrabenen Schicht mit einer Dicke von 30

Atomen. Von b - f) formen sich die Schichten mit einer zunehmenden Anzahl von
Iterationsschritten n um und bilden facettierte Hohlrdume. In c) ist besonders
deutlich zu erkennen, dass sich aus dem hochporsen Bereich eine Doppel schicht
bildet, die in d) wieder verschwindet. Die weitere Vergrof3erung der Hohlrdume

fuhrt inf) zu einer ,, Trennschicht” aus dem vormals hochpor dsen Bereich.
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Abbildung 3.22: Smulation der Kristallisation pordsen Sliciums mit einem hexa-
gonalen Modell. a) Sartbedingung mit einer 33% pordsen S-Schicht an der

Oberflache und einer 50% poro&sen vergrabenen Schicht mit einer Dicke von 80

Atomen. Von b - f) formen sich die Schichten mit einer zunehmenden Anzahl von
Iterationsschritten n um und bilden facettierte Hohlrdaume. Es bildet sich bel
dieser dicken, hochpordsen Schicht nach der Kristallisation keine definierte
Trennschicht aus.
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Der Rechenaufwand fr die atomare Betrachtungsweise bei vorangehender Simulation ist
enorm grof3, da fur jedes einzelne Atom die Wahrscheinlichkeit fur einen Platzwechsel
berechnet werden muss. Eine andere Méglichkeit bietet sich, wenn man anstatt der Diffusion
einzelner Atome ganze Hohlrédume diffundieren l&sst. In diesem ,Hohlraum-Diffusions-
modell“ haben Hohlrdaume eine von ihrer GroRe abhangige Diffusionsgeschwindigkeit vy,
aso vgi = f (r). Berlhren sich zwei Hohlrdume, vereinigen sie sich zu einem grof3eren
Hohlraum mit einem Volumen, welches der Summe der Volumina der zwel einzelnen
Hohlrdume entspricht. Der Mittelpunkt des grofReren Hohlraums befindet sich dann im
Schwerpunkt der zwei einzelnen Hohlrdume vor der Vereinigung, wie es schematisch in
Abbildung 3.23 gezeigt ist.

a) b)
¢’

Abbildung 3.23: Vereinigung von a) zwei Hohlraumen, zu b) einem grof3eren

Hohlraum im Schwerpunkt der zwei einzelnen Hohlr&ume vor der Vereinigung

Sobald ein Hohlraum eine Grof3e erreicht hat, die einem bestimmten Vielfachen der
Anfangshohlraumgrofie ro entspricht (z.B. hier 5~ rg), entsteht nach der Vereinigung kein
kugelformiger Hohlraum mehr, sondern die zwel Hohlrdume lagern sich zusammen und
diffundieren dann gemeinsam mit einer entsprechend ihrem Volumen geringeren Diffusions-
geschwindigkeit, wodurch der Beobachtung Rechnung getragen wird, dass Hohlraume ab
einer bestimmten Grof3e nicht mehr Kugelformig sondern eher schlauchformig sind. Diese Art
der Simulation ermdglicht eine dreidimensionale Nachbildung der Kristallisation von
porésem Silicium. Die Anfangsbedingung der Simulation ist ein mit Hohlrédumen gefillter
Wirfel, entsprechend einem Korper aus porésem Silicium. Die Anfangsgrofée (bzw. Radien)
der Hohlrdume ist ro + x, wobel x eine (in den Berechungen dieser Arbeit) zuféllige Zahl
zwischen 0 und (0,41 ° ro) darstellt. Dadurch hat bei der Startaufstellung jeder Hohlraum
einen zufélligen Radius, wodurch nach Zusammenschliissen vermieden wird, dass sich
Hohlrdume bevorzugter Grofen bilden. Ohne diese Malinahme hétten alle Hohlrdume, die
sich aus n Hohlraumen gebildet haben, ein diskretes Volumen von n = Vy, bzw. diskrete
Radien. In jedem Rechenschritt wandert ein Hohlraum in einer zufalligen Richtung um einen

Betrag a (r), wobei a (r) eine Funktion des Hohlraumradius r ist.
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t = 18261

Abbildung 3.24: Dreidimensionale Smulation der Kristallisation von porésem
Slicium. a) zeigt die Anfangsbedingung mit kleinen Hohlrdumen. b - d) zeigt die
simulierte Kristallisation nach t Iterationsschritten. Die Diffusionsgeschwin-

digkeit nimmt mit zunehmendem Hohlraumradius r gemaf vgir ~ r ab.

Wie einfach zu erkennen ist, werden die Hohlrdume, wie sie in Abbildung 3.24 gezeigt
wird, mit einer zunehmenden Anzahl von Iterationsschritten (bzw. Diffusionsschritten) immer
grofzer. Wenn man nun von der Grél3e der Hohlrdume ein Histogramm anfertigt, so stellt man

fest, dass die Grof3e der Hohlréume einer logarithmischen Normalverteilung L (r) gemal3

1aén(r/xc)00
L =
(r)= % pg 2w et (34.2)
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drei Szenarien mindet die Hohlraumgrélienverteilung in eine Lognormalverteilung, jedoch
wachst das Maximum der Verteilung unterschiedlich schnell, wie es in Abbildung 3.25

Abhangigkeit seiner Grofde pro Diffusionsschritt diffundiert. In dieser Arbeit wurden drel
mdgliche Abhéngigkeiten simuliert und zwar i) var ~ r™, ii) Ve ~ r> und iii) vee ~ 1>, In allen

einen Skalierungsfaktor angibt. Eine wichtige Fragestellung bei diesem Modell ist, wie die
Mobilitét der Hohlrdume von deren Grofe abhangt, bzw. wie weit ein Hohlraum in

folgt, wobei w eine Kenngrof3e fir die Verteilungsbreite, xc den Median der Verteilung und A
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gezeigt ist.
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aus

Radius ( b.E.)

Hohlraumgr 63enverteilungen

Radius (b.E.)

Histogramme von

Radius (b.E.)

Radius r mit der Annahme, die Diffusionsgeschwindigkeit vgis ist proportional zu:
a- C) Vgt ~ 'Y, d—1) vgir ~ rund g —i) vg ~ r'>. Die Anzahl der Iterationsschritte

Smulationen, basierend auf dem Modell der Diffusion von Hohlrdumen mit

steigt von links nach rechts spaltenweise an.

Abbildung 3.25:
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Abbildung 3.26 zeigt die Veranderung des Medians der Hohlraumgrofzenverteilungen mit
fortschreitender Anzahl von Iterationsschritten t fir alle Szenarien vgs ~ r™ furi = 1 ... 3. Nach
einer etwas verrundeten Anfangsphase geht der Verlauf in halb-logarithmischer
Auftragungsweise in einen linearen Anstieg Uber, mit einer Steigung, die mit grof3er

werdendem Exponenten i abnimmt.
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Abbildung 3.26: Vergrolierung des Medians X. der Hohlraumgr6l3enverteilungen
aus den Smulationen nach dem Hohlraum-Diffusionsmodell. Nach einem
anfanglichen Knick bel ca. 1000 Diffusionsschritten minden alle Szenarien in
einen linearen Anstieg in halb-logarithmischer Auftragungsweise mit

unterschiedlicher Seigung.

Abbildung 3.27 zeigt einen Vergleich der Histogramme von a) kristallisiertem, porésen
Silicium, hergestellt aus p-Typ Wafern mit einem spezifischen Widerstand von r = 0.007 W
cm, mit einem Atzstrom von Ji, = 12 mA cm. Kristallisiert im Vakuum fiir 2h bei T = 1050
°C und b) einer simulierten Kristallisation nach t = 1025 Iterationsschritten. In beiden Fallen
fuhrt die Kristallisation zu einer Lognormalverteilung der Hohlraumgrof3e wie es ebenso
beziglich der Korngréfe nach dem Kornwachstum durch die Festphasenkristallisation von
Silicium beobachtet wurde [31].
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Abbildung 3.27: Histogramme von Hohlraumgrof3en mit eingezeichneter Fit-
Funktion, einer Lognormalverteilung. a) Gemessene Hohlraumgrof3en von kristal-
lisertem, porésen p-typ Slicium mit einem spezifischen Widerstand von r =
0,007 W cm. Es wurden insgesamt N = 814 Hohlrdume aus REM-Querbruch-
aufnahmen ausgezahlt. b) Hohlraumgroi3e aus 3-D-Smulation gemald Abbildung

3.25 d nach t = 1025 Iterationsschritten mit vy ~ r2.

Die Auszéhlung und das Ausmessen von Hohlrdumen in quasi-monokristallinen Si-
Schichten erfolgen in einem mehrstufigen Verfahren. Zundchst werden die Umrisse der
Hohlrdume von rasterelektronenmikroskopischen Querbruchaufnahmen auf ein Papier
Ubertragen. Diese kontrastreichen Strukturen konnen dann mit einem Bildbearbeitungs-
programm wie z.B. Image-Tool der Firma Scion Corp [94]. automatisch auf Gréfe und
Haufigkeit analysiert werden. Fir die Bestimmung der tatsachlichen Grof3e von Hohlraumen
eignen sich am besten transmissionselektronenmikroskopische Aufnahmen, wie sie in
Abbildung 3.28 aund b gezeigt sind.
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Abbildung 3.28: Transmissionsel ektronenmikroskopische Aufnahmen von quasi-
monokristallinen Si-Schichten. Durchsicht durch eine QM S-Schicht, hergestellt aus p-Typ
Silicium mit einem spezifischen Widerstand von a) r = 0,03 Wcemund b) r = 0,007 Wem.

Wenn man die Ergebnisse aus der Simulation nach dem Modell der Diffusion von
Hohlrdumen in einer dhnlichen Durchsichtweise darstellt, wie es bei der Transmissions-
elektronenmikroskopie der Fall ist, so findet man eine verbliiffende Ahnlichkeit zwischen den

Bildern aus der Simulation und den TEM-Aufnahmen von quasi-monokristallinem Silicium.

Abbildung 3.29: Vergleich 2zwischen simulierter und realer TEM-
Durchsichtaufnahme. a) Smulation nach dem Hohlraum-Diffusionsmodell,
dargestellt als halbtransparente Kugeln. b) TEM- Aufnahme einer quasi-
monokristallinen S-Schicht, hergestellt aus einem Wafer mit einem spezfischen

Widerstand vonr = 0,007 Wcm, mit einer typischen Hohlraumgr 63e um 100 nm.
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3.5 Eigenschaften der Trennschicht

Abbildung 1.1 zeigt schematisch einen Kreisprozess fur die Herstellung von
Bauelementen mit dem Transferprozess. Der Prozess beginnt mit der Herstellung einer
dunnen, abtrennbaren Schicht auf einem Si-Wafer. In dieser Schicht konnen Bauelemente
hergestellt werden, solange sich der Dunnfilm auf dem Wafer befindet. In einem néchsten
Schritt wird auf die Vorderseite, aso auf den Dunnfilm, ein Fremdsubstrat z.B. durch Kleben
aufgebracht. Durch mechanische Kraft wird dann an der Sollbruchstelle, der sogenannten
Trennschicht, das Substrat von dem Dunnfilm getrennt. Nach dem Transfer des Dunnfilms
von dem Wafer auf ein Fremdsubstrat steht der Wafer fir weitere Zyklen zur Verfigung; ein
Aspekt der besonders fir Solarzellen eine zentrale Rolle spielt, jedoch u. U. auch bei der
Herstellung von Chips fir kostengiinstige M assenanwendungen relevant sein kann.

Dieser Kreisprozess verlangt eine Trennschicht, die die Bauelementschicht auf dem
Wafer fixiert und den bei der Bauelementherstellung auftretenden mechanischen Spannungen
und Belastungen standhdlt, nach dem Aufkleben auf Glas oder Plastikfolie jedoch einen
Transfer ohne Bruch des Wafers ermdglicht. Diese beiden gegenldufigen Forderungen
erlauben bisher nur ein kleines, aber reproduzierbares Prozessfenster. Ein sehr exaktes
Anpassen der Atz- und Kristallisationsparameter ist daher von grolRer Bedeutung. Im
einfachsten Fall ist die Herstellung der Trennschicht das Erzeugen einer vergrabenen
hochporésen Si-Schicht, die durch einen Sprung im zeitlichen Verlauf der Stromdichte zu
erreichen ist. Um jedoch eine Trennschicht mit den gewilinschten Eigenschaften zu erhalten,
geniigt ein einfacher Sprung in der Stromdichte allerdings nicht.

Fir die Herstellung einer vergrabenen Schicht mit hoher Porositdt muss mit hoher
Stromdichte geédtzt werden. Mit der hohen Stromdichte geht eine hohe Wasserstoffentwick-
lung an der Grenzfldche zwischen porésem Si und Wafer einher. Dieser Wasserstoff muss
durch die Poren entweichen. Dabel darf der Wasserstoffdruck in der vergrabenen Schicht
nicht soweit ansteigen, dass die porése Membran vom Wafer abgesprengt wird (vgl.
Abbildung 3.4). Dieser Druck ist eine Funktion der Dicke d der porésen Schicht und der
Atzstromdichte J. Alternativ kann fiir das Atzen der vergrabenen hochporosen Si-Schicht die
Atzflissigkeit durch eine LOsung mit einer geringeren HF-Konzentration ausgetauscht
werden. In diesem Fall wird bel unverdnderter Stromdichte ebenfalls eine hthere Porositét
erzeugt.

Die Porositét in der vergrabenen, hochporésen Schicht muss einerseits so hoch gewahlt

werden, dass der Si-Anteil, der in der Trennschicht zurlickbleibt, gering genug ist, um einen
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gpateren Transfer der Membran zu ermdglichen. Andererseits darf nicht durch eine zu hohe
Porositdt und einem damit einhergehenden zu geringen Si-Anteil die mechanische Stabilitét
der Trennschicht soweit herabgesetzt werden, dass sich die Membran wahrend des Prozesses
vom Substrat 16st, wie es beispielsweise in Abbildung 3.4 gezeigt ist.

Die Dicke der vergrabenen hochpordsen Si-Schicht muss so eingestellt werden, dass nach
der Kristalisation eine Schicht entsteht, die in senkrechter Richtung zur Waferoberflache
genau ein Maximum im Hohlraumanteil hat (vgl. Abbildung 3.31 ).

Abbildung 3.30 zeigt die Mdglichkeiten eines zeitlichen Stromdichteverlaufs und die
beobachtete Abhangigkeit der Position der Trennschicht von dem Ubergang von der Niedrig-
auf die Hochstromphase. Eine mogliche Erklarung dafir wird im Folgenden beschrieben.
Beim Atzen mit geringen Stromdichten (z.B. Jx, = 12 mA cm™) entsteht pordses Si an der
Grenzflache Gp.w zZwischen der bereits erzeugten pordsen Si-Schicht und dem Wafer. Diese
Aussage gilt, solange der ohmsche Widerstand durch den Elektrolyten (Reeroly), der sich in
den Poren befindet, klein ist gegentber dem Widerstand der porésen Schicht Rpg.g in
senkrechter Richtung zur Waferoberflache. Die fur den Atzprozess notwendigen Fluorionen
mussen durch die gesamte Pore von der Oberflache her kommend bis zum Porenboden
(Grenzflache Gpw zwischen Wafer und porésem Si) gelangen. Mit  steigender
Wasserstoffentwicklung im Porenboden wird der Transport dieser lonen erschwert — der
elektrische Widerstand Regearoye €rhoht sich. Der Widerstand Rgearaye 1St Wegen des
guerschnittverengenden Gasstromes eine Funktion der Stromdichte (Rgedroyt (Jatz)), der
Widerstand durch die porése Schicht Rpo.g ist eine Funktion der Schichtdicke und der
Porositét Reor-g (d,P). Wenn nun der Widerstand Rejexrolyt(Jatz) Wegen der hoheren Stromdichte
ansteigt, kann er in Abhangigkeit der Stromdichte grofier werden as der Widerstand der
pordisen Schicht in Richtung senkrecht zur Waferoberflache. In diesem Fall findet die Atzung
dann nicht mehr an der Grenzflache G, sondern inmitten der bereits geédtzten pordsen Si-
Schicht [14] statt. Wie im Folgenden gezeigt wird, ist es fur das Wiederverwenden der Wafer

von Vorteil, wenn sich die Trennschicht an der Grenzflache G, ausbildet.



Kapitel 3 Eigenschaften von pordsem Si 55

QMS

ChiCht 500 nm

A —_ T
A 3 )
- -
o o
k7 17
N N
:<C <L
- > -
Zeitt Zeitt

Abbildung 3.30: Zeitlicher Verlauf der Stromdichte und der Einfluss auf die
Position der Trennschicht. a) Ein Sprung in der Stromdichte erzeugt eine
Trennschicht inmitten der portésen S-Schicht. b) Eine Rampe wahrend des
Ubergangs von der Niedrig- auf die Hochstromphase erzwingt die Entstehung der
Trennschicht an der Grenzflache zwischen Substrat und porésem S.

Wird anstelle eines Sprungs in dem Verlauf der Stromdichte der Strom durch eine Rampe
kontinuierlich bis auf das fur die Herstellung der Trennschicht erforderliche Mal3 erhéht, so
bildet sich die Trennschicht an der Grenzflache G,.w. Bel dieser Prozessfihrung entsteht
wéhrend der kontinuierlichen Stromdichteerhohung an der Grenzflache Gy poréses Si mit
stetig steigender Porositdt. Der spezifische Widerstand von porésem Silicium steigt mit
grofder werdender Porositdt an [95]. Man kann also durch eine Stromrampe anstelle eines
Sprungs herbeifiihren, dass trotz steigender Stromdichte und damit einhergehendem grofRer
werdendem Widerstand durch den Elektrolyten, die Atzung des pordsen Si an der
Grenzflache Gy verbleibt. Diese Erkenntnis ist fur einen Prozess, der ein Recycling von
Wafern vorsieht, von tragender Bedeutung. Wenn nach dem Bauelementprozess die Membran
vom Wafer getrennt wird, ist die Waferoberflache unter Umstéanden direkt ohne einen
zusétzlichen Polierschritt fir einen neuen Zyklus verwendbar. Die durch den vorigen Prozess
entstandene Oberflachenrauhigkeit im sub-um-Bereich stellt fir Solarzellenprozesse keine
Beeintrdchtigung dar, da die Oberflache in einem Texturierungsschritt nach der Epitaxie

ohnehin durch eine Texturétze pyramidal strukturiert wird.
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Ein weiterer wichtiger Parameter fir die Gestaltung der Trennschicht ist die Dicke der
vergrabenen hochporésen Schicht. Hochporéses S bildet bei einer Hochtemperatur-
behandlung bel T > 1000°C in orthogonaler Richtung zur Waferoberflache keine
Gleichverteilung der Hohlrédume aus. Vielmehr entsteht eine Schichtfolge mit abwechselnd
hoher und niedriger Konzentration an Hohlrdumen mit dem Periodenabstand ds. Der
Periodenabstand wird stark von der Morphologie des porésen Si beeinflusst. So hat
bei spiel sweise eine mesopordse Schicht wie die Trennschicht aus Abbildung 3.31 b mit einer
Porositét von ca. P = 40% einen Periodenabstand von ds » 500 nm, wahrend die nanoporése
Schicht aus Abbildung 3.32 mit einer Porositét um P = 50% [65] einen Periodenabstand von d
» 2um aufwelst.

Abbildung 3.31 a-b zeigt rasterel ektronenmikroskopische Querbruchaufnahmen von zwei
guasi-monokristallinen Si-Filmen mit unterschiedlich dicken Trennschichten. In Abbildung
3.31 a ist die Dicke der hochporGsen Si-Schicht so gewahlt, dass nach der Kristallisation
genau ein Maximum in der Hohlraumkonzentration entsteht. In Abbildung 3.31 b ist die
Dicke zu grol3 gewéhlt, so dass zwei Maxima in der hochpordsen Si-Schicht nach der
Kristallisation vorliegen. In diesem Fall bildet sich keine Trennschicht aus, die hinsichtlich

der Abtrennbarkeit der Membran die gewlinschten mechanischen Eigenschaften aufweist.
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Abbildung 3.31: Die Dicke der hochpordsen vergrabenen Schicht ist entscheidend
fur die mechanische Festigkeit der Trennschicht nach der Kristallisation. Eine zu
dicke hochporése Schicht hat je nach Dicke mehrere Maxima in dem ortlichen

Verlauf des Fehlvolumens.

Atzt man eine hochporése Si-Schicht mit einer Dicke d >> ds, So ergeben sich
abwechselnd mehrere Lagen mit hoher und niedriger Hohlraumdichte, wie in Abbildung 3.32
gezeigt. Moglicherweise lassen sich solche Schichten als optische Diffusoren oder durch die

grof3e Oberflache in Gas-Sensoren einsetzen.

Abbildung 3.32 Kristallisiertes hochporéses Slicium mit alternierender
Hohlraumdichte in Richtung senkrecht zur Waferoberflache. Es sind bel dieser
Schicht drei Maxima und vier Minima in der Hohlraumdichte vorhanden, die
diese Schicht zu einem Mehrlagensystem machen, obwohl vor der Kristallisation
die Porositét Uber die Schichtdicke nahezu konstant war. Kristallisation bei T =

1050°C fir 2hbei 1... 3~ 10°mBar
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Kapitel 4

Quasi-monokristallines S

Im vorigen Kapitel wurden die Herstellung von porésem Silicium und die
morphologischen Veranderungen diskutiert, die mit einer Hochtemperaturbehandlung
einhergehen. Das porése Silicium verliert dabel seine porése Struktur und liegt nach der
Kristallisation in quasi-kompakter Form vor wie es z.B. in Abbildung 3.6 gezeigt ist. Da es
sich bel diesem Material um monokristallines Silicium mit eingeschlossenen Hohlrédumen,
ahnlich einem , Schweizer Kase" handelt, es also, abgesehen von den Stérungen durch die
Hohlrdume, monokristallin ist, haben wir dieses Materia ,, quasi-monokristallines Silicium*,
kurz QMS genannt [15]. Abbildung 4.1 zeigt verschiedene Morphologien von QMS-
Schichten, die durch die Wahl des spezifischen Widerstandes der Ausgangswafer, durch die
Schichtdicke und durch das Atzstromprofil eingestellt werden konnen. Dabei gilt generell:
Eine hohe Porositdt mit einer nanopordsen Struktur (niedrige Dotierung und/oder hohe
Atzstromdichten J,) bildet quasi-monokristallines Si mit grolRen Hohlraumen, wéahrend
mesopordses Silicium mit einer niedrigen Porositdt quasi-monokristallines Si mit kleinen
Hohlrdumen bildet (hohe Dotierung und/oder niedrige Stromdichte). Alle p-Typ dotierten
Schichten sind 2 h lang bei T = 1050 °C im Vakuum bei 2~ 10° mBar kristallisiert worden.
Abbildung 4.1 a zeigt einen Film mit einer Dicke von ca. d » 10 pum. Der spezifische
Widerstand des Ausgangswafers liegt bei r = 0.2 W cm. Bei diesem fir die Herstellung von
porésem Silicium relativ niedrigen Dotierniveau erreicht man selbst bei einer Atzstromdichte
von Ji; = 12 mA / cm? eine Porositat von ca. P = 50 % [65]. Nach der Kristallisation entsteht
eine Schicht aus mehreren Lagen mit hoher und niedriger Hohlraumdichte. In Abbildung 4.1
b ist eine Schicht aus Material mit einem spezifischen Widerstand von r = 0.057 W c¢cm und
einer Dicke von ca. d = 7 um gezeigt. Die kugelformigen Hohlrdaume haben eine Grol3e d =
0.1 ... 1 um und sind homogen in der gesamten Schicht verteilt. Abbildung 4.1 c zeigt einen
sub um dicken Film, in dem keine Hohlréume sichtbar sind. Bei dieser Schichtdicke erreichen
die Hohlrdume wéhrend der Kristallisation die Oberfléche, und es bildet sich eine im
Wesentlichen kompakte Schicht.
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Abbildung 4.1: Morphologien von freitragenden quasi-monokristallinen S-
Filmen. a) 10 um dicker QMSFilm aus p-Typ S mitr = 0.2 Wcm: ,, Gefaltetes”
Slicium mit hohem Hohlraumanteil . b) 7um dicker Film mit runden Hohlr&umen
eines Durchmessers im um Bereich: , Schweizer Kase* Struktur aus p-Typ S mit
r =0.057 W cm. c¢) Nahezu kompakter, 900 nm dinner S-Film aus
p-Typ S mitr = 0.057 Wcm.

Eine geeignete Wahl der Herstellungsparameter (Porositét, Schichtdicke) ermoglicht es
die Morphologie der QMS-Schichten zu variieren, um sie den jeweiligen Anwendungen

anzupassen.

4.1 Hallbeweglichkeit von quasi-monokristallinem Si

Ein wichtiges Kriterium fur die Beurtellung der Qualitdt eines Halbleiters ist die
Beweglichkeit der Mgoritéatsladungstréger. Stérungen, wie sie z.B. durch Korngrenzen
entstehen, mindern die Beweglichkeit und beeintrachtigen die Leistungsfahigkeit eines
Bauelements, das in diesem Material hergestellt wird. Abbildung 4.2 zeigt die mittels
Halleffekt gemessene Beweglichkeit der Locher in p-Typ QMS-Schichten. Gegentiber
kompaktem, einkristallinem Wafer-Silicium ist die gemessene Beweglichkeit um ca. einen
Faktor 2 niedriger. Bei geringer werdender Dotierung steigt die gemessene Beweglichkeit
etwas an, bleibt aber deutlich unter den Literaturwerten von monokristallinem Si [96]. Eine
maogliche Erkléarung ist die gegentiber kompaktem monokristallinem Si geringere Dichte von

guasi-monokristallinem Si.
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Abbildung 4.2

monokristallinem S im Vergleich zu Literaturwerten [96] von monokristallinem

Gemessene Hallbeweglichkeit der Locher in  quasi-
Slicium. Mit abnehmender Dotierung erhoht sich die Beweglichkeit, sie ist jedoch

ca. einen Faktor zwei unter der des kompakten Sliciums.

4.2 Optische Eigenschaften von quasi-monokristallinem S

Eine hohe Absorption ist fur die Herstellung von Dunnschichtsolarzellen von zentraler
Bedeutung. Wéhrend Dunnschichtsolarzellen auf der Basis von z.B. CulnGaSe, durch die
direkte Bandstruktur eine sehr hohe Absorption haben, sind bei kristallinem Si als indirektem
Halbleiter fur ausreichende Absorption in dinnen Schichten Lichteinfangstrukturen (engl.:
light trapping) notwendig.

Eine Moglichkeit zur Herstellung solcher Lichteinfangstrukturen, ist das Abscheiden
einer Si-Schicht auf einer pyramidalen Si-Oberflache. Nach dem Abheben eines solchen
pyramidalen Films von dem Wafer entstehen waffelférmige Strukturen, die durch
Mehrfachreflexion, selbst bei Schichtdicken von weniger als 10 pm eine hohe Absorption
aufweisen [46] (Vgl. Abschnitt 2.2.4).

Eine andere Mdglichkeit fur den Lichteinfang ist der sogenannte interne Lichteinfang
(engl.: internal light trapping). Die Anwesenheit von Hohlrdaumen in quasi-monokristallinem

S verandert gegentber kompaktem Silicium die optischen Eigenschaften. Tritt Licht durch
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eine guasi-monokristalline Si-Schicht, so wird das Licht an den inneren Hohlrdumen
gebrochen, wodurch sich die Wegstrecke erheblich verlangern kann. Abbildung 4.3 a zeigt
den gemessenen effektiven Absorptionskoeffizienten in einer 4 um dicken QM S-Schicht, mit
einer Morphologie wie sie in Abbildung 4.1 b gezeigt ist, im Vergleich mit den
Literaturwerten von kompaktem Si [96]. Im infraroten Teil des Spektrums ist der effektive
Absorptionskoeffizient um ca. einen Faktor 10 gegentiber dem kompakten Si erhoht. Eine
madgliche Erkl&rung dieses Anstieges in der Absorption ist in Abbildung 4.3 b schematisch
gezeigt. Ein eintreffender Lichtstrahl wird an den Hohlrdumen gestreut, wodurch der
Lichtweg verlangert wird. Wird durch die Streuung die Richtung des Lichtes so verandert,
dass an den auleren Oberflachen der Schicht Totalreflexion stattfindet, kann das Licht
mehrfach die Schicht durchlaufen und wie in einer Glasfaser gefiihrt werden. Dadurch erhoht
sich die Weglange des Lichtepfades gegentiber der geometrischen Dicke der Schicht und fahrt

Zu einem erhohten effektiven Absorptionskoeffizienten.
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Abbildung 4.3 a-b): Absorption in quasi-monokristallinem S. a) Gemessener
effektiver Absorptionskoeffizient einer 4 um dicken QMS-Schicht im Vergleich zu
kompaktem kristallinen Slicium [96]. b) einfaches Modell fur den Lichteinfang

durch Hohlraume.
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4.3 Thermisches Atzen bei der Kristallisation im Vakuum

Fur die Herstellung von Bauelementen direkt aus kristallisiertem porésem Si (QMS) ist
eine Kristallisation bei Temperaturen oberhalb 1000 °C erforderlich. Diese Kristallisation ist
allerdings sehr kritisch vom Druck und der Atmosphéare abhangig. Bel hohen Temperaturen
ist Siliciumdioxid in Abhéngigkeit des Restdrucks nicht stabil. Das heil3t nach

2S50,U 290- +0, (4.1)
desorbiert das SiO, nach Umwandlung zu SO wieder von der Oberflache [97, 98]. Bei einem
Partialdruck P >> 10° mBar kann gebildetes SiO, nicht mehr nach Gleichung 4.1
desorbieren, bei einem Druck P << 10° wird die Bildung von SiO, durch den geringen O,
oder H,O Partialdruck gehemmt. Herrscht wahrend der Kristallisation jedoch ein Partialdruck
von O, oder H,O im Bereich P » 10°® mBar, so wird auf der Waferoberflache SiO, gebildet.
Dieses gebildete SIO, desorbiert wieder gemal? Gleichung 4.1. Dieser Mechanismus fuhrt zu
einem Abtrag von Si an den exponierten Waferoberflachen. Abbildung 4.4 zeigt diesen
Abtrag, der dhnlich einer nasschemischen Texturatzlésung, wie z.B. KOH-L&sungen,
anisotrop erfolgt. Nach einer 16 stiindigen Temperung bel T = 1050°C bzw. T = 950°C
entstent aus einer vormals polierten Waferoberflache eine texturierte Oberflache mit
unregelméldig angeordneten invertierten Pyramiden wie es unter anderen Temperaturen und
Drucken in ahnlicher Form auch in Ref. [99] und [100] beobachtet wurde. In Analogie zu der
nasschemischen Texturétze ist die Atzrate an (111)-orientierten Oberflachen deutlich
niedriger als an (100)- bzw. an (110)-Oberflachen und es entstehen pyramidenformige
Atzkrater.

Eine Erklarung fir dieses Verhaten kann in der Ausbildung von stabilen
Oberflachenrekonstruktionen auf (111)-Oberflachen [101] gesehen werden, die eine
Oxidation unterdriicken und dadurch diese Oberflachen vor einem weiteren Angriff durch das
thermische Atzen schiitzen.
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Abbildung 4.4: Thermisch gedtzte Pyramiden in poliertem, (100)-orientiertem S-
Wafer im Vakuum bei 10° mBar in 16 h. a) Prozesstemperatur T = 950 °C,
b)T = 1050 °C. Lichtmikroskopische Aufnahme. ¢)T = 950 °C, d)T = 1050 °C.
Raster el ektr onenmi kr oskopi sche Aufnahmen.

Im Gegensatz zu kompaktem Silicium entstehen durch das thermische Atzen in QMS-
Schichten keine invertierten Pyramiden. Bel diesem Material entstehen halbkugelformige
Vertiefungen anstatt der facettierten Pyramidenstrukturen, siehe Abbildung 4.5.
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. A

Abbildung 4.5: Halbkugelformige Vertiefungen nach einer Hochtemperatur-
behandlung auf einer QMS-Schicht. Die Vertiefungen haben eine Breite von
1..5umundeineTiefevon 0.5 ... 3 um.

Eine Erklarung fur den prinzipiellen Unterschied zum Atzverhalten kompakter Si-
Oberflachen bieten die unter der Oberfl&ache liegenden Hohlraume. Wird durch einen zunéachst
pyramidalen Atzangriff ein vergrabener Hohlraum aufgebrochen, so erfolgt der Atzangriff an
der gesamten dann freigelegten Oberflache. Durch den Atzangriff vergroRert sich der
Hohlraum zu einer halbkugelférmigen Vertiefung. Zu beachten ist, dass die Vertiefungen mit
einer Breite von biszu 5 pm etwa 10 mal so grof3 sind wie die Durchmesser der Hohlraume.

Fur Oberflachen, in denen elektronische Bauelemente hergestellt werden sollen, muss
dieser Atzangriff im Vakuum unbedingt vermieden werden, da mit einer solchen Topologie
keine Bauelementprozesse durchgefiihrt werden konnen. Der Sauerstoff bzw. der
Wasserdampfpartialdruck in der Kristallisationsatmosphére muss daher niedrig genug sein,
um das thermische Atzen zu unterdriicken. Ein Vakuum mit einem Druck im Bereich 10°

mBar ist dafUr nicht ausreichend.

4.4 Bauelemente aus quasi-monokristallinem Si

Das kristallisierte porése Silicium - das quasi-monokristalline Silicium (QMYS) - direkt als
Halbleiterschicht zur Herstellung von Bauelementen zu verwenden, bietet den grof3en Vorteil,
aufwendige Verfahren wie die Epitaxie zu umgehen. Die Qualité der aus der Kristallisation
von porésem Si gewonnenem Schichten muss jedoch fir die jeweilige Anwendung hoch
genug sein. Im Falle von Solarzellen ist die entscheidende GrofRe die Lebensdauer der

Minoritéts adungstrager.
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Im Rahmen dieser Arbeit wurden aus QMS-Schichten ohne weitere epitaktische
Deposition Solarzellen hergestellt. Der Prozess beinhaltet folgende Schritte:

(1) Herstellen einer porésen Si-Schicht

(i)  Kristalisation im Vakuum bei p = 1 ... 2"~ 10° mBar fiir 2 Stunden bei T =

1050°C.

(iii) & Phosphordiffusion eines Emitters mit ca. Rgeer = 100 W (gemessen an

Referenz).
oder b) Herstellen eines Heteroemitters aus n-Typ amorphem Si

(iv)  Vorderseitenmetallisierung durch Ti-Pd-Ag-Aufdampfung mit Schattenmaske

(v)  Aufdampfen eines Al-Rickkontaktes und anschlief3endes Tempern bei T = 420°C.

Die Bordotierung der Wafer fir die Herstellung der pordsen Si-Schicht bildet mit ca. Na
=3 10" cm™ bei einer Atzstromdichte von Ji, = 12 mA cm™ eine minimale Porositét von
ca. P » 50%. Die Schichten haben eine Dicke von ca. d = 10 pum, wodurch sie nach dem
Kristallisieren eine ausreichende Absorption haben. Fur die Herstellung des Emitters wurden
zwei Verfahren miteinander verglichen: Phosphordiffusion aus Feststoffquellen und die
Herstellung eines Heteroemitters aus n-Typ amorphem Silicium mittels Plasma-unterstiitzer
Gasphasenabscheidung (PECVD). Die Vorbehandlung bel beiden Prozessen besteht aus
einem einminitigem Atzschritt in Flusssiaure (5%) mit nachfolgendem Spilen in
deionisiertem Wasser. Bei den Solarzellen mit dem diffundierten Emitter dient eine
Schattenmaske zur Strukturierung der aufgedampften V orderseitenkontakte, wahrend im Falle
des Heteroemitters ein leitfdhiges transparentes Oxid (Indium-Zinn-Oxid, I1TO) den
Vorderseitenkontakt bildet. Tabelle 4.1 stellt Ergebnisse aus dem Vergleich zwischen Hetero-
und diffundiertem Emitter dar. Die Leerlaufspannungen von ca. Vo = 100 mV der hetero- und
ca Vo = 200 mV der diffundierten Solarzellen spiegeln die unzureichende elektronische
Qualitdt der wunpassivierten QMS-Schichten wieder. Eine Erklé&rung fir dieses
unbefriedigende Resultat ist eine hohe Rekombinationsgeschwindigkeit an den inneren, nicht
passivierten Oberflachen.

Fur die elektronische Passivierung von Oberflachen und Defekten in Silicium ist vielfach
eine Wasserstoffpassivierung erfolgreich eingesetzt worden [102]. Bei diesem Verfahren wird
Silicium einem Wasserstoffplasma ausgesetzt, wodurch atomarer Wasserstoff in das Silicium
diffundiert und sich an unabgeséttigte Bindungen, sogenannten ,,Dangling Bonds*, anlagert.
Eine mit Wasserstoff abgeséttigte Bindung stellt im Silicium im Gegensatz zum Dangling

Bond kein Rekombinationszentrum dar. Wenn also ein Teil der unabgeséttigten Bindungen an
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den inneren Oberflachen mit Wasserstoff passiviert wird, steigt die Minoritétsladungstrager-

Lebensdauer in dem Si-Film an.

Tabelle 4.1: Solarzellen direkt aus QMS ohne Epitaxie. Vergleich zwischen

diffundiertem und Heteroemitter **.

Nr. Emitter Leerlaufspannung Kurzschlussstrom  Fillfaktor Wirkungsgrad
1d diffundiert 193 mV 13.8 mA 34 % 0.90 %
2d diffundiert 190 mV 13.8 mA 36 % 0.95%
3d diffundiert 173 mV 15.6 mA 36 % 0.97 %
4d diffundiert 173 mV 17.8 mA 38 % 1.16 %
1h hetero 100 mV 4.18 mA 32% 0.13%
2h hetero 98 mV 3.57mA 34 % 0.11%
3h hetero 96 mV 4.41 mA 29 % 0.12 %
4h hetero 93 mv 4.47 mA 30 % 0.12%

Zur Untersuchung der Effektivitét einer Wasserstoffpassivierung bei QMS Schichten
dient ein Vergleich der Leerlaufspannungen von QM S-Schichten einer Dicke von 10 um mit
einem diffundierten Emitter vor und nach einer Passivierung in einem Mikrowellen-
wasserstoffplasma bei 380°C. In Tabelle 4.2 sind die Mittelwerte der L eerlaufspannungen von
je 10 Solarzellen und der Maximalwert mit 375 mV dargestellt.

Tabelle 4.2: Leerlaufspannung von Solarzellen mit diffundiertem Emitter vor und

nach einer Wasser stoffpassivierung **

Wafer Nr. Voc vor Passivierung V¢ nach Passivierung Voc
(Mittel von 10 Zellen) (Mittel von 10 Zellen) (Maximalwerte)
1 210 mV 280 mV 309 mV
2 260 mV 330 mVv 375 mV

Durch Wasserstoffpassivierung konnte die Leerlaufspannung um ca. 70 mV erhoht
werden. Dieses Ergebnis zeigt, dass trotz Wasserstoffpassivierung die Materialqualitdt von
QMS ohne Epitaxieschicht als Absorber flr Solarzellen derzeit ungeeignet ist.

" An dieser Stelle herzlichen Dank an Thomas Wagner fiir Experimente zur Wasserstoffpassivierung
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Vor dem Hintergrund des im vorangegangenen Kapitels erlauterten thermischen Atzens
von Si-Oberflachen haben die QM S —Schichten nach der Kristallisation eine Oberflache mit
einer starken Topologie in Form von halbkugelférmigen Atzkratern, die insbesondere bei dem
Emitter aus amorphem Silicium zu einer inhomogenen Deposition und damit zu einem
inhomogenen Emitter fihren kann. Dies ist eine Erklarung fur die wesentlich schlechteren
Ergebnisse mit diesem Emittertyp. Da jedoch auch die Leerlaufspannungen der Solarzellen
mit diffundiertem Emitter unakzeptabel niedrig sind, scheint dieser Ansatz nach heutigem
Kenntnisstand nicht erfolgsversprechend zu sein. Eine Alternative zu der direkten
Verwendung der QMS-Schichten fur Solarzellen stellt daher ein epitaktisch deponierter
Absorber dar, der eine sehr hohe Qualitdt aufweisen kann. Der folgende Abschnitt behandelt
die Ergebnisse von Epitaxieschichten, hergestellt auf QM S-Schichten.
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Kapitel 5

Epitaxie auf quasi-monokristallinen Si-

Oberflachen

Die elektronische Qualitét der QMS-Schichten reicht nach heutigem Erkenntnisstand
nicht aus, um Solarzellen mit hohen Wirkungsgraden herzustellen. Die epitaktische
Herstellung eines Absorbers stellt daher zur direkten Verwendung der QM S-Schichten eine
Alternative dar. Dabei wird ausgenutzt, dass sich die einkristalline Oberflache der quasi-
monokristallinen Si-Schicht hervorragend as Saatschicht verwenden lasst und die
Trennschicht das Abheben der Schicht ermdglicht.

5.1 Substratvor behandlung

Die Qualitét einer Epitaxieschicht héngt entscheidend von der Substratoberflache und
deren Vorbehandlung ab. Jegliche Kontaminationen auf der Oberflache der Wafer kdnnen zur
Nukleation von Defekten beitragen. Eine typische Epitaxiepraparation von Si-Wafern ist eine
Piranha-Atzung [103] mit anschlieBender RCA-Reinigung [104]. Die Piranha-L 6sung besteht
aus einem Gemisch von Wasserstoffperoxid und Schwefelsaure (1:2, H2O2 (250) : H2SO4 (979))
und 16st viele organische wie auch metallische Verunreinigen, gleichzeitig entsteht ein
chemisches Oxid auf der Oberfléche des Wafers. Da dieses Oxid in die Waferoberflache
hineinwéchst, bleibt die Grenzflache zwischen SIO, und Si sauber. Nach Entfernen des Oxids
in verdinnter Flusssaure (typischerweise werden HF-Konzentrationen zwischen 1 ... 5%
verwendet) werden die Wafer zundchst in RCA-1 Losung (1:1:5 HxO0; (5%
‘NH4OH (25 94:H20) bei 70-75°C fur 10 Minuten geétzt. Dabel entsteht ein chemisches Oxid
mit einer Dicke von ca. 10 ... 15 A, gleichzeitig ist diese Atzlésung in der Lage, organische
und manche metallische Verunreinigungen zu l6sen. Das Oxid, das beim Atzen in einer RCA-
1 L6sung entsteht, wird wiederum in verdinnter HF entfernt. Die RCA-2 Ldsung besteht aus
1:1:8 (HCI (3006):H202 (250):H20) und entfernt bei ca. 80°C fur 10 Minuten die unter
Umstanden auf der Waferoberflache befindlichen metallischen Kontaminationen. Das bel

dieser Atzung entstehende Oxid verbleibt auf dem Wafer und wird thermisch im
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Epitaxiereaktor entfernt. Die thermische Oxidentfernung bringt gegentber der
nasschemischen zwei Vortelle: (i) Die Waferoberflache wird erst unmittelbar vor der
Deposition freigelegt und dadurch das Kontaminationsrisiko minimiert. (ii) Im Vergleich zu
hydrophoben Oberflachen lagern sich an hydrophile SiO,-Oberfléchen beim Spulen weniger
der im Reinstwasser enthaltenen organischen Verunreinigungen an.

Bel der Praparation von pordsem Si fur die Epitaxie ist eine Standardprozedur, wie oben
beschrieben, nicht méglich, da die RCA Renigung die pordse Schicht durch starke
Wasserstoffentwicklung in den Poren absprengt. Die Reinigung der Wafer muss daher vor
dem Atzen des porosen Siliciums erfolgen. Die Reinigungssequenz ist in Tabelle 5.1

zusammengestellt.

Tabelle 5.1: Vorbehandlung poroser Oberflachen fir die Epitaxie

Schritt Oberflache Zeit Bemerkungen
HF Dip (5%) virgin 1 min Natives Oxid entfernen.
Spulenin DI-Wasser virgin ca. 3min
Anod. Atzen in HF- pordses Si ca 1 min Herstellung poréses Silicium.
Ethanol
Spulen in DI-Wasser poréses Si ca 10min  Entfernen der Atzfliissigkeit aus
den Poren.
Atzen in HF (5%) poréses S 10 min Unmittelbar (max. 2 h) vor der

Epitaxie. Entfernen von nativem
Oxid in den Poren.
Spulen in DI-Wasser poréses Si ca. 10 min*  Spilen auf spez. Widerstand des
Abwassers auf 4 MWcm.
*Zeit ist abhangig vom Erreichen
des spez. Widerstandes des
Abwassers.

Nach dem Atzen des pordsen Si ist die Oberflache durch den Anteil an HF in der
Atzlosung stark hydrophob. In diesem hydrophoben Zustand miissen die Wafer sehr lang
gespult werden, bis die HF-Ethanol Lésung vollstéandig aus den Poren entfernt ist. Ein
Ubliches Verfahren dazu ist das Spllen auf einen Abwasserwiderstandswert von einigen

MWem. Anhand dieses Widerstandes im Abwasser kann man Rickschliisse auf die
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vorhandenen Restkontaminationen auf den Oberflachen schlief3en. Obwohl diese Methode ein
guter Indikator fir eine Kontamination mit anorganischen lonen ist, kdnnen so organische
Kontaminationen i.d.R. nicht oder schwer nachgewiesen werden, da sie je nach Art der
Kontamination den Widerstand des Wassers nicht wesentlich beeinflussen. Die aus dem
Wasser an der Oberfléche adsorbierten organischen Kontaminationen kdnnen evtl. durch eine
thermische Behandlung bei Temperaturen oberhalb 1200°C entfernt werden [105].
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5.2 Hochtemperatur-CVD

Das am weitesten in der Si Mikroelektronik verbreitete Epitaxieverfahren ist die
chemische Gasphasenabscheidung (engl.: Chemical Vapor Deposition, kurz CVD). Bel
diesem Verfahren wird Trichlorsilan (SIHCIl3) thermisch auf der Waferoberflache zersetzt.
Das bei dem Zersetzungsprozess entstehende Si lagert sich epitaktisch an die Waferoberflache
an. Abbildung 5.1 zeigt den schematischen Aufbau eines kommerziellen CVD-
Hochtemperaturepitaxiereaktors (Barrel-Reaktor).

SiHCI, H,, PH,, B,H,, HCI
4—

Gaseinlass
/

Quarz-
Glocke

@ S Wafer

Suszeptor
(Graphit)
EE—
Auspuff

Abbildung 5.1: Schematischer Aufbau eines , Barrel-Typ" -Hochtemperatur-
epitaxiereaktors. Der kegelférmige, beheizte Graphitsuszeptor nimmt eine
Vielzahl von Wafern auf, die gleichzeitig epitaxiert werden kdnnen. Trichlorsilan
(SHCI3) in Wasserstoffverdinnung dient als S-Quelle, Phosphin und Diboran
(PH3, BoHe) sind die Dotiergase, Chlorwasserstoff (HCI), ein Atzgas.

Durch Zugabe von Dotiergasen kann die Dotierung der Epitaxieschichten eingestellt

werden. FUr p-Typ dotierte Schichten ist das Dotiergas meist Diboran, fur n-Typ-Si wird

' Die CV D-Epitaxieschichten fiir diese Arbeit stellte dankenswerter weise Dr. W. Appel am IMS in Stuttgart her
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Phosphin verwendet, beide Gase werden in Wasserstoff verdinnt. Die Temperatur beeinflusst
dabei sehr stark den Zersetzungsprozess, damit die Anzahl der verfugbaren Si-Atome an der
Wachstumsfront und hat deshalb grof3en Einfluss auf die Wachstumsrate und den Einbau von
Dotieratomen. Die exakte Kontrolle der Temperatur ist fir eine reproduzierbare Schichtdicke
und Schichtleitfahigkeit von entscheidender Bedeutung. Die Anforderungen an die
Epitaxieschichten sind, neben einem niedrigem Verunreinigungsgrad, eine hohe Homogenitét
der Schichtdicke und des Dotierniveaus.

Ein beispielsweise sechseckig facettierter, kegelférmiger Graphitsuszeptor dient dazu, die
Wafer auf ener konstanten, einstellbaren Temperatur zu halten und durch einen

gleichmaldigen, laminaren Gasfluss eine homogene Deposition zu ermdglichen.

5.3 Wachstumsdefekte

Wachstumsdefekte konnen bei der Epitaxie auftreten, wenn z.B. Stérungen der
Substratoberflache durch Partikel oder lokale Verunreinigungen vorliegen. Im Falle einer
Saatschicht aus quasi-monokristallinem  Silicium  kdnnen unter Umstdnden noch
kristallographische Defekte hinzukommen, die sich dann in der Epitaxieschicht fortsetzen
konnen. Kristallstérungen haben einen erheblichen Einfluss auf die Effizienz der Solarzellen.
Kristalstorungen wie Punktdefekte, Versetzungen, Einbau von Fremdatomen (Konta-
mination) und Stapelfehler erzeugen elektronische Zusténde in der Bandllicke und bilden je
nach energetischer Lage mehr oder weniger effektive Rekombinationszentren.
Rekombinationszentren vermindern die Minoritétsladungstréger-Diffusionslange und damit
den Kurzschlussstrom und die Leerlaufspannung der Solarzellen. Untersuchungen zur
Abhangigkeit der Diffusionslénge von der Anzahl der Versetzungen im Material sind in Ref.
[20] gegeben. Fir hohe Solarzellenwirkungsgrade ist es erforderlich, einen Absorber mit einer
méglichst geringen Dichte (ng < 10° cm®) an kristallographischen Stérungen herzustellen.
Eine Defektdichte ngs < 10° cm limitieren die Diffusionslange nicht mehr wesentlich und
sollte daher das Ziel sein bei der Herstellung von dinnen Si Schichten fir
Solarzellenanwendungen.

Die Defektdichte in den Epitaxieschichten, bestimmt durch Secco-Atzung und optischer
Auszshlung der Atzgruben, ergab eine GroRenordnung von nge » 10° Defekten cm™ bei den
ersten hergestellten Schichten. Durch Prozessoptimierung sank die Defektdichte (Secco) auf
Werte nge < 10° cm™. Starken Einfluss auf die Defektdichte haben folgende Parameter:
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(i)

(ii)

(iii)

Fir die Handhabung der Wafer beim Ein- und Ausbau in die Atzzelle ist entscheidend,
dass die Atzfliissigkeit beim Ausbau der Scheiben nicht eintrocknet.

Die Dichtung, die den Wafer gegen die Atzzelle abdichtet, bringt eine Kontamination
der Waferoberflache mit sich. Durch den Einsatz einer Perfluorelastomerdichtung
(Kalrez Dichtungen der Fa. Dupont) wird diese Kontamination minimiert. Die
Defektdichte sinkt durch den Einsatz dieses Dichtungsmaterials um ca 2
Grofenordnungen.

Eine Reduktion der Depositionsrate rgep VON e = 1 um min™ auf rgep = 0.5 pm min™
Zu Beginn der epitaktischen Abscheidung senkt die Defektdichte um ca. einen Faktor
2. Eine welter abgesenkte Depositionsrate zum Wachstumsstart konnte in dem
verwendeten Epitaxiesystem nicht realisiert werden. Ich erwarte jedoch, dass sich die
Defektdichte bei Wachstumsraten um rge, » 0.1 pm min™ wahrend des
Wachstumsstarts weiter absenken |&sst.

Abbildung 5.2 zeigt die Defektdichte (LPD, engl.: light point defects) von epitaxierten

Wafern gemessen mit einem Tencor Surfscan 4500. Durch den Vergleich mit dem

epitaxierten ,, Virgin“-Wafer und einem Wafer der nur in die Atzzelle eingebaut, jedoch nicht

poros gedtzt wurde kann man die Anzahl der Defekte abschétzen, die zusétzlich durch die
porose Oberflache bei der Epitaxie entstehen. Im Mittel steigt die Defektdichte durch die

porse Oberflache von ca 2 auf ca 20 Defekte cm™ an. Die Handhabung der Wafer beim
Ein- und Ausbau der Wafer hat keinen mal3gebenden Einfluss auf die Defektdichte.

1000
5
a 100 * A
Q
2
S b P
3
Nur Einbau in Atzzelle (nicht porés)— "
1 Virgin Wafer —*

1 5 9 13 17 21
Wafer Nr.

Abbildung 5.2: Defektdichte (LPD, engl.: light point defects) von
Epitaxieschichten hergestellt auf Wafern mit einer quasi-monokristallinen S-
Oberflache, gemessen mit einem Tencor Surfscan 4500. Zum Vergleich ist die
Defektdichte von einem epitaxierten ,, Virgin“ -Wafer und von einem epitaxiertem
Wafer der nur in die Atzzelle ein- und wieder ausgebaut wurde ebenfalls gegeben.
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5.3.1 Stapelfehler

Stapelfehler kénnen durch lokale Verunreinigungen wie z.B. SiO,-Inseln entstehen, die
bei der Epitaxie lateral Uberwachsen. Diese Stapelfehler sind nach der Epitaxie in Form eines
guadratischen Reliefs in der Oberflache sichtbar. Abbildung 5.3 zeigt in zwei verschiedenen

Auflésungen Stapelfehler in einer Epitaxiemembran, gewachsen auf einer QM S-Schicht.

Abbildung 5.3 a-b: Sapelfehler in einer deyi » 23 pm dicken Epitaxieschicht mit

einer Sapelfehlerdichte von npe » 10° cm ™ aufgewachsen auf eine QMS-Schicht.
Sapelfehler erzeugen in (100)-orientiertem S quadratische Strukturen mit einer
Kantenlange Ipe. Da alle Strukturen die gleiche Grofde von Ipeg » 33 um haben
sind diese S6rungen gemal3 d = lpg / 2 tan (71.5 °/2) » 23 um an der Grenzflache

2wischen QMS-Film und Epitaxieschicht nukleiert.

5.3.2 Versetzungen

Durch kristallographische Defekte an der Waferoberflache, wie z.B. mikroskopische
Kratzer oder anhaftende Partikel, kbnnen sich in der Epitaxieschicht Versetzungen bilden.
Diese Versetzungen konnen unabgeséttigte Si-Bindungen, sogenannte , Dangling Bonds'
verursachen, die die Minoritatsladungstragerlebensdauer lokal stark vermindern kénnen.

Die Versetzungsdichte in Epitaxiemembranen, die auf QMS-Schichten hergestellt
wurden, lag in den im Rahmen dieser Arbeit hergestellten Proben anfangs nee » 10° cm, und
war nach Prozessoptimierungen kleiner 10° cm? Eine dramatische Reduktion der
Versetzungsdichte ging einher mit dem Verzicht auf die rickseitige Beschriftung der Wafer
nach dem Atzen des porosen Siliciums mit dem Diamantritzer. Feiner Si-Staub, der bei
diesem Ritzen entsteht, kann auf die Vorderseite des Wafers gelangen und so lokal einen

Keim zur Bildung einer Kristallstorung bereitstellen. Organische Kontaminationen, die durch
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den mit der Vorderseite des Wafers wahrend des Atzens in Beriihrung stehenden Dichtrings
hervorgerufen werden, fihren ebenso in diesem Bereich zu einer hohen Versetzungsdichte.
Eine wesentlich geringere Defektdichte wird durch den Einsatz eines Perfluorelastomer-
dichtrings erreicht, der selbst bei extremer chemischer Beanspruchung nur geringe

K ontaminationen auf Oberflachen hinterl &sst.

5.4 1st kostenginstige Epitaxie moglich?

Die Siliciumtransfertechnologie ist in der Anwendung fur Solarzellen auf eine extrem
kostenguinstige Epitaxie angewiesen. Die in dieser Arbeit beschriebene Technologie versucht,
durch Wiederverwenden der Wafer Siliciummaterial einzusparen. Ich diskutiere daher im
Folgenden die Materialkosten fur waferbasierte Solarzellen im Vergleich mit Transfer-
solarzellen.

Wafer aus polykristallinem Si, die fur die Herstellung von Solarzellen eingesetzt werden,
haben typischerweise eine Flache von 156 cm? und kosteten Anfang 2001 ca. 3.60 US$ pro
Stiick, oder ca. 231 €/ m? Damit die Transfertechnologie einen Kostenvorteil gegentiber der
Herstellung waferbasierter Solarzellen bringt, missen die Epitaxiekosten deutlich geringer
sein as die Waferkosten. Mit einem kommerziellen Epitaxiesystem fir die heutige
Produktion, ist man davon jedoch davon weit entfernt. Ein kommerziell verfligbarer
Epitaxieprozess mit einem Batchreaktor fur 24 Stick 4“ Wafer kostet bel einer Schichtdicke
von etwa 25 um auf einer Waferflache von 1885 cm? 562 € und damit 2986 € / m® Die
Epitaxie ist damit heute um ca. einen Faktor 10 teurer als Solarsiliciumwafer. Es wére also
unsinnig, einen Solarwafer wiederzuverwenden und durch eine 10 mal teurere Epitaxieschicht
Zu ersetzen, wenn es nicht Moglichkeiten gébe, die Epitaxie kostengunstiger zu machen.
Epitaxie wird heute in Anlagen betrieben, die auf hochste Homogenitét der Schichtdicke und
der Dotierung ausgelegt sind. Homogenitaten unterhalb 10 % beziglich Schichtdicke und
Dotierung sind zwar fir C-MOS-Prozesse erforderlich, aber fir die Deposition von
Solarzellenabsorbermaterial unndtig. Fir das Konzept der Transfersolarzellen mussten
Epitaxieanlagen mit Spezifikationen entwickelt werden, die fur die Absorberherstellung
optimiert sind. Als unteres Limit einer einfachen Kostenkalkulation kann man daher die
Material- und Energiekosten fir einen Depositionsprozess abschétzen. Die Kosten der

Epitaxie setzen sich im Wesentlichen zusammen aus:
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(i) Trichlorsilan (TCS), (ii) Reinstwasserstoff, (iii) Energiekosten (iv) Abschreibung (v)
Wartung, (vi) Arbeitskosten. Ein kg TCS (SIHCI3) enthdt 206.7 g Reinstsilicium. Bei einer
max. Ausbeute von 100% werden fir die Deposition von 23 um (dasist die Standarddicke der
Solarzellenabsorber in dieser Arbeit) auf eine Waferoberflache von 1 m? ca 53.6 g Si
benttigt, also 259.3 g TCS. Die Gasausbeute in einem Epitaxie-System der Fa. Applied
betragt ca. 17% [106]. Obwohl diese Gasausbeute mit einem Fehler von ca. +20% gemessen
wurde, erlaubt diese Messung dennoch eine Abschétzung. Mit diesem Epitaxiesystem der Fa.
Applied wurden fur die Beschichtung von 32 Stuck 4 Zoll Wafern 382.5 g TCS bendtigt.
Der Preis von TCS betragt ca. 5 € / kg (geschétzter Wert fir eine sehr grof3e Abnahmemenge)
also 1.91 € fur 32 Wafer. Demnach sind die Kosten fiir TCS mit 7.36 € / m? um ca. einen
Faktor 30 niedriger as die Waferkosten &guivalenter Flache. Wie sich in Untersuchungen von
Hurrle et a. [107, 108] gezeigt hat, ist die Gasausbeute nicht auf 17% limitiert. In den von
ihm dargestellten Arbeiten sind Gasausbeuten von uber 70 % erreicht worden. Mit einer
derart hohen Gasausbeute wiirden sich die TCS kosten auf ca. 1.80 €/ m? senken.

Ein weiterer materialbezogener Kostenfaktor ist der Reinstwasserstoff. Wahrend einer
20-miniitigen Deposition flieBen in der Anlage aus obigem Beispiel 4 m® H, unter
Normaldruck (Normkubikmeter, Nm®). Hinzukommt der Wasserstoff fiir das Spiilen der
Anlage nach dem Einbau der Wafer. Flissiger Wasserstoff kostet an der Tankstelle am
Munchner Flughafen Anfang 2001 0,56 € / Liter. Umgerechnet, bel einem spez. Gewicht von
70.99 g / Liter, sind das 7.90 € / kg oder 0.71 € / Nm®. Wasserstoff ist an dieser Tankstelle
sicherlich nicht in der erforderlichen Reinheit verflgbar, daher kommen noch Kosten fir die
Reinigung hinzu. In einem konventionellen Reaktor fallen also pro Deposition (23 pum)
Wasserstoffkosten von 2.84 €, also ca. 15 € / m? zuziiglich der Reinigungskosten an. Da der
Wasserstoff bei der Epitaxie nicht verbraucht wird, sondern nur mit z.B. HCI kontaminiert
wird, konnte man sich auch ein Recycling des Wasserstoffs durch eine Nachreinigung
vorstellen.

Energiekosten, Abschreibung, Wartung und Arbeitskosten lassen sich fur ein véllig
neuartiges, fur Solarzellen optimiertes Epitaxiesystem, wie es fur die Herstellung von
Solarzellenabsorbern erforderlich ist, unter Annahme eines vertretbaren Fehlers, im Rahmen
dieser Arbeit, nicht abschétzen. Tabelle 5.2 skizziert die Materialkosten einer Epitaxie, um ein

unteres Kostenlimit aufzuzeigen.
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Tabelle 5.2 Kostenvergleich fur Solarzellenmaterial

Material Kosten in € prom* Bemerkungen
Solarwafer 231.00 Solar-Grade
Derzeitige Epitaxie 23 um 2986.00 Electronic-Grade
TCS-Kosten (100%) 1.25 bei maximaler Gasausbeute
TCS-Kosten (70%) [107] 1.78 bei moglicher Ausbeute von 70%
TCS-Kosten (20%) 6.26 bei typischer Ausbeute von 20%
H,-Kosten 15.00 Zuziglich Reinigung

Dieser Abschnitt zeigt, dass zwar die Epitaxie in heutigen Anlagen 10 mal so teuer ist
wie Solarwafermaterial, jedoch die Kosten nicht wesentlich von den eingesetzten Materialien,
sondern im Moment vielmehr von Anlagen- und Arbeitskosten herriihren. Diese hohen
Kosten entstehen meiner Meinung nach durch die Optimierung dieser Anlagen auf hochste
Homogenitét. Anlagen, die fur die Herstellung von Solarzellenabsorbern beztiglich Durchsatz
und Kosten optimiert wéren, konnten daher durchaus eine wesentlich gunstigere Epitaxie
ermoglichen. Der Einsatz eines Durchlaufsystems, im Gegensatz zu dem heute Ublichen
,Batch*-Verfahren, reduziert die Arbeitskosten, die beim Ein- und Ausbau der Wafer
entstehen. Ein Kostenvorteil von einem Faktor 5-10 gegenlber der Verwendung von
Solarsiliciumwafern erscheint bel einer sehr grofen Produktion readlistisch. Der auf3erst
geringe Kostenanteil, der durch das TCS verursacht wird, macht zudem klar, dass mit dieser
Technologie der Flaschenhals der heutigen Solarsiliciumproduktion umgangen werden
konnte, da selbst teures und in grof3en Mengen verfugbares , electronic grade” TCS keinen
nennenswerten Einfluss auf die Kosten des Absorbermaterials hat und daher durchaus
verwendet werden kann.

Die Etablierung eines Transfersolarzellenprozesses in einer grofdtechnischen Produktion
setzt die Verfugbarkeit eines auf die genannten Anforderungen optimierten Epitaxiesystems
voraus. Daher sollten kinftig, wenn die Transfersolarzellentechnologie als konkurrenzféhige
Methode angesehen wird, erhebliche Anstrengungen zur Entwicklung dieser speziellen
Epitaxieanlagen unternommen werden.
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Kapitel 6

Solarzellentechnologie

Der eigentliche Solarzellenprozess folgt der Herstellung des pordsen Siliciums und der
Epitaxie der Absorberschicht. Dieser Prozess beginnt mit dem Herstellen einer Textur
(optional), einer thermischen Diffusion und Oxidation und der Kontaktstrukturierung. Der
erreichbare Wirkungsgrad hangt bei hinreichend guter Schichtqualitét des Absorbers von der
Komplexitét des Solarzellenprozesses ab. Dabel muss ein hoher Wirkungsgrad mit einem
maoglichst kleinen Aufwand erreicht werden. Ausgehend von dem theoretisch erreichbaren
Maximalwirkungsgrad von h » 44 % [109], treten bei realen Solarzellen unvermeidbare
optische und elektrische Verluste auf. Durch eine technologisch aufwendige Prozessfihrung
konnen diese Verluste so weit minimiert werden, dass heute Wirkungsgrade von 24.7%
erreicht werden konnen. Diese hohen Wirkungsgrade bei Solarzellen erreicht man mit einem
Prozess wie der PERL-Technologie (Passivated Emitter Rear Locally Diffused) [110].
Abbildung 6.1 zeigt eine schematische Darstellung einer solchen Héchsteffizienz-PERL-
Solarzelle.

rear contact oxide

Abbildung 6.1: Hoéchsteffizienz-PERL-Sliciumsolarzelle. Passivierter, zwei-
stufiger Emitter auf der Vorderseite, passivierte Rickseite mit Punktkontakten auf

einem lokal hoch p-dotiertem Bereich. Abbildung aus Ref. [110].

Folgende optische und elektrische Verluste werden bei dieser Technologie minimiert:
i. DieReflexion an der Zellvorderseite (ca. 35% fur poliertes Si) kann durch Texturierung
der Oberflache (siehe 6.1 ) und Antireflexbeschichtung (siehe 6.3) auf Werte unter 3%

reduziert werden.
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ii. Strukturierung mit Hilfe der Fotolithographie, die Kontaktfingerbreiten bis unterhalb
4 um erlaubt, reduziert die Abschattung durch die vorderseitigen Kontakte auf unter
2%.

iii. Die Oberflachenrekombination, die die Leerlaufspannung und den Kurzschlussstrom
senkt, wird durch Passivierung mit thermisch gewachsenem SiO, auf der Vorder- und
Ruckseite minimiert.

iv. Die Rekombination am Rickseitenkontakt wird minimiert, indem die Kontaktfl&che
auf einen Bruchteil von ca. 1/100 reduziert wird (die Ubrige Fléche ist durch eine
thermisch gewachsene SiO,-Schicht oder durch eine Siliciumnitridschicht passiviert).
Diese Punktkontaktfenster kdnnen durch eine lokale Bordiffusion hoch p++ dotiert
werden, um den Kontaktwiderstand zu senken und die Rekombination durch eine
Barriere fur Elektronen unmittelbar unter dem Kontakt zu unterdriicken.

v. Die Rekombination im Emitter wird reduziert, indem die Dotierkonzentration und die
Oberflachendotierstoffkonzentration durch eine Tiefdiffusion abgesenkt wird.

vi. Um einen geringen Kontaktwiderstand zu erreichen, wird unter den Vorderseiten-
kontaktfingern eine lokale n™* Diffusion durchgefiinrt (zweistufig diffundierter Emitter).

vii. Die Rekombination in der Basis wird durch Verwendung von Float-Zone (FZ) Si mit
einem Sauerstoffgehalt unterhalb 10 cm® [111] so weit reduziert, dass
Minoritats adungstragerdiffusionsldngen im Bereich von einigen Millimetern erreicht
werden.

Diese Malinahmen erméglichen es, Solarzellenwirkungsgrade aus einkristallinen Si-
Wafern von 24.7% zu erreichen (nach Korrektur um die Abschattung des Kontaktbusses) [1].
Die hohe Komplexitét des PERL-Prozesses verbietet jedoch eine grofdtechnische Produktion
von Solarzellen zu konkurrenzfghigen Kosten. Diese PERL-Solarzellen werden auf die An-
wendungen beschrankt bleiben, bel denen ein hoher Wirkungsgrad einen sehr hohen Preis
rechtfertigt, wie z.B. bei Solarmobilen oder integrierten Solarladestationen fir Mobiltelefone
[112]. Fir die Transfersolarzellen, die im Rahmen dieser Arbeit hergestellt worden sind,
wurde ein Prozess entwickelt, der an den Mdglichkeiten einer grofdtechnischen Produktion
orientiert ist. Einige Verfahren zur Wirkungsgradsteigerung sind fur Transfersolarzellen
entweder nur schwer, wenn Uberhaupt, realisierbar oder sie sind so aufwendig, dass sie fir
eine etwaige Serienfertigung nicht in Frage kommen. Der Wirkungsgrad liegt daher bel den
Transfersolarzellen deutlich niedriger, als man es mit einer PERL-Struktur erreichen wirde.
Vergleicht man jedoch die mit einem relativ einfachen Prozess hergestellten

Transfersolarzellen dieser Arbeit mit monokristallinen, waferbasierten Solarzellen aus einer
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Grof3produktion mit einem ebenfalls einfachen Prozess mit einem Wirkungsgrad von
typischerweise h = 14..15%, so erkennt man das Potentia, das in der
Transfersolarzellentechnologie liegt. Abbildung 6.2 zeigt den im Rahmen dieser Arbeit
entwickelten Transfersolarzellenprozess.

a)

Trenn- —F——————7
:
schicht Si-Wafer

Epitaxie-
schicht

e) Si-Wafer
Kontakt
Antireflex-
schicht
Sonnen-
einstrahlung Glas C)

f) ~ Seiten-
—Front- kontakt
kontakt
Kleber d)
Rickkontakt Si-Wafer

Abbildung 6.2: Schematische Darstellung des Transferprozesses am Beispiel fur

die Herstellung von Laborsolarzellen. a) Herstellung einer pordsen
Doppelschicht und Kristallisation zu einer QMS-Schicht auf einer Trennschicht.
b) Epitaxie eines monokristallinen S - Absorbers auf der QMS-Schicht.
c) Herstellung des pn-Ubergangs, der Kontakte und der Antireflexschicht.
d) Anbringen eines Seitenkontaktes, Aufbringen von transparentem Klebstoff und
Verkleben eines Superstratglases mit der Solarzellenvorderseite. €) Abheben des
S-Wafers. f) Aufdampfen/Sputtern eines Aluminium-Rickseitenkontaktes und
damit Fertigstellen der Solarzelle.

Der Prozess beginnt mit der Herstellung der porésen Doppelschicht (Abbildung 6.2 a),
die zunachst kristallisiert, dann mit einer Epitaxieschicht (Abbildung 6.2 b) versehen wird.
Der nur noch durch die Trennschicht mit dem Wafer verbundene Epitaxiefilm, ist das
Ausgangsmaterial  fir den eigentlichen Solarzellenprozess. Der Solarzellenprozess
(Abbildung 6.2 c) beinhaltet das Atzen einer Textur, das Diffundieren eines Emitters, das
Beschichten der Vorderseite mit einer Antireflexbeschichtung und das Aufdampfen von
Vorderseitenkontaktfingern. Der Transfer der Solarzellen vom Substratwafer auf das
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Superstrat beginnt mit dem Anbringen eines Seitenkontaktes in Form eines angel Gteten
Silberstreifens. Die Vorderseite der Solarzelle wird dann mit einem transparenten
Epoxydharzkleber gegen ein Superstratglas geklebt (Abbildung 6.2 d) und mechanisch von
dem Substrat abgehoben (Abbildung 6.2 €). Die bis auf den Ruckseitenkontakt fertig
prozessierte Solarzelle wird durch Sputtern oder Aufdampfen von Aluminium als
Ruckkontakt fertiggestellt (Abbildung 6.2 f).

Abbildung 6.3 a zeigt eine Querbruchaufnahme einer Epitaxieschicht vor dem Transfer.
In der VergrofRerung ist deutlich der morphologische Unterschied zwischen QMS- und

Trennschicht zu sehen. Abbildung 6.3 b skizziert den Querschnitt einer Transfersolarzelle.

Gl Vorderseiten-
as kontaktfinger

SiN, AR Schicht./. Klebstoff

n*-Si Emitter

p-Si Basis

TAl- Riickseitenkontakt

Epi-Schicht

Abbildung 6.3 a) Querbruchaufnahme einer Epitaxieschicht, hergestellt auf einem
QMSFilm vor dem Transfer. Die Detailaufnahme zeigt deutlich die
morphologischen Unterschiede zwischen OQMSSchicht und  Trennschicht.
b) Schematischer Querschnitt einer Transfersolarzelle. Unten im Bild ist der Al-
Ruickseitenkontakt, der auf das p*-QMS aufgebracht ist. Die p*-dotierte Epitaxie-
schicht vermindert durch ein Rickseitenfeld (engl.: Back Surface Field - BSF) die
Rekombination am Riickkontakt. Der diffundierte, einstufige n*-S Emitter wird
von einer SNy-Schicht aus einer Plasmadeposition passiviert und von den
aufgedampften Vorderseitenkontaktfingern kontaktiert. Zwischen Solarzelle und
Superstrat befindet sich ein transparenter Epoxydhar zkl ebstoff



Kapitel 6 Solarzellentechnologie 82

6.1 Texturierung

Bei monokristallinen, (100)-orientierten Si-Wafern lasst sich mit relativ geringem
Aufwand eine Textur durch nasschemisches, anisotropes Atzen in einer alkalischen Atz-
flussigkeit herstellen [113]. Diese AtzlGsungen &tzen (100)- und (110)-orientierte Oberfldchen
um ein Vielfaches schneller als (111)-orientierte Oberfl&chen. Die (111)-orientierten Ober-
flachen sind gegentiber (100)-orientierten um 54.7° geneigt. Wird ein (100)-orientierter Wafer
durch eine geeignete anisotrope Atzung texturiert, ist die Oberflache des Wafers pyramidal.

Man unterscheidet zwischen ,random®-pyramidalen Oberflachen aus zuféllig ange-
ordneten, in ihrer Grof3e variierenden Pyramiden und invertierten Pyramiden. Letztere
entstehen, wenn die Atzflissigkeit in vorher lithographisch definierten Bereichen angreifen
kann, ein Teil der Oberflache jedoch durch eine Maskierung (z.B. SIO,) abgedeckt ist.
,Random" -Pyramiden entstehen durch zufallige Nukleation von Atzgruben, die sich dann zu
Pyramiden vergrof3ern. Es wird also ohne Maskierung geétzt, bis die ganze Oberfléche aus

sich gegenseitig bertihrenden (111)-orientierten Facetten besteht.

Her stellung von Random-Pyramiden:

Random-Pyramiden [113] werden standardmafdig auf allen monokristallinen Solarzellen
in den grofRen Produktionslinien (wie z.B. der von Siemens Solar) hergestellt. Verwendet
werden dazu wassrige KOH-L 6sungen zu denen Beimengungen von Isopropanol zugegeben
werden. Eine typische Atzlésung besteht aus 183 ml H,O, 3 g KOH-Pellets und 17 ml
Isopropanol [113]. Diese AtzlGsung &tzt bei ca. 70°C in ca. 35 Minuten Random-Pyramiden
auf (100)-orientierten Si-Substraten. Jedoch ist von dieser Atzlésung bekannt, dass sie sehr
empfindlich auf den Abstand des Substrates zu den Atzbehalterwanden, auf die Zirkulation
der Atzflussigkeit wahrend der Atzung, auf die Substratvorbehandlung und auf die
Oberflachengiite (poliert oder sageraul) reagiert. Insbesondere ist eine Impfung der Atzlésung
durch Auflésen von Si in der AtzlGsung vor dem eigentlichen Pyramidenatzen entscheidend.

Problematisch an dem Randomtexturverfahren in Zusammenhang mit Dunnschicht-
solarzellen ist der unkontrollierte Abtrag an Si-Schichtdicke. Fur den Verlust an Schichtdicke
bis zur vollstandigen Texturierung ist entscheidend, wie sich die Nukleation von Pyramiden
auf der Oberflache verteilt. Zu Beginn der Atzung wird die Oberflache in <100>-Richtung
gedtzt, wodurch die Membran zunéchst abgedinnt wird. Wahrend dieses Abdinnens bilden
sich zufdllig auf der Oberflache (111)-Facetten aus. Diese Facetten vergrofdern sich, bis

mehrere benachbarte (111)-Facetten jeweils eine Pyramide bilden, die nur noch aus (111)-
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Facetten besteht. Die Tiefe des tiefsten Pyramidentales gegenlber der urspringlichen
Oberflache der Membran Ddor ist aso davon abhangig, welchen Abstand zwel benachbarte,
nukleierte (111)-Facetten haben. Wenn also die Randomtextur bei Dinnschicht-
Transfersolarzellen eingesetzt werden soll, muss sichergestellt sein, dass die maximale
Hohendifferenz zwischen urspriinglicher Membranoberflache und tiefstem Pyramidental nach
dem Atzen kleiner ist als die Dicke der Diinnschichtsolarzelle. Wenn diese Forderung nicht
erfillt ist, bekommt die Zellmembran Locher und 16st sich wahrend der Atzung vorzeitig ab,
weitere Prozessschritte sind dann nicht mehr moglich. Randomtextur-AtzlGsungen, die die
Forderung nach geringem Schichtabtrag erflllen, sind in einer Produktionsumgebung
herstellbar und handhabbar [114]. Im Labormal3stab sind jedoch die invertierten Pyramiden

elnfacher und schneller herzustellen.

I nvertierte Pyramiden

Fur die Herstellung von invertierten Pyramiden [115] dient eine photolithografisch
strukturierte Atzmaske aus thermisch gewachsenem SiO, oder aus einer plasmaunterstiitzt
abgeschiedenen (PECVD) SiNy Schicht. Diese Atzmaske kann in gepufferter Flusssiure
(BHF) mit einer Fotolackmaske strukturiert werden. Die Atzrate von SiO, in BHF betrégt ca.
40 nm /min. Die Atzrate von SiNy in BHF héngt entscheidend von der Depositionstemperatur
und dem Brechungsindex ab. Eine Siliciumnitridschicht, deponiert bei 100°C mit einem
Brechungsindex von n = 1.9 hat in BHF 1250 1p €ine Atzrate von mehreren 100 nm / min.
Eine Schicht, deponiert bei 400°C mit einem Brechungsindex von n = 2, hat hingegen eine
Atzrate von nur ca. 10 nm / Minute, es muss daher entsprechend langer gedtzt werden. Auf
die Strukturierung der Maske folgt das Atzen der Pyramiden. Als Atzlosung kann eine 30%
K OH-L ésung verwendet werden, die bei 60°C eine Si-Atzrate in <100>-Richtung von ca. 0.5
um hat. Bei einer Pyramidengrundflache von 10 © 10 pm? dauert die Atzung ca. 13 min fir
eine Tiefe der Pyramiden von ca. 7 pm. Die verwendete Atzmaske muss eine hohe Stabilitét
gegeniiber der KOH-Atzlésung haben. Die Atzrate von SiO, in 30% KOH-Lésung bei 60°C
betragt ca. 1 nm / min. Fir die Atzung der Pyramiden ist daher mindestens 15 nm Oxid
notwendig. Um eine optische Kontrolle der Strukturen zu ermdglichen, ist eine Dicke der
SiO,-Schicht von 60-100 nm empfehlenswert, da sie in diesem Fall unter dem
Lichtmikroskop sichtbar ist. Wenn SiNx als Atzmaske verwendet werden soll, ist die
Depositionstemperatur dieser Schicht von entscheidender Bedeutung. Ein Si-Nitrid, deponiert
bei 100°C mit einem Brechungsindex von 1.9, hat eine Atzrate in der oben beschriebenen

Texturdtzlosung von 18 nm / Minute. Bel einer Depositionstemperatur von 400°C sinkt die
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Atzrate deutlich auf Werte von ca. 1 nm. Abbildung 6.4 zeigt eine Si-Membran, die mit Hilfe

einer Maske aus thermischem Oxid mit invertierten Pyramiden strukturiert wurde.

surface

epitaxial Si film
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Abbildung 6.4: Freitragende Epitaxiemembran auf einem QMS-Film mit einer
Dicke von 23 pum. Die Oberflache ist fir einen verbesserten Lichteinfang mit

invertierten Pyramiden strukturiert.

Die planaren Stege zwischen den Pyramiden haben bel der verwendeten Maske eine
Breite von 3 pum. 40% der Flache sind deshalb untexturiert und fir den Lichteinfang und die
Reflexion nicht wirksam. Die Reflexion an diesen planaren Stegen kann unterdriickt werden,
indem diese Stege nach dem Entfernen der Atzmaske , angespitzt* werden. Dieses Anspitzen
kann durch Atzen in einer isotropen Atzlosung vollzogen werden [115]. Dieses isotrope
Nachétzen verrundet jedoch die Pyramiden und verschlechtert so den Lichteinfang. Man kann
auch das Nachétzen in der gleichen anisotropen KOH-L6sung durchfiihren, die bereits zum
Atzen der Pyramiden verwendet wurde. Tatsachlich greift diese Atzldsung nach Entfernen der
Atzmaske bevorzugt die Stege an, die sich dadurch teilweise in 40 s Atzzeit anspitzen. Dieses
Anspitzen verlauft jedoch nicht homogen, und es bleiben die Stege teilweise planar. Eine
andere Mdglichkeit ist das lithographische Strukturieren der Stegbreite auf ca. 1 um, wodurch
die Lithographie etwas anspruchsvoller, die Reflexion jedoch entsprechend geringer wird.
Eine weitere Madglichkeit, die Reflexion zu vermindern, ist das Verdrehen der
Lithographiemaske gegeniiber der Waferorientierung um einen kleinen Winkel. In diesem
Fall kommt es zu einer Unterétzung der Stege und man erreicht bei 1 um breiten Stegen, dass
die planaren Flachen zwischen den Pyramiden sehr klein werden [115].
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6.2 Emitterdiffusion

Auf die Texturierung der Vorderseite folgt as nachster Prozessschritt die
Emitterphosphordiffusion. Diese Diffusion wird tblicherweise in zwel Schritten vollzogen:

(i) Oberflachenbelegung: In einem ersten Schritt wird bel Temperaturen T » 850°C die
Oberflache mit Phosphor belegt, wobel ein sogenanntes Phosphorglas entsteht. Fur diese
Oberflachenbelegung kodnnen alternativ Feststoffphosphorquellen oder POCIs-Flissigquellen
eingesetzt werden. Bel den Feststoffphosphorquellen handelt es sich um phosphorhaltige
Keramiksubstrate, die wahrend der Diffusion dem zu diffundierenden Wafer gegeniber-
gestellt werden. Im Falle von Flissigquellen wird durch einen sogenannten POCIs-Bubbler
ein Tragergas geleitet (z.B. Ny), das sich beim Durchtritt mit POClI; séttigt. Das mit POCl3
geséttigte Tragergas wird dann durch das Diffusionsrohr geleitet, der enthaltene Phosphor
diffundiert in die Oberflachen der Wafer ein. Die Wafer kénnen auf diese Weise je nach
Temperatur und Zeit mit einer n-leitenden Schicht eines bestimmten Schichtwiderstandes
Raneet Versehen werden. Nach der Oberflachenbelegung wird das Phosphorglas durch Atzen in
verdinnter Flusssaure entfernt. Der durch diese Oberflachenbel egung entstandene Emitter hat
ein sehr flaches Dotierprofil. Bei einem typischen Schichtwiderstand von Rgeet = 100 Ohm /
O liegt der pn-Ubergang nun in einer Tiefe von ca. 300 nm. Der Emitter hat an der
Oberflache eine Dotierung oberhalb Np = 10® ¢cm™ und dadurch eine geringe Minoritéts-
tragerdiffusionslange. Diese hohe Oberflachenkonzentration hat zur Folge, dass die Passivier-
effektivitat beispielsweise eines Passiviersiliciumnitrides stark eingeschrankt ist.

(i) Tiefdiffusion: Auf die Oberflachenbelegung folgt eine Tiefdiffusion (engl.: Drive-In)
um die Oberflachenkonzentration abzusenken. Der Drive-In wird typischerweise bei T =
1000°C in trockener Sauerstoffatmosphare durchgefihrt. Dadurch senkt sich die Oberflachen-
konzentration auf einige 10™ cm, der pn-Ubergang liegt dann in einer Tiefevon 1 ... 2 pm.
Die Minoritéatstragerdiffusionslange im Emitter erhéht sich dadurch erheblich. Durch diesen
Drive-In verringert sich die Oberflachenrekombination der Solarzellen nach Aufbringen eines
SiNx-Films [116], wodurch die Leerlaufspannung ansteigt. Der Kurzschlussstrom erhoht sich
durch die hohere Diffusionslénge im Emitter ebenfalls.

Bei den Transfersolarzellen, die im Rahmen dieser Arbeit hergestellt worden sind, wurde
eine Diffusion aus Feststoffquellen bel T = 835°C fur t = 20 min durchgefiihrt. Bei diesen
Parametern entsteht ein Emitter mit einem Schichtwiderstand von ca. Rgeet = 100 Ohm / O.
Die anschlieffende Tiefdiffusion bei T = 1000°C in trockener Sauerstoffatmosphére fur t =

120 min, treibt den Emitter auf eine Tiefe von ca. 1 um ein.
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6.3 Antireflexbeschichtung und Passivierung

Die Antireflexbeschichtung hat die Aufgabe, die optischen Verluste durch Reflexion zu
minimieren. Gleichzeitig dient diese Antireflexbeschichtung als Oberflachenpassivierschicht.
Siliciumreiches Siliciumnitrid ermoglicht nicht nur die Anpassung des Brechungsindexes als
Antireflexschicht zwischen Si und Glas, sondern es hat bel optimierten Abscheidungs-
parametern sehr gute Oberflachenpassiviereigenschaften [117]. Die Abscheidung dieses
Passiviernitrides erfolgt bei Tgey = 380°C in einem Plasma bei p = 300 mTorr mit einer
Atmosphére, bestehend aus Stickstoff, Ammoniak, Wasserstoff und Silan. Eine Variation des
Verhdltnisses Stickstoff zu Silan ermdglicht die Anpassung des Brechungsindexes an die
Erfordernisse der Antireflexschicht. Die Gite der Schicht bezlglich ihrer Passivier-
eigenschaften wird wesentlich von der Temperatur beeinflusst [118]. Eine geringe
Oberflachenrekombinationsgeschwindigkeit kann in einem Brechungsindexbereich von n =
2.4 ... 1.9 bei einer Abscheidungstemperatur von Tgep = 380 ... 400 °C erzielt werden.

6.4 Kontaktierung des Emitters

Fur die Kontaktierung des Emitters einer Siliciumsolarzelle dient in der Regel eine Schar
von parallel angeordneten Kontaktfingern, die in einem sogenannten Bus auf einer Seite der
Solarzelle zusammenlaufen. Die Anforderungen an die Kontaktfinger sind ein geringer
Widerstand entlang den Fingern (Bahnwiderstand), eine geringe optische Abschattung aktiver
Solarzellenflache (Vorderseitenmetallisierungsflachenanteil) und ein geringer Kontaktwider-
stand zwischen Emitter und Kontaktfinger (Kontaktwiderstand). Diese drei Anforderungen
verlangen ein moglichst gutes Aspektverhéltnis zwischen Breite und Hohe der Kontaktfinger,
um bel einem grofRen Querschnitt eine geringe Abschattung zu ermoglichen. Mit der
Siebdrucktechnologie ist ein Aspektverhdltnis von ca. 0.1 ... 0.2 zu erreichen [119]. Das
bedeutet eine Kontaktfingerbreite von 50-100 um bei einer typischen Fingerhéhe von 10 pm.
Die Herstellung von Kontaktfingern mit Hilfe der Photolithographie und nachfolgendem
Aufdampfen erlaubt ein Aspektverhdtnisvon1... 2.

Entscheidend fir die Optimierung des Kontaktgitters ist ein Kompromiss zwischen
Bahnwiderstand entlang der Finger und den Abschattungsverlusten, um die Leistung der
Solarzelle zu maximieren. Die Leistung wird maximal, wenn die Breite der Kontaktfinger
trapezformig von einer durch die Technologie bedingte minimale Anfangsfingerbreite linear
auf eine von der ZellgrofRe und dem Fingerabstand abhangenden Endfingerbreite ansteigt

[115]. Die minimale, reproduzierbar erreichbare Breite der Finger ist mit der in dieser Arbeit
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verwendeten Technologie 4 um bei einer Dicke der gedampften Kontaktschicht von ebenfalls
4 um. Die Mal%e der optimierten Vorderseitenkontakte fur die in dieser Arbeit hergestellten,
verschieden grofden Zellen sind in Tabelle 6.1 gezeigt.

Tabelle 6.1: Dimensionen der aufgedampften Vorderseitenkontaktfinger. Der
Abstand der parallel verlaufenden Finger (engl.: Grid Spacing) betragt in
allen Fallen 800 pum, wodurch die Kontaktierung eines Emitters mit Reeet =
100 ... 200 W/ o ermdglicht wird. Die Dicke des aufgedampften TiPdAg-
Kontaktes betragt 3 ... 4 um. Strukturierung mittels Lift-Off Technologie.

Zellflache (cm”)  Fingerlange (cm)  Anfangsfingerbreite Endfingerbreite

0.5 0.7 4 pm 4 um
1 1 4 pum 8 um
14 4 pm 16 pm

4 2 4 um 24 um

Dieses Layout der Kontaktfinger ermdglicht bei einem Schichtwiderstand des Emitters
von Reeet = 100 W/ O einen Serienwiderstand von ca. Rs = 0.3 Wcm? bei einer Abschattung
inklusive Busbar von weniger as 2 %, wodurch Fillfaktoren von tber 0.8 erreicht werden
konnen. Bel industriell hergestellten, siebgedruckten Solarzellen betragt die Abschattung
durch die Vorderseitenmetallisierung ca. 7 %. Bei einem Vergleich von kommerziellen
Solarzellen mit Transfersolarzellen muss eine zusétzliche Abschattung von 5% berticksichtigt
werden. Ein Transfersolarzellenwirkungsgrad von h = 15% lasst sich daher mit einem
Wirkungsgrad von h = 14.3 % durch den grof3eren Metallisierungsanteil bei Siebdruckzellen
vergleichen.

6.5 Vergleich von Techniken zum lateralen

Solar zellenabschluss

Insbesondere bel Solarzellen kleiner Flache ist der Rand der Solarzelle von
entscheidender Bedeutung. Uber den Rand der Solarzelle kénnen Leckstrome die Strom-
Spannungskennlinie stark verrunden und somit den Fillfaktor herabsetzen. Im Rahmen dieser
Arbeit wurden drei Techniken, wie im Folgenden beschrieben, zum lateralen Abschluss der

Solarzellen experimentel| angewendet.
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6.5.1 Bruchkante

Die einfachste Mdglichkeit fur den lateralen Abschluss von Transfersolarzellen ist die
Herstellung einer einfachen Bruchkante. In diesem Fall kommt ein ganzflachig diffundierter
Emitter zum Einsatz, wodurch zunéchst alle benachbarten Zellen durch den ganzflachigen
Emitter miteinander in elektrischem Kontakt stehen. Nach dem Aufkleben der
Superstratglaser auf die einzelnen Solarzellen kann durch Ritzen mit dem Diamantritzer oder
mit einem Skalpell die Epitaxiemembran rund um die Zelle herum durchtrennt und die
einzelnen Solarzellen kdnnen dann vom Wafer abgehoben werden. Dabei ist am Rand der
Zelle der pn-Ubergang durch die dort verlaufende Bruchkantenoberflache gestort. Diese
Oberflache ist nicht passiviert und kann durch Kristallschéaden viele Rekombinationszentren
aufweisen. Die Rekombinationszentren im Bereich der Basis verringern den
Kurzschlussstrom, fuhren jedoch nicht zu einer Verrundung der Strom-Spannungskennlinie.
Kritisch sind jedoch die Rekombinationszentren im Bereich der Raumladungszone. Im
Grunde bildet der Randbereich eine Solarzelle, die eine starke Rekombination in der
Raumladungszone aufweist. Bel Solarzellen, bei denen die Rekombination in der
Raumladungszone dominiert, ist der Diodenidealitatsfaktor n im Bereich n = 2, anstatt der
ublichen n » 1 bei ungestorten monokristallinen Si-Solarzellen. Es ergibt sich daher bel diesen
Solarzellen eine Parallelschaltung eines gestorten mit einem ungestorten Solarzellenbereich.
Der Diodenidealitétsfaktor, der sich aus der Parallelschaltung der zwel verschiedenen
Bereiche ergibt, lag bei den mit dieser Methode hergestellten Solarzellen bei 1.6 ... 1.8. Aus
den Strom-Spannungskennlinien ergibt sich bei diesen Solarzellen ein Fullfaktor von 0.69 ...
0.72. Nasschemisches Nachétzen besaitigt teilweise Kristallsch&den am Rand. Der Fillfaktor
erhoht sich durch diese Mal3nahme um absolut ca. 1 %. Bei Solarzellen kleiner Flache, wie sie

im Labor Ublich sind, erweist sich diese Methode al's nicht geeignet.

6.5.2 Mesagraben

Eine weitere Moglichkeit, den pn-Ubergang lateral abzuschlieRen, ist das Atzen eines
sogenannten Mesagrabens. Bei dieser Technik wird durch eine Silicium-Atzlésung, bestehend
aus Flusssauresoy), Salpetersauresrg und Wasser im Verhdtnis 10:75:25, in 45 Sekunden ein
4 pm tiefer Graben von z.B. 10 um Breite rund um die Zelle geétzt. Der Emitter mit einer
Tiefe von ca. 1um ist damit vollstandig durchtrennt und die Solarzelle isoliert. Beim Transfer
der Solarzellen wird die Epitaxiemembran aul3erhalb des Mesagrabens durchtrennt. Dadurch
ist die mit Kristalldefekten behaftete Bruchkante nicht im Bereich des pn-Ubergangs. Bei
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diesem Verfahren endet der pn-Ubergang lateral an einer gedtzten Oberflache. Wie sich
gezeigt hat, weisen die Zellen mit Mesagraben einen deutlich héheren Fullfaktor auf. Mit
diesem Verfahren konnten Fillfaktoren von 0.8 ... 0.81 erreicht werden.

6.5.3 Guard Ring

Die technologisch aufwendigste, aber auch effektivste Methode, die Solarzelle lateral zu
isolieren, ist das Diffundieren des Emitters ausschliefdlich im aktiven Zellbereich. Eine
photolithographisch strukturierte Maske aus thermisch gewachsenem Siliciumdioxid mit 150
... 200 nm Dicke dient dazu, eine Emitterdiffusion auf3erhalb des aktiven Zellbereichs lokal zu
unterbinden. Es wird bel diesem Verfahren sozusagen ein die Zelle umgebender Schutzring
(engl.: guard ring) aus SO, hergestellt der keine Diffusion auf3erhalb der aktiven
Solarzellenflache zuldsst. Der Rand des pn-Ubergangs verlauft bei diesem Verfahren
linienformig auf der Vorderseite um die Solarzelle herum. Nach der Diffusion wird der
Schutzring wieder entfernt. Die Vorderseite der Solarzelle wird mittels einer PECVD-SiNx-
Schicht oder durch ein thermisches Oxid passiviert, wodurch die Oberflachenzustandsdichte
des auf der Vorderseite verlaufenden pn-Ubergangs minimiert wird. Die Fllfaktoren, die mit
diesem Verfahren bel Transfersolarzellen erreicht wurden, betragen bis zu 0.82.

6.6 Transfer von Solarzellen auf Glas

Der Transfer der Solarzellen bildet die Grundlage fur ein mehrfaches Wiederverwenden
der Wafer. Wie bereits in Abschnitt 5.4 gezeigt wurde, ist die Mdoglichkeit der
Wiederverwendung der Wafer die Triebfeder fUr die Entwicklung des in dieser Arbeit
beschriebenen Prozesses. Bei dem Transfer wird die auf dem Wafer hergestellte Solarzelle
vom Si-Substrat abgehoben und gleichzeitig auf ein Glassubstrat Ubertragen. Da das
Glassubstrat auf die Vorderseite der Solarzelle aufgebracht wird, muss das einfallende Licht
sowohl das Glassubstrat wie auch den Klebstoff passieren. Das Substrat wird durch diese
Anordnung auf der beleuchteten Seite as ,, Superstrat” bezeichnet. Eine geringe Reflexion an
den Grenzflachen Luft-Glas, Glas-Klebstoff und Klebstoff-Solarzellenvorderseite, wie auch
eine hohe Transparenz der eingesetzten Werkstoffe ist daher erforderlich.

Der Vorderseitenkontakt wird durch das Superstratglas vollstandig abgedeckt. Um eine
spadtere Kontaktierung der Solarzellen zu erméglichen, muss daher vor dem Transfer ein
Metallstreifen mit dem Bus des Vorderseitenkontaktes verlotet werden. Wie in Abbildung
6.2d gezeigt ist, bildet dieser Metallstreifen nach dem Transfer einen Seitenkontakt der

Solarzelle. Um einen geringen Serienwiderstand der Solarzelle zu erreichen, besteht dieser
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Metallstreifen aus einer 2~ 4 mm? grofRRen und 35 pm dicken Silberfolie. Fiir die Létung wird
eine Lotpaste mit der Bezeichnung ,, ESP Sn42Bi58" der Firma GLT mit einem Schmel zpunkt
von 138°C verwendet. Diese Lotpaste eignet sich hervorragend zur Herstellung von
punktuellen Lotungen. Nach Aufbringen einer kleinen Menge an Lotpaste mit einer
Dosierpipette kann in kaltem Zustand der Silberstreifen aufgelegt und anschlief3end auf der
»Heizplatte" (engl.: Hotplate) bel 165°C in einer Minute verl6tet werden.

6.6.1 Eigenschaften des eingesetzten Klebstoffs

Der Klebstoff, der fir den Transfer eingesetzt wird, muss eine hohe optische Transparenz
bisin den UV-Bereich gewahrleisten. Er muss eine so grof3e Festigkeit und Klebekraft haben,
dass er den mechanischen Belastungen beim Transfer standhélt. Fir diesen Zweck eignen sich
deshalb besonders Epoxydharzklebstoffe. In dieser Arbeit wurden UHU Plus Endfest 300 der
Firma UHU und Epotec314 der Firma Polytec auf Ihre Eignung untersucht. Diese Klebstoffe
werden aus zwel Komponenten angertihrt und harten dann innerhalb weniger Minuten auf der
Hotplate bei 165°C aus. UHU-plus Endfest 300 fihrt auf der Hotplate durch einen hohen
Antell an leichtflichtigen Losungsmitteln zu einer starken Blasenbildung in der Klebstoff-
schicht. Auch sinkt beim Héarten die Transparenz im blauen Spektralbereich, so dass sich die
Klebstoffschicht nach dem Aushéarten leicht gelb féarbt. Der Klebstoff Epotec314 hat eine
Zersetzungstemperatur von 385°C und weist nach dem Harten eine hohe Transparenz auf. Die
kurzzeitige Temperaturstabilitét betragt 300°C. Der Gehalt an leichtflichtigen Lésungsmitteln
ist klein genug, so dass bei ca. 40 um dicken Klebstoffschichten beim Harten keine Gasblasen
entstehen. Der Brechungsindex ist mit n=1.494 nahe am Brechungsindex des Glases,
wodurch eine geringe Reflexion gewahrleistet wird.

Fur den Klebeprozess wird in der Mitte des Superstratglases eine ausreichende Menge an
Klebstoff aufgebracht, dann das Glas auf die Solarzelle aufgedriickt und auf der Hotplate bei
165°C fur 5 min ausgehértet. Bel Erreichen der Schmelztemperatur des Lotes sorgen
Kapillarkrafte fur eine vollstandige Bedeckung der Klebefldche mit Klebstoff. Uberschiissiges
Lot zwischen Silberfilm und Busbar der Solarzelle verteilt sich dabei flach an der Lotstelle.

Mechanisches Durchtrennen der Epitaxiemembran um die Solarzelle herum ermdglicht
nach dem Hérten des Klebstoffs das Abheben der Solarzelle vom Wafer durch einen leichten
Druck gegen die Superstratglaser. Abbildung 6.5 zeigt einen Wafer a) vor und b) nach dem
Transfer der Solarzellen. Am Rand des Wafers sind deutlich die nicht transferierten
Membranteile au3erhalb des Bereichs der Solarzellen zu sehen. In Abbildung 6.5 ¢ ist eine

transferierte Diinnschichtsolarzelle auf Glas mit einer GroRevon 2”2 cm?® gezeigt.
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Abbildung 6.5 Dunnschichttransfersolarzellen auf 4* Slicium Wafer. a) Vor dem

Transfer, und b) nach dem Transfer der Zellen auf ein Superstratglas. Ein Tell der
S-Membran, der auRerhalb der Solarzellenstrukturen am Rand liegt, befindet

sich noch auf dem Wafer. c) Transferierte DUnnschichtsolarzelle auf Glas (2 ° 2

cn).

6.6.2 Ruckseitenkontaktierung

Die Herstellung des Ruickseitenkontaktes ist der letzte Schritt in der Herstellung der
Transfersolarzellen. Die Ruckseite der Solarzellen besteht aus der hochdotierten QMS-
Schicht. Im einfachsten Fall kann nach dem Entfernen des nativen Oxids durch Atzen in einer
5% HF-L6sung fur 1 min Aluminium aufgedampft oder gesputtert werden. Die Al-Film Dicke
sollte dabel oberhalb 1.5 pum liegen, um eine hohe Rickseitenreflektivitét zu gewdahrleisten
[115]. Eine Maske zur Abschattung des Solarzellenrandes vermeidet die Bildung von
Kurzschlissen am Rand.

Eine aufwendige, aber vorteilhafte Technologie ist das Aufbringen einer dielektrischen
Schicht wie z.B. SiNk oder SIO, auf die Rickseite der Solarzelle zur Erhéhung der Reflexion
an dem rickseitigen Kontakt [115]. Ein nachfolgender Photolithographieprozess 6ffnet 1%
der rickseitigen Oberflache in Form eines Punkterasters. Durch Trockenétzen in einem
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Fluorwasserstoff-Plasma wird an diesen Punkten die Siliciumoberflache freigeétzt und der
Photoresist nachfolgend in Aceton entfernt. Das Aufdampfen von Aluminium bildet nun an
1% der Ruckseitenflache spéter einen Ohmschen Kontakt, wéahrend bel 99% der
Ruckseitenflache zwischen dem Aluminium und dem Silicium das Dielektrikum verbleibt.
Durch die hohere Reflektivitdt an der Rilckseite der Solarzelle erhoht sich die
Quantenausbeute im langwelligen Spektralbereich. Abbildung 6.6 zeigt einen Vergleich

zwischen einer ganzflachig- und einer punktweise kontaktierten Solarzelle.
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Abbildung 6.6: Interne Quantenausbeute von Transfersolarzellen mit und ohne
punktkontaktierter Rickseite. Geringfligige Verbesserung der Empfindlichkeit
zwischen 800 ... 1100 nm Wellenlange durch erhohte Reflexion an der Rickseite
bei der punktkontaktierten Transfersolarzelle. Der Unterschied im Bereich 400 ...
600 nm kann auf leicht unterschiedliche Diffusionsfeststoffquellen bel der

Diffusion zurtickgefihrt werden.

6.6.3 Niedertemperaturannealing

Der Kontaktwiderstand, der mit Aluminium auf p-Typ S erreicht werden kann, hangt
von der Dotierung und von der Temperatur beim Einlegieren des Kontaktes ab. Generell
lassen sich Ohmsche K ontakte auf hoch dotiertem Si (Na »10% cm™®) leichter erreichen al's auf
niedrig dotiertem (Na »10™ cm™). Der QM S-Film hat eine Bordotierung von ca. Na= 1" 10"
cm®. Bei dieser Dotierung ist es moglich, ohne Einlegieren ein Ohmsches Verhalten des

Ruckseitenkontaktes zu erreichen. Direkt nach dem Aufdampfen des Rickseitenkontaktes
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weist die Strom-Spannungskennlinie ein Sperrverhalten des Rickseitenkontaktes auf. Nach
einigen Tagen geht dieser Schottky-Kontakt in einen Ohmschen Kontakt dber. Ein
Temperaturschritt bel T = 100°C verbessert innerhalb von 10 min den Kontaktwiderstand und
damit den erreichten Fillfaktor deutlich. In weiteren 50 Minuten lasst sich der
Kontaktwiderstand noch leicht senken (und der Fullfaktor steigern). Langeres Tempern bringt
keinen weiteren nennenswerten Vorteil mehr. Insbesondere bei den punktweise kontaktierten
Solarzellen, bei denen die Kontaktflache nur 1% der Rickseitenflache ausmacht, ist dieser
Effekt besonders deutlich sichtbar. Abbildung 6.7 zeigt den zeitlichen Verlauf des Flllfaktors
nach einer Temperaturbehandlung bei 100°C.

81 1.6
Zéellel
80
A
A—A:@ 112
79

Temperatur: 100°C
ZellgroRe: 4 cm? 108
Aluminium Punktkontakte

.

Fullfaktor (%)
\‘
(o]

Rs (W sz)

p-Dotierung: 1~ 10" cm™

77
4 04
76
Zellel
75 0
0.1 1 10 100 1000 10000
Zeit (min)

Abbildung 6.7: Steigerung des Fllfaktors durch Niedertemperaturannealing,
gezeigt anhand von zwel verschiedenen Transfersolarzellen mit Punktkontakten.

Ab ca. 100 Minuten verbessert sich der Fillfaktor nicht mehr merklich.

6.7 Solar zellenergebnisse

Ein entscheidender Parameter beim Vergleich von Solarzellentechnologien ist der
Konversionswirkungsgrad h. Fir die Messung dieser Grof3e wird die solare Einstrahlung in
einem Solarsimulator nachgebildet. Das Spektrum, das Ublicherweise fir die Messung
terrestrischer Zellen zugrunde gelegt wird, ist das sogenannte AM 1.5 G-Spektrum. Die
Zahlenangabe ,1.5" bedeutet, dass das Sonnenlicht 1.5 Luftmassen (engl.: AirMass)
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durchlaufen hat. Diese Annahme ist fir die Simulation von Sonnenlicht in unseren Breiten
sinnvoll. Die Bezeichnung ,G* Steht fir Global. Das Fraunhofer Institut fur Solare
Energiesysteme in Freiburg kann in seinem Kalibrierlabor international anerkannte
Messungen der Hellkennlinie durchfiihren. Die in Tabelle 6.2 angegebenen Wirkungsgrade
sind an diesem Institut unabhangig bestdtigt worden. Die in Tabelle 6.2 angegebenen
Wirkungsgrade sind mit bis zu h = 15.3 % die weltwet hochsten von kristallinen
Dinnschicht-Si-Solarzellen auf Glas [18] (Stand: Frihjahr 2001). In Tabelle 6.2 zeigt Zelltyp
1 das Messergebnis an einer untexturierten Solarzelle mit einer SINy-Antireflexschicht auf der
Solarzelle. Zelltyp 2 zeigt eine dhnliche Struktur wie Typ 1 jedoch mit einer zusétzlichen
MgF-Antireflexschicht auf dem Superstratglas mit einer Dicke von dag » 100 nm und einem
Brechungsindex n = 1,37 (bei | = 500 nm). Zelltyp 3 ist eine Solarzelle mit einer
vorderseitigen Textur mit invertierten Pyramiden und ebenfalls zwei Antireflexschichten wie
bei Typ 2. Alle Zelltypen haben eine gemessene Diffusionslénge die grofRer ist als die
Schichtdicke der Solarzellen und haben einen Zellaufbau wie er schematisch in Abbildung 6.3
b gezeigt ist. Alle Zelltypen haben einen tief-diffundierten Emitter mit einem pn-Ubergang in
einer Tiefe von ca. 1 um und eine Vorderseitenpassivierung mit PECVD-SINX hergestellt bei
ca. 400°C mit einem Brechungsindex von n = 2.05 und einer Dicke von dar = 65 nm. Die
Ruckseite hat bel alen Zellen ein ganzflachiges epitaktisch hergestelltes Riickseitenfeld
(BSF) mit einer Schichtdicke von 1.5 pm und einer Bor-Dotierung von Na= 1.5 10/ cm®.
Der Absorber hat eine Bor-Dotierung im Bereich Na= 1" 10 / cm®. Alle Zellen haben eine
QMS Schicht zwischen Riickkontakt und Epitaxieschicht mit einer Dicke von ca. 1.5 pm und
einer Dotierung von ca. Na= 1~ 10" / cm®. Die Hohlraume in dieser QMS Schicht haben
eine Grolke im Bereich d = 50 ... 200 nm. Alle Zellen werden beleuchtet durch en
Superstratglas mit einer Dicke von ca. d = 1 mm. Bei der Messung befindet sich auf dem
Superstratglas eine Schattenmaske, welche die beleuchtete Flache A definiert.

Tabelle 6.2 Solarzellenparameter bestimmt aus der Hellkennlinienmessung der

besten hergestellten Diinnschichtsolar zellen mit einer Absorberdicke von 21.5 pum.

Zelltyp FHache Voc Jsc FF (%) h (%) Textur AR auf Glas

(mV) (mA/cm?) (bestétigt)
1 4cm’ 631 26.7 80.6 13.6 Nein Nein
2 4cm’® 635 27.3 80.5 14.0 Nein Ja

3 lem* 634 30.1 80.3 15.3 Ja Ja
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Abbildung 6.8 zeigt die Sromspannungskennlinie der besten hergestellten
Solarzelle (Zelltyp 3) mit einem Wirkungsgrad von h = 15.3% unter AM1.5-
Beleuchtung. Die Zelle hat auf der Vorderseite invertierte Pyramiden fir einen
verlangerten Lichtweg und fur eine geringere Reflexion.

Der Lichteinfang hat insbesondere bei Dunnschichttransfersolarzellen einen grofen
Einfluss auf die Empfindlichkeit im roten Spektralbereich. Bei den Transfersolarzellen bieten
sich mehrere verschiedene Lichteinfangtechniken an. Zwischen Ruckseitenkontakt und
Absorber befindet sich, wie in Abbildung 6.3 b skizziert, eine QMS-Schicht mit inneren
Hohlrdumen. Diese Hohlrédume streuen in Abhangigkeit ihrer Grofe das hindurchtretende
Licht [120]. Nach der Reflexion am Rickseitenkontakt kann das Licht dann erneut in den
epitaktisch hergestellten Absorber eintreten (vgl. Abbildung 6.9). Die Grofe der Hohlraume
kann, wie in Abschnitt 3.3 diskutiert, tiber die Porositat und damit durch die Atzstromdichte
eingestellt werden. Abbildung 6.10 zeigt eine rasterelektronenmikroskopische
Querbruchaufnahme eines QM S-Films, der mit einem stetig zunehmenden Atzstrom geétzt
wurde. Esist deutlich zu erkennen, wie die GréRe der Hohlraume mit dem Atzstrom ansteigt.
Diesen Effekt kann man vorteilhaft ausnutzen: wenn man bel der Herstellung einer QMS-
Schicht zunéchst mit einer niedrigen Stromdichte von z.B. Jx, = 12 mA cm@ &tzt, dann liegt
der Hohlraumdurchmesser im Bereich d = 50 nm. Erhéht man den Strom in einem zweiten
Atzschritt auf z.B. Jy, = 100 mA cm? , dann vergroRern sich die Hohlrdume in diesem
Bereich auf ca. d = 100 nm. Erniedrigt man die Stromdichte nach diesem Atzschritt erneut auf
z.B. Jy; = 12 mA /cm? dann erzeugt man einen Bereich groRer Hohlrdume, der zwischen
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zwei Bereiche mit kleinen Hohlrdaumen eingebettet ist — die sogenannte Streuschicht oder
»Scattering-Layer”. Abbildung 6.11 zeigt eine solche Streuschicht, die in der Lage ist, das
Licht effektiver zu streuen as eine QMS-Schicht, die nur ,kleine” Hohlrdaume enthélt [17,
120].

s Epitaxiefilm

\
e N

Wafer O SO
— \ /

Trennschicht kristallisierter Film

Abbildung 6.9: Lichteinfang in Transfersolarzellen. Licht passiert den Epitaxie-
absorber, tritt in den QMS-Film ein, wird dort diffus gestreut und tritt erneut in

den Absorber ein.
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AIPWOISZIY

Abbildung 6.10: Querbruchaufnahme einer gradierten QMSSchicht. Die
Atzstromdichte nimmt von oben nach unten zu. Die HohlraumgroRe nach der
Kristallisation wachst mit zunehmender Atzstromdichte.

Wie bereits in Abschnitt 6.1 diskutiert, vermindert die Texturierung der Solarzellen die
Reflexion und verlangert den Lichtweg. Abbildung 6.12 gibt einen Vergleich der gemessenen
internen Quantenausbeute von (i) einer planaren Solarzelle mit QMS ohne Streuschicht, (ii)
einer planaren Solarzelle mit QMS mit einer eingebauten Streuschicht und (iii) eine

vorderseitig mit invertierten Pyramiden versehene Solarzelle (Abbildung 6.4, QMS ohne
Streuschicht).

small voids
large voids

small voids

|
500 nm epitaxial Si film

Abbildung 6.11: Streuschicht (engl.: , Scattering Layer” ), hergestellt durch einen
Bereich mit grofRen Hohlraumen inmitten der QMS-Schicht. REM im Quer bruch.
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Abbildung 6.12: Interne Quantenausbeute von drei Transfersolarzellen.
Gegenuiber einem QMS-Film ohne Streuschicht erhoht sich die Empfindlichkeit im
roten Spektralbereich deutlich. Eine noch héhere Empfindlichkeit erreicht man

durch eine texturierte Vorderseite, die zusitzlich die Reflexion vermindert.

Zur Abschéatzung des Wirkungsgradpotentials der Transfersolarzellentechnologie dient
eine Simulation der Solarzellenstruktur. Das Raytracing-Programm Sunrays [121] ermdglicht
die Berechnung eines Ladungstrégergenerationsprofils unter Vorgabe einer geometrischen
Struktur einer Solarzelle. Das Solarzellensimulationsprogramm PC1D ermdglicht die
elektronische Simulation einer Solarzellenstruktur unter der Vorgabe eines Generationsprofils
und der Materialeigenschaften wie Diffusionslange, Oberflachenrekombination, Dotierprofile
etc. Fir die Berechnung der erzielbaren Wirkungsgrade bei drei verschiedenen Szenarien fir
den Lichteinfang liegen die folgenden Annahmen zugrunde [122]: (i) Oberflachen-
rekombination S an der Vorderseite § = 5000 cm/s, an der Rickseite § = 100 cmi/s. (ii)
Minoritatsladungstragerdiffusionsiange L, = 100 pm, (iii) Dotierung der Basis Na = 2~ 10"
cm?, (iv) Schichtwiderstand des Emitters Rgeet = 100 W/ O, (v) Abschattung durch den
Vorderseitenkontakt 2.5%.

Wie anhand der Simulation in Abbildung 6.13 gezeigt, ist der Lichteinfang fir die
vorliegende Solarzellenstruktur absolut entscheidend. Die drei simulierten Szenarien sind:
(a) keine Lichteinfangstrukturen, (b) eine Rickseite, die 90% des Lichtes diffus reflektiert
und (g) Vorder- und Rickseite streuen das Licht zu 90 % diffus (Lambertsches Verhalten).
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Abbildung 6.13 Smulation von Transfersolarzellen verschiedener Dicke mit drei
ver schiedenen Szenarien fUr den Lichteinfang. Kurve a bezeichnet eine Solarzelle
ohne Lichteinfangstrukturen. b simuliert eine Solarzelle mit einer Rickseite, die
90% des auftreffenden Lichtes diffus reflektiert (Lambertsches Verhalten). g
simuliert eine Solarzelle, die auf der Vorder- und Ruckseite der Solarzelle das
Licht zu 90% diffus streut [122] .

Die Annahme einer Rekombinationsgeschwindigkeit an der Rickseite von § = 100 cm/s
ist mit einer elektronischen Passivierung der Rickseite realistisch [118]. Gemald der
vorliegenden Simulation ist ein Wirkungsgrad um 20% unter den beschriebenen Annahmen
vorstellbar. Die in dieser Arbeit hergestellten Solarzellen haben ein ganzflachiges
epitaktisches Ruckseitenfeld (BSF), wodurch an der Grenzflache BasissBSF von einer
Rekombinationsgeschwindigkeit von &= 1000 ... 5000 cm/s ausgegangen werden muss [123].
Die Passivierung der Rickseite setzt allerdings das Entfernen der QMS-Schicht und der
hochdotierten BSF-Epitaxieschicht voraus. Da die Riickseite erst nach dem Transfer erreicht
wird, ist fur diesen Prozess die Maximaltemperatur wegen des Loétzinns auf ca. 200 °C
limitiert. FUr eine gute Passivierung mit SiN sind jedoch ca. 380 °C erforderlich. Um hohe
Wirkungsgrade, wie in der Simulation dargestellt, zu erreichen, misste eine Transfertechnik
entwickelt werden, die dieser Temperatur standhdlt. Beispielsweise konnte das Anbringen von
Drahten mit einem sogenannten ,, Wire Bonder* dieses Problem l6sen. Ein anderer Klebstoff,
der Temperaturen von 380°C ohne Degradation Ubersteht, ohne dass die Membran durch

thermische Spannungen rissig wird, ist eine weitere Herausforderung.
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Kapitel 7

Integrierte Serienverschaltung von Solarzellen

Die bisherigen Abschnitte dieser Arbeit beschreiben die Herstellung von Transfer-
solarzellen. Einzelne Solarzellen aus kristallinem Si haben eine Leerlaufspannung von ca
600 mV, die jedoch fur die meisten Anwendungen zu klein ist. Es ist daher erforderlich, die

Solarzellen in Relhe zu verschalten.

7.1 Konventionelle Serienver schaltung

Bei Solarmodulen, die auf waferbasierten Solarzellen beruhen, werden in der Regel
durch Anléten von Kupferbéndchen die Vorderseitenkontakte mit den jeweiligen Riickseiten-
kontakten elektrisch verbunden, siehe Abbildung 7.1. Ein solcher sogenannter ,, String”“ aus
miteinander verltteten Einzelsolarzellen kann dann zwischen Glas und einer Tedlar-Folie

(Polyvinylfluorid) verkapselt werden.

Vorderseitenmetallisierung  Kupferbandchen

n-Typ n-Typ n-Typ

p-Typ p-Typ p-Typ

Ruckseitenmetallisierung

Abbildung 7.1: Schema eines konventionell verschalteten Moduls aus
waferbasierten Solarzellen. Gelotete Kupferbandchen verbinden die Vorderseite

elner Zelle mit der Riickseite einer nachsten Zelle.

Die Herstellung eines wie in Abbildung 7.1 gezeigten Solarzellenstrings ist ein schlecht
zu automatisierender Arbeitsgang. Bei Dunnschichtsolarzellen ist daher entscheidend, eine
Serienverschaltung im Solarzellenprozess integrieren zu kénnen. Dinnschichtsolarmodul e auf
der Basis von kristallinem Dunnschichtsilicium sind noch im Entwicklungsstadium. Daher

kann man bel dieser Technologie noch nicht von einer Standardverschaltungstechnik
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sprechen. Andere Dunnschichtsolarmodule, die auf CulnGaS, (CIGS), amorphem- oder
nanokristallinem S beruhen, werden jedoch bereits in gréfRerem Umfang industriell
hergestellt. Da sich die Serienverschaltungsstrategien der verschiedenen Dinnschicht-
solarzellentechnologien ahnlich sind und viele Aspekte auf das Dinnschichtsilicium

Ubertragbar erscheinen, werden im Folgenden einige bekannte Strategien vorgestel|t.

7.2 Alternative Verschaltungstechniken

7.2.1 Schindeltechnik

Urspringlich wurde die Schindeltechnik von Zhao et al. zur Serienverschaltung von
hochsteffizienten waferbasierten Solarzellen vorgeschlagen [124]. Eine Serienverschaltung
mit dieser Technik for Dunnschichtsolarzellen scheint prinzipiell moglich zu sein. Daher

maochte ich diese Technik in Abbildung 7.2 an dieser Stelle kurz vorstellen.

Vorderseitenmetallisierung \

Ruckseitenmetallisierung

Abbildung 7.2: Prinzip der Schindeltechnik zur Verschaltung von Solarzellen. Der
Vorder seitenkontakt einer Solarzelle kommt ahnlich wie bei Dachziegeln mit dem

Rickseitenkontakt einer zweiten Solarzelle in direkten Kontakt.

Bel der Schindeltechnologie werden die Solarzellen mit einer kleinen Uberlappung
Ubereinandergelegt, so dass die Vorderseite einer ersten Solarzelle mit der Rickseite einer
zweiten Solarzelle in direktem Kontakt ist. Da der optisch inaktive Busbar einer Solarzelle
durch die aktive Absorberfléche der dartiber liegenden Solarzelle tberdeckt wird, fihrt er
nicht zu Abschattungsverlusten. Ein nach dieser Methode hergestelltes Modul hat durch den
abgedeckten Busbar einen sehr hohen Flachenanteil an aktiven Solarzellen. Deshalb konnten
mit dieser Technik Module auf der Basis von waferbasierten PERC-Solarzellen mit einem
Wirkungsgrad von 22.7% (AM1.5) hergestellt werden [124].

Fur die Applikation dieser Technologie mit Si-Dinnschichttransfersolarzellen missen

jedoch einige Fragestellungen geklart werden.
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(i) Fuhrt die notwendige Uberlappung der Solarzellen bei den fragilen einkristallinen
Dunnschichten zu einem Bruch der Membranen bei der Laminierung im Modul ?

(if) Ist es moglich, die notwendige Verklebung und die elektrische Verbindung der
Zellen gleichzeitig mit dem Transfer zu realisieren?

(iii) Ist es bei grofzer werdenden Substraten sinnvoll, diese Technologie anzuwenden,
da a priori bei einem Transfer nur eine Serienverschaltung mit dieser Technologie
erreichbar ist? Wenn die Herstellung von z.B. 8" rechteckigen Transfersiliciumschichten
oder gar grofder moglich ist, wirde ein Modul mit typischerweise 36 in Serie geschalteten
Zellen unhandlich grof3.

Die integrierte Verschaltung von Solarzellen innerhalb einer auf einem Substrat
hergestellten Schicht bietet im Gegensatz zu den waferbasierten Technologien die
Moglichkeit, Spannung und Modulfldche unabhéngig voneinander zu gestalten. Im Folgenden

werden daher verschiedene Ansétze zur integrierten Verschaltung vorgestellt.

7.2.2 Ultradiinne, integriert verschaltete GaAs-Weltraumsolarmodule

Urspriinglich fir Weltraumsolarmodule auf der Basis von 111 / V Verbindungshalbleitern
ist von Higarth et a. [125] die integrierte Serienverschaltung ultradinner Solarzellen
vorgeschlagen worden. Aufgrund dieser Technologie ist es moglich, Module mit einem
Wirkungsgrad von bis zu 20% (AMO) herzustellen. Das Konzept beruht auf dem Abscheiden
einer aktiven Solarzellenstruktur auf einem GaAs-Substrat, indem nacheinander eine
Pufferschicht aus GaAs, eine AlAs-Atzstopschicht, die GaAs-Basis, der GaAs-Emitter und
eine Al Gay.xAs-Fensterschicht deponiert werden. Nach der Epitaxie werden vorderseitig die
einzelnen Zellen durch einen Mesagraben isoliert, die Vorderseitenmetallisierung hergestellt
und die gesamte Vorderseite gegen ein Superstrat geklebt. Die AlAs-Atzstopschicht dient nun
dazu, den GaAs-Wafer nasschemisch von der Rickseite her zu entfernen. Mit
lithographischen Methoden wird nun an den Verschaltungsbereichen die Solarzellenmembran
nasschemisch bis zum darunterliegenden V orderseitenkontakt entfernt. Die Aufdampfung des
Ruckkontaktes verbindet nun die einzelnen Zellen zu einem Modul. Die Autoren berichten
von Modulen einer GrofRe von 4~ 4 cm? mit 16 Einzelzellen mit einer Modulspannung von
16 V. Durch den hohen Aufwand, der mit der Fertigung solcher Module einhergeht, kann

diese Technik in der terrestrischen Photovoltaik aus Kostengriinden nicht eingesetzt werden.
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7.2.3 Serienverschaltung von CulnGaSe, (CIGS)

Die Technologie zur Herstellung von CIGS-Solarmodulen besteht aus einem
sequentiellen Deponieren von 4 aktiven Schichten. Jedem Depositionsschritt folgt ein
Strukturierungsschritt, der eine Reinigung des Substrates nach sich zieht [126]. Da bei dieser
Technologie die Depositionen im Vakuum stattfinden, die Strukturierungen jedoch an
Atmosphére durchgefihrt werden, ist mit dieser Technologie ein mehrfaches Ein- und
Ausschleusen in die Vakuumkammern notwendig.

In Abbildung 7.3 a wird in einem ersten Schritt auf das Glassubstrat ein
Ruckseitenkontakt in Form einer 1-2um dicken Molybdanschicht (Mo) aufgebracht. b) Diese
Mo-Schicht wird dann mechanisch oder mit einem Laser in Streifen aufgeteilt. Nach einer
Reinigung wird das Substrat wieder ins Vakuum eingeschleust und c) eine CIGS-Schicht as
aktives Solarzellenabsorbermaterial abgeschieden. Nachdem das Substrat wieder aus dem
Vakuum ausgeschleust wurde, wird nach dem Aufbringen einer Pufferschicht d) lateral
versetzt zu der vorherigen Mo-Strukturierung das CIGS mechanisch durchtrennt. In einem
weiteren Vakuumprozess e) wird als letzte Schicht ein transparentes, leitfdhiges Oxid
(typischerweise ZnO) abgeschieden, und in einem letzten Strukturierungsschritt f) wiederum
lateral versetzt zur vorherigen CIGS Strukturierung mechanisch strukturiert. Dieses Verfahren
wird zwar, wie oben bereits erwahnt, grofdtechnisch eingesetzt, erscheint aber durch die von

Strukturierungsschritten unterbrochenen V akuumdepositionen umsténdlich.
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= Molybdan (Mo)
a) Glas Deposition
b) Mo - Strukturierung
?
C) CIGS - Deposition
y—_
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e) ZnO - Deposition

et S

Abbildung 7.3: Prinzip der Herstellung eines serienverschalteten CIGS

ZnO - Strukturierung

Solarmoduls  durch  sequentielles Deponieren / Srukturieren der vier
Zellschichten. a) Deposition des Mo-Ruckseitenkontaktes und b) Strukturierung
des Kontaktes. c) Deposition des quaternaren Halbleitermaterials CIGS und d)
Freilegen eines Mo-Verschaltungsstreifens durch Entfernen des CIGS €)
Deposition des leitenden, transparenten Frontkontaktes aus ZnO und f)

Strukturierung des Zinkoxids.

7.3 Serienverschaltung durch schréaggerichtete Deposition

7.3.1 Serienverschaltung fur CIGS Solarmodule

Die hier dargestellte, neuartige Serienverschaltungstechnik beruht auf einer gerichteten

Deposition der verschiedenen Solarzellenschichten [127]. Ziel dieser Technologie ist es, die
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Anzahl der Prozessschritte fur die Herstellung eines Dinnschichtsolarmoduls soweit wie
moglich zu reduzieren und eine ,inline Prozessierung® (d.h. eine Verschaltung und
Deposition, ohne das Vakuum zu unterbrechen) méglich zu machen [128]. Ich méchte diese
Technologie im Folgenden anhand des Beispiels eines CIGS-Solarmoduls erlautern, obwohl
diese Technologie nicht a priori auf CIGS-Module begrenzt einsetzbar erscheint. Abbildung
7.4 skizziert das Prinzip dieser Technologie. Dazu wird, wie in Abbildung 7.4 a gezeigt, vor
dem eigentlichen Depositionsprozess in ein Glassubstrat eine Vertiefung eingebracht. Dieses
mit einer Vertiefung versehene Substrat kann nun in das Vakuum eingeschleust werden,
worauf nacheinander alle Schichten aus einer bestimmten Richtung aufgebracht werden. Die
Richtungen werden dabel so gewdhlt, dass die Kanten der Vertiefung durch enen
Abschattungseffekt einen Teil der Vertiefung vor der jeweiligen Deposition abschatten. Auf
diesem abgeschatteten Teil findet dann jeweils keine Deposition statt. Abbildung 7.4 b zeigt
das Substrat nach der Deposition von Molybdan aus einem Winkel a. An der rechten Flanke
der Vertiefung findet keine Mo-Deposition statt, wodurch die Bereiche der einzelnen Zellen
elektrisch voneinander isoliert sind. In einer zweiten Deposition, wie in Abbildung 7.4 ¢
gezeigt, wird das CIGS nun ebenfalls schrég zur Substratoberfléche unter einem Winkel b
deponiert, wodurch bel einem Bruchteil des V erschaltungsbereichs das Mo an der Oberflache
verbleibt. Nach der Herstellung der Anpassungsschicht aus CdS wird in einem letzten
Depositionsschritt (Abbildung 7.4 d) der Vorderseitenkontakt in Form eines transparenten
leitfahigen Oxids (ZnO) unter einem Winkel g aufgebracht. Bei diesem Schritt dient die
linksseitige obere Kante der Vertiefung zur Abschattung der linksseitigen Flanke. Die
rechtsseitige Flanke wird jedoch unter diesem Depositionswinkel geschlossen beschichtet.
Das ZnO ist nun im Kontakt mit dem Molybdanriickseitenkontakt der linksseitigen Solarzelle
und bildet einen Kontakt mit der Vorderseite der rechtsseitigen Solarzelle, so dass eine
Serienverschaltung zustande kommt.
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Abbildung 7.4: Prinzip der Serienverschaltung durch gerichtete Abscheidung auf

ein Substrat mit einer Vertiefung. a) zeigt ein Substrat mit einem rechteckférmigen

Graben, auf das, wie in b) gezeigt, unter einem Winkel a das Mo aufgebracht und

c) unter einem Winkel b < a das CIGS deponiert wird. Dadurch bleibt ein

Verschaltungsgebiet undeponiert. d) Unter Ausnutzung des Schattenwurfs der

linksseitigen Kante wird ZnO unter einem Winkel g deponiert, so dass eine

Serienverschaltung der Solarzellen zustande kommit.

Als Substrat zur Herstellung der ersten Module nach diesem neuen V erschaltungskonzept

dient ein 2 mm dickes Flachglas. Die mit der Chipsage hergestellten Graben haben eine durch

das S&geblatt vorgegebene Breite von 150 um und eine einstellbare Tiefe, die in den ersten

Experimenten von 150 pm bis 550 pum variiert wurde. Abbildung 7.5 a zeigt schematisch ein
strukturiertes Glassubstrat. Die Graben teilen die Substratfléache in Streifen, die spéter die
Solarzellen bilden. Abbildung 7.5 b zeigt eine rasterel ektronenmikroskopische Aufnahme

eines strukturierten Glassubstrats im Querbruch. Wie sich in den Versuchen gezeigt hat, fuhrt

die Herstellung dieser Grében nicht zu einer wesentlichen Schwéchung der mechanischen
Stabilitét, da kein Substrat bei der Handhabung im Prozess gebrochen ist.
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Su strate

Abbildung 7.5: a) Skizze eines strukturierten Glassubstrats zur Herstellung eines
Moduls mit vier in Serie verschalteten Zellen. b) Elektronenmikroskopische
Aufnahme eines strukturierten Glassubstrats im Querbruch mit zawei Graben einer

Breite von 150 pm und einer Tiefe von ca. 280 pum.

Nach dem S&gen werden die Substrate einer Reinigung unterzogen, danach 1 pm
Molybdan unter einem Winkel a = 68° bzw. unter a = 78° aufgedampft. Wie sich gezeigt hat,
geniigt bereits ein Winkel a = 78° zur vollstandigen Isolation der einzelnen Streifen, d. h. der
I solationswiderstand zwischen jedem Streifen bel allen hergestellten Substraten ist grof3er as
20 MW.

Die Einstellung des Depositionswinkels bei der CIGS-Abscheidung ist, durch die Anlage
bedingt, etwas komplizierter. Damit man die Proben leicht verkippt einbauen kann, muss zur
Einstellung des Depositionswinkels der vorhandene Probenhalter umgebaut werden. Der
Aufdampfwinkel, der dadurch erreicht werden kann, liegt bel ca. 70°. Wie sich gezeigt hat, ist
dieser Winkel eine gute Wahl, um (i) eine befriedigende Schichtqualitdt und (ii) eine
elektrische Isolation zwischen den Streifen herzustellen, sowie (iii) eine Kontaktierung
zwischen der Molybdanschicht und der in einem spéteren Prozessschritt aufgebrachten ZnO-
Schicht zu ermdglichen.

Problematisch ist die Deposition der ZnO-Schicht, die in der Regel durch reaktives
Sputtern erzeugt wird. Dieses reaktive Sputtern ist jedoch im Gegensatz zu der in Abbildung
7.4 d gezeigten Darstellung keine stark gerichtete Deposition. Viel mehr fihrt ein
Depositionswinkel von g=115° zu einer Erniedrigung der Depositionsrate auf der
linksseitigen Flanke. Es verbleibt jedoch ein Parallelwiderstand bzw. ein Kurzschlusspfad
bestehen. Falls erforderlich, kann dieser Kurzschlusspfad durch mechanisches Ritzen links
neben der Vertiefung nach der Deposition unterbrochen werden. Der Shuntpfad wirde so
mechanisch durchtrennt werden, was einen zusdtzlichen Strukturierungsschritt erfordert. Es

besteht jedoch nach wie vor die Mdglichkeit einer ,,inline Prozessierung”.
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Abbildung 7.6 zeigt rasterel ektronenmikroskopische Aufnahmen der deponierten Schich-
ten im Bereich des Grabens. Abbildung 7.6 a gibt einen Uberblick tiber den gesamten Graben.
Abbildung 7.6 b zeigt die linksseitige Flanke der Vertiefung, die wie gewilnscht mit
Molybdan und CIGS beschichtet ist. Abbildung 7.6 c zeigt die rechtsseitige Wand der
Vertiefung, an der wegen der Abschattung keine Deposition stattfindet.

e

glass substrate

— e
no deposition
on groove side wall

Abbildung 7.6: Serienverschaltung durch gerichtete Deposition. a) Gesagte
Vertiefung nach den Depositionen. b) VergroRRerung des linken oberen,
beschichteten Bereichs der Vertiefung, bezeichnet mit ,, B* in Abbildung 7.6 a. )
Rechtsseitige nichtdeponierte Flanke der Vertiefung, bezeichnet mit ,, C* .

Die ersten Module, die nach dem zum Patent angemel deten Verfahren hergestellt wurden,
zeigten bei Serienverschaltung von 3 Zellen eine Leerlaufspannung von 1350 mV bei einer
Grabentiefe von ca. 350 um (eine vierte Zelle war nach der ersten Messung durch die

Messeinrichtung zerstort worden). Das Modul mit der héchsten Leerlaufspannung von 2560
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mV besteht aus 7 Zellen und hat eine Grabentiefe von 550 um. Dieses Ergebnis zeigt, dass
das Konzept prinzipiell funktioniert, jedoch ist die Leerlaufspannung nicht auf dem Niveau
von ca. 650 mV pro Zelle, wie man es von guten CIGS-Zellen erwartet. Der Grund liegt den

Ergebnissen zu Folge an einem moglichen Shunt, wie in Abbildung 7.7 gezeigt.

\d

Zelle 1

Material

Zelle 2

moglicher
Kurzschlusspfad

Abbildung 7.7: Mdoglicher Kurzschlusspfad nach der Herstellung der ZnO-
Schicht. Die Aufdampfung der Mo- und der CIGS-Schicht lasst an der rechten
oberen Seite der Vertiefung enen Tell der Mo-Schicht unbedeckt. Die
Beschichtung dieses kritischen Bereichs mit einem isolierenden Material oder mit
einer CIGS Schicht aus einem sehr flachen Winkel d  konnte diesen kritischen

Bereich abdecken und so einen Shunt verhindern.

Nach der Deposition der Mo-Schicht und der CIGS-Schicht liegt im oberen rechten Tell
der Vertiefung ein Teil des Mo an der Oberflache. Nach der folgenden ZnO-Beschichtung
Uber diesen Teil der Vertiefung kann sich ein Kurzschluss zwischen diesem Mo-
Rickseitenkontakt und dem Vorderseitenkontakt der rechtsseitigen Zelle bilden. Um diesen
Kurzschluss zu vermeiden, konnte man unter einem sehr flachen Winkel d entweder CIGS
oder ein isolierendes Material aufdampfen, um das freistehende Mo abzudecken. In diesem
Fall kénnte dieser Kurzschluss vermieden werden.

Die Deposition der ZnO-Fensterschicht ist, wie bereits erwdhnt, kein gerichtetes
Depositionsverfahren wie beispielsweise eine Deposition durch eine Aufdampfung. Dadurch
kann Uber den gesamten Graben ein Kurzschlusspfad entstehen. Mechanisches Ritzen neben
dem Graben entfernt alle Schichten bis auf die unterste Mo-Schicht und durchtrennt somit den
Shuntpfad. Wie dich jedoch gezeigt hat, beeinflusst diese Nachstrukturierung die
Modulparameter der hergestellten Module nicht. Es lasst sich daraus schlief3en, dass die
Leitfahigkeit der Schicht auf der linken Seite der Vertiefung durch die schrége Deposition

stark genug erniedrigt ist, so dass diese Nachstrukturierung nicht erforderlich erscheint.
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So wie oben der Prozess beschrieben wurde, wird er unter einer grofdtechnischen
Produktion nicht realisiert werden konnen. Bei Grof3beschichtungsanlagen lésst sich bel
vertretbarer Materialausnutzung eine fur das oben beschriebene Verfahren notwendige
gerichtete Deposition nicht einstellen. In diesen auch von Wuirth Solar zur CIGS-
Modulherstellung eingesetzten Anlagen, wird das Substrat wahrend der Deposition unter den
Verdampferquellen lateral verfahren. Mit einer angenommenen kosinusférmigen Verteilung
der Aufdampfraten Uber den Raumwinkeln wird nach einer Deposition die Vertiefung im
Substrat aus allen Richtungen beschichtet sein. Wenn man jedoch davon ausgeht, dass von
der kosinusformigen Depositionsratenraumverteilung nur ein kleiner Bruchteil ausgeblendet
wird und das Aspektverhdtnis der Vertiefung grofld genug ist, kann auch unter diesen
Bedingungen erreicht werden, dass an der linksseitigen Flanke (Abbildung 7.4) keine
Deposition stattfindet. Wenn nun bei der Mo-Deposition alle Winkel kleiner a ausgeblendet
werden, bei der CIGS-Deposition aus allen Winkeln auf3er > b und < a deponiert wird, kann
die Materialausbeute hoch gehalten werden, ohne dass Deposition im Verschaltungsgebiet
stattfindet.

Ein fur diese Technologie bedeutsamer Effekt ist der morphologische Schichtaufbau
schrag aufgedampfter Schichten. Eine Aufdampfung aus einem Winkel kleiner 45° fuhrt zu
einem stabchenformigen Wachstum der deponierten Schicht [129]. Dieses stdbchenférmige
Wachstum ist unter flacher werdendem Aufdampfwinkel stérker ausgepragt und hangt stark
von der Substrattemperatur und der Schmel ztemperatur des Aufdampfmaterials ab. Je hoher
dabei die Schmelztemperatur und je niedriger die Substrattemperatur ist, umso ausgepragter
ist das stébchenformige Wachstum. Beim Aufdampfen von Al ist, ab einem Winkel von ca
70°, die Schicht nicht mehr geschlossen, sondern besteht nur noch aus kolumnar angeordneten
Stabchen [129]. Dieses Phanomen kann fur den an dieser Stelle vorgeschlagenen Prozess
vorteilhaft ausgenutzt werden, wenn im zweiten Schritt (Abbildung 7.4 b) der Mo-
Depositionsstrahl auf die linksseitige Flanke unter einem sehr flachen Winkel auftrifft und
sich dort Mo-Stdbchen ausbilden. Die spédter aufgedampfte CIGS-Schicht bildet,
anzunehmender Weise, auf rauen Substraten (mit kolumnaren Stébchen) eine hohe Pin-
holedichte aus. Durch diese Pinholes kann dann bei der ZnO-Deposition eine Serien-
verschaltung hergestellt werden, auch wenn geometrisch keine Uberlappung (Abbildung 7.4 ¢
Verschaltungsgebiet) vorhanden ist. Das ZnO kommt durch diese Pinholes teilweise mit dem
Mo der rechtsseitigen Solarzelle in Berthrung und verbindet so die Vorderseite der
linksseitigen Solarzelle mit der Rickseite der rechtsseitigen Solarzelle und fuhrt so eine

Serienverschaltung herbei. Allerdings muss, wie bereits erwahnt, der Kurzschlusspfad, der
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durch die Aufdampfung des ZnO entstehen kann, durch einen mechanischen Strukturierungs-
schritt links neben der Vertiefung durchtrennt werden.

Die ersten hergestellten Module haben gezeigt, dass das Prinzip funktioniert. Weitere
Untersuchungen, insbesondere die Problematik des Kurzschlusses, wie in Abbildung 7.7

gezeigt, machen jedoch noch weitere Experimente erforderlich.

7.3.2 Serienverschaltung von Si-Transfersolarzellen

Im vorangegangenen Abschnitt habe ich die Maoglichkeiten eruiert, die die
schréggerichtete Deposition fur CIGS Dunnschichtsolarmodule bietet. Diese Technologie
eignet sich jedoch auch hervorragend zur Herstellung eines Dunnschichtsolarmoduls auf der
Basis von Si-Dinnschichttransfersolarzellen. Abbildung 7.8 zeigt ein Schema einer einfachen
Serienverschaltung von Solarzellen zu einem Solarmodul. In einem ersten Schritt wird die
Solarzelle vorderseitig fertiggestellt, wie bereits in Abschnitt 6.6 erlautert. Auf den
Vorderseitenkontakt der ersten Solarzelle wird ein Streifen aus Silberfolie (metal stripe) mit
einer Dicke von 35 pm aufgelttet, so dass die Folie einen Teill zwischen den zwel
benachbarten Zellen ausfullt, vgl. Abbildung 7.8 a. In diesem Bereich zwischen den beiden
Solarzellen soll spéter die Serienverschaltung vollzogen werden. Nach dem Aufbringen der
Folie klebt man, Abbildung 7.8 b, die Vorderseite der Solarzelle gegen ein Superstratglas.
Durch mechanische Kraft 16st sich die Si-Membran vom Wafer und ist damit auf das
Superstrat transferiert, siehe Abbildung 7.8 c. Nun wird, wie in Abbildung 7.8 d skizziert, von
der Ruckseite der Solarzelle her mechanisch die Si-Membran durchtrennt, z.B. durch eine
Chipsage. Diese Vertiefung muss die gesamte Membran durchtrennen, so dass der darunter
liegende Silberstreifen frei liegt. Durch schréggerichtete Deposition von Aluminium unter
einem Winkel von z.B. 45° zur Oberflachennormalen wird der Solarzellenriickkontakt
gebildet. Gleichzeitig wird auf der dem Depositionsstrahl zugewendeten Seite und auf dem
nicht abgeschatteten Bereich der freiliegenden Silberfolie, Aluminium deponiert. Auf der dem
Depositionsstrahl  abgewandten Seite findet keine Abscheidung statt, wodurch ein

Kurzschluss vermieden wird.
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Abbildung 7.8: Integrierte Serienver schaltung von Dunnschichttransfersolarzellen
zu einem Dunnschichtmodul mit der schraggerichteten Deposition von
Aluminium. a) zeigt eine Transfersolarzelle, die noch mit dem Substrat verbunden
ist. Auf der Vorderseite wird ein Slberstreifen angel6tet (metal stripe), der spater
die Serienverschaltung ermoglicht. b) Das Superstratglas wird durch
transparenten Klebstoff mit der Vorderseite verklebt. c) Der Wafer wird mit
mechanischer Kraft von der Solarzelle abgehoben. d) Schraggerichtete
Deposition von Al stellt zum einen den Rickkontakt der Solarzelle her und zum
anderen verbindet es den Ruickkontakt der rechtsseitigen Solarzelle mit dem
Slberstreifen und damit dem Vorder seitenkontakt der linksseitigen Solarzelle.

7.3.3 Moduleigenschaften

Die im Folgenden gezeigte Realisierung des in Kapitel 7 vorgestellten Verfahrens zeigt,
dass sich nach diesem Verfahren Dinnschichtsolarzellen zu einem Modul verschalten lassen.
Fir die Experimente dienen 4 Wafer, die eine 1.5um dicke QMS-Schicht auf einer
Trennschicht haben. Die auf dieses QMS abgeschiedene Epitaxieschicht hat jedoch im
Gegensatz zu den Hocheffizienzsolarzellen, wie sie in Abschnitt 6.7 vorgestellt wurden, keine
Hochdotierung beim Wachstumsstart erhalten (das sogenannte Back Surface Field, BSF).
Somit werden die generierten Ladungstréger nicht durch das Rickseitenfeld vor der
Grenzflache QMS — Epitaxieschicht reflektiert, sondern konnen an der Grenzflache

rekombinieren. Dies bringt eine Einbuf3e im Kurzschlussstrom mit sich und mindert durch die
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erhdhte Rekombination die Leerlaufspannung. Die Schichten sind daher fir hohe
Modulwirkungsgrade nicht geeignet, erlauben jedoch eine Prifung des Konzeptes dieser
neuen Modultechnik. Entscheidend beim Testen eines Verfahrens fur die Serienverschaltung
ist der Fullfaktor der Einzelzellen im Verhdtnis zum Fullfaktor des entstandenen Moduls. In
diesem Falle hatten die zwei Einzelzellen einen Flllfaktor von 76% respektive 77%.

Abbildung 7.9 zeigt die Kennlinie eines nach dieser Methode hergestellten Moduls.
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Abbildung 7.9: Dunnschichtsilicium-Minimodul, bei dem zwei Transferzellen
durch schréggerichtete Deposition in Serie verschaltet worden sind. Ergebnisse
sind nicht unabhéngig bestatigt.

Das Modul hat einen Fullfaktor von FF = 75.3%. Die Leerlaufspannungen der
Einzelzellen haben sich mit 1169 mV nahezu addiert. Ein geeigneter Indikator fur die
Beurteilung eines Moduls ist der Paralelwiderstand. Ein Parallelwiderstand (engl.. Shunt)
kann z.B. auftreten, wenn durch Unterdampfung auf der vom Depositionsstrahl abgewandten
Seite parasitdre Deposition auftritt. Dieser parasitare Aluminiumfilm stellt in diesem Fall
einen Kurzschlusspfad bereit, der durch einen hohen Parallelwiderstand den Fullfaktor
erniedrigen kann. Bei dem hergestellten Modul lag der Parallelwiderstand bei 5 kOhm und
limitiert somit den Fllfaktor nicht. Obwohl bereits die ersten Versuche mit dieser Technik zu
einem guten Ergebnis gefihrt haben, ist anzunehmen, dass ein Solarzellendesign, das speziell
fUr die Modulverschaltung optimiert ist, zu noch besseren Modulparametern fuhren wird.
Insbesondere sollte die Mdglichkeit der mechanischen Strukturierung der Membran mittels
mechanischem Ritzen untersucht werden, da dadurch die Verschaltungstechnik noch

einfacher zu realisieren sein wirde.
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Ausblick

Die vorliegende Arbeit zeigt, dass mit der Transfertechnologie Solarzellen mit

vergleichsweise hohem Wirkungsgrad und geringem Materialeinsatz hergestellt werden
konnen. Fir diese Arbeit stand die grundlegende Evaluierung des Prozesses im Vordergrund,
weshalb der Transfer der Solarzellen der Einfachheit halber auf Glassubstrate vollzogen
wurde. Eine interessante, aber auch technologisch herausfordernde Variante ist der Transfer
der Schichten auf flexible Kunststofffolien. Es muss hier insbesondere die Problematik der
beim Transfer auftretenden thermischen Spannungen gel6st werden, so dass die Solarzellen-
Membranen nach dem Transfer keine Risse aufweisen. Auch die Kontaktl6ttechnik und die
Klebetechnik von Membran und Substrat verlangen zusétzlichen Entwicklungsaufwand.

Die Rickseite der Solarzellen wurde bei den Zellen, die im Rahmen dieser Arbeit
hergestellt wurden, durch ein ganzflachiges Rickseitenfeld (BSF) passiviert. Diese
Solarzellen sind einer rickseitig passivierten und punktkontaktierten Solarzelle mit einem
lokalem BSF, insbesondere bei diinnen Solarzellen, deutlich unterlegen. Wirkungsgrade von
h » 20 % konnen daher nur erreicht werden, wenn i) nach dem Transfer der Solarzellen
rickseitig das quasi-monokristalline Silicum und bis auf einzelne Punkte der hochdotierte
Bereich der Epitaxieschicht wieder entfernt wird, ii) ganzflachig z.B. eine SiNy
Passivierungsschicht aufgebracht wird und iii) durch Lithographie diese Passivierungsschicht
an den Punkten, an denen der hochdotierte Bereich noch vorhanden ist, wieder entfernt wird.
Nach einer Al-Aufdampfung l&ge dann eine passivierte Punktkontaktsolarzelle mit lokalem
BSF vor. Es musste dafur eine Klebe- bzw. Kontaktldttechnik entwickelt werden, die zum
einen dem Ruckétzen des Siliciums, zum anderen den notwendigen Temperaturenvonca. T =
400°C bei der PECVD SiNy Passivierung standhéalt.

Wenn die Transfertechnologie Erfolg haben soll, ist es zwingend erforderlich, ein
Epitaxie-System zu entwickeln, mit dem kostengiinstige Si-Schichten mit ener fur
Solarzellen hinreichenden Qualitét hergestellt werden kdnnen. Solange die Epitaxie 10 mal
teurer ist als Solarsilicium Wafer, ist die in dieser Arbeit vorgestellte Transfertechnologie
nicht sinnvoll. Vielversprechende Ansdize fir ein solches Epitaxiesystem wurden hier
insbesondere vom Fraunhofer | SE in Freiburg gezeigt, jedoch steht noch kein System mit den
oben genannten Anforderungen kommerziell zur Verfligung.

In dieser Arbeit wurde ein Modell zur Simulation der Kristalisation von pordsem
Silicium zu quasi-monokristallinem Silicium vorgestellt, mit dem die grundlegenden
Phanomene wie i) die Bildung von grof3en Hohlrdumen aus kleinen Poren und von kieinen
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Hohlrdumen aus grofden Poren, ii) die Bildung einer Trennschicht bel richtiger Wahl der
Dicke der vergrabenen, hochporésen Schicht, iii) die Bildung einer doppelten Trennschicht
bei entsprechender Wahl der Dicke und der Kristallisationsparameter und iv) die
Lognormalverteilung von Hohlraumgréf3en in quasi-monokristallinem Si simuliert werden
kann. Flr eine quantitativere Aussagekraft dieses Models musste die zeitliche Entwicklung
der HohlraumgrofRRenverteilung bel verschiedenen Temperaturen untersucht werden, wofr ein

Hochvakuum-RTP-System (engl.: rapid thermal processing) erforderlich ware.
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