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Kurzfassung

In dieser Arbeit wird der Zusammenhang zwischen der Abscheidung von hydrogeneriertem
mikrokristallinem Silizium (pc-Si:H), der Entwicklung des kristallinen Volumenanteils und
den FEigenschaften von Silizium-Diinnschichtsolarzellen untersucht. Mikrokristallines
Silizium ist ein heterogenes Mischphasenmaterial und setzt sich aus kristallinen und
amorphen Bereichen, Korngrenzen und Hohlrdumen zusammen. Zur Herstellung von pc-Si:H
wird standardméBig das Verfahren der plasmaunterstiitzten chemischen Gasphasen-
abscheidung (PECVD) verwendet. Der kristalline Volumenanteil von pc-Si:H ist von
fundamentaler Bedeutung fiir die Materialqualitdt und lasst sich mit der Raman-Kristallinitdt
abschétzen. Die giinstigsten Eigenschaften von pc-Si:H fiir den Einsatz als Absorberschicht in
Solarzellen werden im Ubergangsbereich zu hydrogeneriertem amorphem Silizium (a-Si:H)

und bei Raman-KTristallinitdten zwischen 60 % und 70 % beobachtet.

Um die Entwicklung der Raman-Kristallinitit in Wachstumsrichtung zu charakterisieren,
wurde ein institutseigener experimenteller Aufbau verwendet, der die Aufnahme von Raman-
Spektren wéhrend der Siliziumabscheidung mit hoher Tiefenauflosung von < 10nm
ermdglicht. Dieser bereits bestehende Aufbau zur in-situ Raman-Spektroskopie wurde in der
vorliegenden Arbeit weiterentwickelt: Es wurde ein Beschichtungsschutz entworfen, der die
Beschichtungsrate auf den Raman-Optiken im PECVD-Reaktor um eine GroBenordnung
reduziert. Zudem wurden die Optikmaterialien fiir die Aufnahme der Raman-Spektren von

pc-Si:H optimiert und die Datenauswertung wurde automatisiert.

Das homogene Siliziumwachstum im fiir Solarzellen relevanten Kristallinititsbereich wird im
Allgemeinen durch Wachstums- bzw. Prozessdrifte verhindert. Durch die in-situ Detektion der
Raman-Spektren und das Nachregeln der Prozesseinstellungen kann das Schichtwachstum

von pe-Si:H kontrolliert und Wachstums- bzw. Prozessdrifte konnen ausgeglichen werden.



Der erste Teil dieser Arbeit beschreibt das Wachstum von mikrokristallinem Silizium im fiir
Solarzellen relevanten Kristallinitétsbereich. Obwohl die Prozesseinstellungen wéhrend der
Deposition der Absorberschicht konstant waren, wurde ein absoluter Anstieg der Raman-
Kristallinitdt um 20 % festgestellt. Zur Kompensation des inhomogenen Schichtwachstums
wurden die Fliisse der Prozessgase in einem zweistufigen Verfahren angepasst. Hierdurch
wurde ein konstantes Schichtwachstum bei einer Raman-Kristallinitit von etwa 60 % in
Wachstumsrichtung erreicht. Solarzellen mit diesen Kristallinititsprofilen zeigten eine um
absolut 0,4 % erhohte Solarzellenkonversionseffizienz, die auf einen Anstieg der Kurzschluss-
stromdichte und eine Zunahme des Fiillfaktors zuriickzufithren ist. Jedoch wurden die
hochsten  Fiillfaktoren, Kurzschlussstromdichten und offenen Klemmspannungen bei

Solarzellen mit unterschiedlichen, nicht konstanten Kristallinititsprofilen detektiert.

Im zweiten Teil der Arbeit wird eine Studie zum Wachstum des mikrokristallinen Siliziums
auf unterschiedlich texturierten Substratoberflichen préisentiert. Raue Oberflichentexturen
dienen der Lichteinkopplung und dem Lichteinfang in der Absorberschicht und lassen sich
gemdl ihrer Strukturierung gruppieren. Auf schmalen bzw. breiten kraterartigen,
ungeordneten Substratoberflichen wurde eine signifikante Abnahme der Raman-Kristallinitét
fiir Oberflichendffnungswinkel kleiner als (115+10)° beobachtet. Auf periodisch geordneter
Substratmorphologie sinkt die Raman-Kristallinitdt linear mit zunehmender Anzahl an
Nanostrukturen. Die zweistufige Anpassung der Prozessgase wurde verwendet, um auf
verschieden texturierten, breiten kraterartigen Substratoberflichen Absorberschichten mit
konstantem Kristallinitétsprofil abzuscheiden. Auf diese Weise wurde unabhéngig von der
Substratmorphologie eine signifikante Steigerung der Solarzellenkonversionseftizienz erzielt,
die maBgeblich auf die Erhohung des Fiillfaktors zuriickzufithren ist. Die Kompensation
morphologiebedingter Wachstumsunterschiede wurde auf schmalen kraterartigen Strukturen
demonstriert. Die kontrollierte Abscheidung der Absorberschichten ermoglicht es, die
photovoltaischen Parameter (Fiillfaktor, Kurzschlussstromdichte und offene Klemmspannung)
von Solarzellen mit unterschiedlich texturierten Frontkontakten unabhingig von der Raman-

Kristallinitdt zu vergleichen.
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Abstract

In this thesis, the correlation between the preparation of hydrogenerated microcrystalline
silicon (pc-Si:H), the evolution of the crystalline volume fraction and the performance of thin-
film silicon solar cells is investigated. Microcrystalline silicon is a heterogeneous mixed
phase material, composed of crystalline and amorphous domains, grain boundaries and voids.
For the fabrication of pc-Si:H plasma enhanced chemical vapor deposition (PECVD) is a
commonly used technique. The crystalline volume fraction of pc-Si:H is of fundamental
importance for the material quality and can be estimated by the Raman crystallinity. Most
favorable material properties for the application as absorber layer in solar cells are detected
close to the transition to hydrogenated amorphous silicon (a-Si:H) and for Raman

crystallinities between 60 % and 70 %.

To characterize the evolution of the Raman crystallinity in growth direction, an institution’s
internal setup was used that enables the monitoring of Raman spectra during the silicon
deposition with high depth resolution of < 10 nm. The already existing setup was developed
further in this thesis: A coating protection was designed to reduce the coating rate on the
Raman optics in the PECVD-reactor by one order of magnitude. Moreover, the optical
materials were optimized for the detection of the Raman spectra of pc-Si:H and the data

analysis was automatized.

In general, homogeneous silicon layer growth within the crystallinity range suitable for solar
cells is prevented by growth and process drifts. By means of the in-situ detection of the
Raman spectra and the readjustment of the process settings silicon layer growth was

controlled and growth respectively process drifts were compensated.

The first part of this thesis addresses the microcrystalline silicon growth in the crystallinity
range suitable for solar cells. Although process settings were constant during the deposition of

the absorber layer, an absolute increase of the Raman crystallinity by 20 % was observed. For
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the compensation of the inhomogeneous layer growth process gas flows were adapted in two
steps. As a result, constant layer growth with Raman crystallinities of approximately 60 %
was achieved in growth direction. Solar cells with these crystallinity profiles exhibited
strongly enhanced solar cell conversion efficiency by 0.4 % absolute, which can be attributed
to an increase of the short circuit current density and fill factor, respectively. However, highest
fill factors, short circuit current densities and open circuit voltages were detected for different,

non-constant crystallinity profiles.

In the second part of this thesis a study on the growth of microcrystalline silicon on various
surface-textured substrates is presented. Rough surface textures enable light coupling and
light trapping in the absorber layer and can be grouped according to their structure. On narrow
resp. broad crater-like and disordered substrate surfaces a decrease of the Raman crystallinity
was observed for crater opening angles below approximately (115+10)°. On periodically
textured substrate morphologies Raman crystallinity decreases linearly with increasing
number of nanostructures. The two-step adaption of the process gases was applied to deposit
absorber layers with constant crystallinity profiles on broad crater-like substrate surfaces. As a
result, significant enhancement of the solar cell conversion efficiency, which is mainly caused
by an increase of the fill factor, was obtained. The compensation of morphology-related
growth differences was demonstrated on narrow crater-like structures. The controlled
deposition of absorber layers enables the comparison of the photovoltaic parameters (fill
factor, short circuit current density and open circuit voltage) of solar cells with various

textured front contacts independent of the Raman crystallinity.
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Abklrzungsverzeichnis

PECVD Plasmaunterstiitzte chemische Gasphasenabscheidung
engl.: ,,Plasma-enhanced chemical vapor deposition
LPCVD Niederdruck-CVD
engl.: ,,Low-pressure chemical vapor deposition”
XRD Rontgendiffraktometrie
TEM Transmissionselektronenmikroskopie
AFM Rasterkraftmikroskop
engl.: ,,atomic force microscope*
RMS Quadratisches Mittel
engl.: ,,root-mean-squared*
TO Transversal optisches Phonon
FWHM Volle Halbwertsbreite
engl.: ,,full width at half maximum®
DSR Differenzielle spektrale Empfindlichkeit
engl.: ,differential spectral response*
MFC Massendurchflussregler
engl.: ,,mass flow controller*
OES Optische Emissionsspektroskopie
MPP Punkt maximaler elektrischer Leistung auf der Kennlinie
engl.: ,,maximum power point*
Nd: YAG Neodym-dotierter Yttrium-Aluminium-Granat-Laser
pe-Si:H Hydrogeneriertes mikrokristallines Silizium
a-Si:H Hydrogeneriertes amorphes Silizium
c-Si Monokristallines Silizium
a-Si Amorphes Silizium
ZnO:Al Aluminium-dotiertes Zinkoxid
ZnO:B Bor-dotiertes Zinkoxid
(CH;);B Trimethylboran
PH; Phosphin
BaF, Bariumfluorid
CaF, Calciumfluorid
Al,O3 Saphir
SiH, Silan
SiH;- Silyl-Radikal
KOH Kaliumhydroxid
HCI Salzsdure
HF Flusssdure
H, Wasserstoff
Ag Silber
Si Silizium
H- Wasserstoffradikal
1 Raman-Intensitét
I, Raman-Intensitdt des in den amorphen Bereichen (pc-Si:H) gestreuten Lichts
Iigo Raman-Intensitit bei 480 cm’
I, Raman-Intensitdt des in den kristallinen Bereichen (uc-Si:H) gestreuten Lichts
Isyo Raman-Intensitit bei 520 cm’
Isgo Raman-Intensitit bei 500 cm™

c Raman-Kristallinitat



s In-situ gemessene Raman-Kristallinitit

m Steigung des Kristallinitétsprofils

Am Fehler der Steigung des Kristallinitdtsprofils

125’ o Ex-situ gemessene Raman-Kristallinitit

QIS ™ Mittlere End-Kristallinitéit

JRS Konst Konstante Raman-Kristallinitit der i-Schicht (theor.)
[ES’ P konst Konstante Raman-Kristallinitét der p-Schicht (theor.)
1?5’ P Raman-Kristallinitit der p-Schicht

poo-ee0 Integrierte Raman-Intensitéit zwischen 560 cm™ und 660 cm’
-0 Integrierte Raman-Intensitit zwischen 500 cm™ und 530 cm™
ALRS Fehler der in-situ gemessenen Raman-Kristallinitét
ALRS Fehler der ex-situ gemessenen Raman-Kristallinitit
AQIES Fehler der mittleren End-Kristallinitét

55 theo Berechnete Raman-Kristallinitit

13 Anfangsintensitdt des Laserlichts vor der i-Schicht
Iy Anfangsintensitét des Laserlichts vor der p-Schicht
Iy Intensitdt des in der p-Schicht Raman-gestreuten Lichts
I Intensitét des in der i-Schicht Raman-gestreuten Lichts
dly In einem infinitesimalen Schichtdickenelement gestreute Raman-Intensitat
Voc Offene Klemmspannung

Rpire Differentieller Widerstand

Roc Differentieller Widerstand bei Ve

Vai Eingebaute Spannung, engl.: ,,built-in voltage*

Vias Inverse Bias-Spannung

Vv Solarzellen-Spannung

EQE Externe Quanteneffizienz

AEQE Fehler der externen Quanteneffizienz

IQFE Interne Quanteneffizienz

TRe11e Totale Zellreflexion

Y Potentialverlauf im Plasmaraum

Vauik Potential im Plasma-Bulk

Vre Hochfrequente Wechselspannung

AV Spannungsdifterenz

Is Strom

Isc Kurzschlussstrom, engl.: ,,short circuit current

Ipn, Photostrom

J Stromdichte

Jsc Kurzschlussstromdichte

Al Stromdifferenz

n Solarzellenkonversionseffizienz

P; Strahlungsleistung

qVsi Bandverbiegung

Ep Leitungsband-Energie

Ey Valenzband-Energie

p p-dotierte Silizium-Schicht

i Intrinsische Silizium-Schicht

n n-dotierte Silizium-Schicht

Apebye Debye-Lange

d Silizium-Schichtdicke

d, Dicke der p-Schicht

dr Radikal-Durchmesser

dz0 Schichtdicke des Zinkoxids

dges Gesamte Schichtdicke

dint Informationstiefe eines Raman-Spektrums

p Periodenldnge periodisch texturierter Nanostrukturen
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1 Einleitung

Fir die Erzeugung erncuerbarer Energien stellt die Nachhaltigkeit von Rohstoffen einen
wichtigen Grundpfeiler dar. Das Rohstoffvorkommen von Silizium ist nahezu unerschopflich,
da die Erdkruste zu etwa 25,8 % aus diesem Element besteht [1]. Die jahrlich auf der Erde
ankommende Sonnenenergie iibersteigt den globalen Primérenergieverbrauch um mehr als
das 7000-fache [2]. Solarzellen aus Silizium bieten eine elegante Mdglichkeit, die solare
Strahlung in elektrischen Strom umzuwandeln. Die erste hocheffiziente, aus kristallinem
Silizium bestehende Solarzelle wurde 1954 von Chapin, Fuller und Paerson [3] hergestellt.
Neben kristallinem Silizium wird auch Diinnschicht-Silizium in photovoltaischen
Bauelementen verwendet [4, 5]. Einsatzbereiche fiir dieses Material bieten Heterostruktur-
oder Diinnschichtsolarzellen. Heterostruktursolarzellen sind von grofler industrieller
Bedeutung und erreichen Modul-Wirkungsgrade von bis zu 256% [6]. In
Diinnschichtsolarzellen kénnen die Tragermaterialien aus Glas durch flexible, giinstige
Materialien ersetzt werden [7]. Zudem ermoglichen die in Diinnschichtsolarzellen erreichten

hohen Spannungen den Einsatz in der Wasserstoffgewinnung [8].

Als Absorbermaterialien in Diinnschichtsolarzellen werden hydrogeneriertes amorphes
(a-Si:H) und mikrokristallines Silizium (pc-Si:H) verwendet. Die erste Solarzelle mit einer
Absorberschicht aus a-Si:H wurde 1976 von Carlson und Wronski hergestellt [9]. Zur
Abscheidung von Solarzellen mit mikrokristallinen Absorberschichten waren die Arbeiten
von Vetterl et al. [10] und Meier et al. [11] wegweisend. Strukturell stellt mikrokristallines
Silizium ein heterogenes Mischphasenmaterial mit kristallinen und amorphen Bereichen,
Korngrenzen und Hohlrdumen dar [10]. Eine fundamentale KenngroBe von mikrokristallinem
Silizium ist der kristalline Volumenanteil, welcher iiber das Massenverhiltnis zwischen den
Kristalliten und amorphen Bereichen in pc-Si:H definiert ist. Optimale Absorberschicht-
eigenschaften fiir den Einsatz in Solarzellen werden in einem schmalen Prozessfenster nahe
dem Phaseniibergang zu a-Si:H und bei einem kristallinen Volumenanteil von 60 % bis 70 %

beobachtet [10, 12-16].
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Ein weit verbreitetes Verfahren zur Herstellung von Diinnschicht-Silizium ist die
plasmaunterstiitzte chemische Gasphasenabscheidung (PECVD) [10, 17, 18]. Bei dieser
Methode werden Prozessgase iiber eine hochfrequente Wechselspannung zwischen zwei
Elektroden dissoziiert. Die dariiber bereitgestellten Prakursor-Teilchen werden zur Deposition
von Diinnschicht-Silizium auf einem Substrat verwendet. Ein groBer Vorteil des PECVD-
Verfahrens besteht darin, dass die diinnen Silizium-Schichten grofflachig abgeschieden

werden konnen [18].

Die Deposition von pc-Si:H mit PECVD ist stets mit Prozess- und Wachstumsdriften
verbunden, die einen konstanten kristallinen Volumenanteil im fiir Solarzellen giinstigen
Kristallinitdtsbereich verhindern. Prozessdrifte, die ein homogenes Wachstum unterdriicken,
wurden beispielsweise von Donker et al. untersucht und sind unter anderem auf
Diffusionseffekte der Prozessgase und ein plasmainduziertes Autheizen des Substrats
zuriickzufiihren [13]. Bei mittleren Kristallinitdten wurde beobachtet, dass sich die Kristallite
mit zunehmender Schichtdicke konisch in Wachstumsrichtung verbreitern [10, 19]. Dieser
Wachstumsdrift kann besonders wihrend der anfinglichen Wachstumsphase zu einem starken
Anstieg des kristallinen Volumenanteils fithren [10, 19]. AuBerdem ist bekannt, dass die raue
Oberflaichenmorphologie von Substraten, die fiir eine effiziente Lichtabsorption in der
Solarzelle essentiell ist, die Materialqualitidt der aufwachsenden Schicht beeintrichtigt [20-

22].

Um Zugang zur Entwicklung der Materialstruktur in Wachstumsrichtung zu erlangen, wurden
verschiedene in-situ Diagnostik-Methoden eingesetzt. Bei der optischen Emissions-
spektroskopie wurden Plasmaparameter wihrend der PECVD-Abscheidung detektiert [23,
24]. Die Methode ermdglicht jedoch keinen direkten Zugriff auf die Materialeigenschaften.
Das Verfahren der Ellipsometrie bietet eine hohe Tiefenauflosung [25, 26], stoBt allerdings an
seine Grenzen, wenn die wachsende Oberfldche stark unterschiedliche Topographien

aufweist.

In dieser Arbeit wird ein institutseigener experimenteller Aufbau verwendet, der die in-situ
Aufnahme von Raman-Spektren ermdglicht [27]. Aus den Raman-Spektren wird mit der
Raman-Kristallinitit eine KenngroBe zur Abschdtzung des kristallinen Volumenanteils

ermittelt [19, 28, 29]. In dem Versuchsaufbau wird die Anregung der Raman-Streuung und die
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Sammlung des Raman-gestreuten Lichts iiber eine Durchfithrung in der PECVD-Elektrode
erzielt [30]. Dabei konnen Raman-Spektren bei herkémmlichen Wachstumsraten (~ 0,5 nm/s)
mit einer Tiefenauflosung von < 10 nm in Wachstumsrichtung detektiert werden. Folglich
lassen sich fiir die in der Regel 1 um bis 2 um dicken Absorberschichten Wachstumsprofile

erstellen, die Riickschliisse auf die Entwicklung der Raman-Kristallinitét zulassen [31].

Das Ziel dieser Arbeit besteht darin, den Zusammenhang zwischen den Prozesseinstellungen,
der Entwicklung der Raman-Kristallinitdit von mikrokristallinem Silizium und den
Eigenschaften von Silizium-Diinnschichtsolarzellen zu untersuchen und Wachstumsdrifte

auszugleichen.

In Kapitel 2 wird eine Ubersicht zu den theoretischen Grundlagen von Solarzellen und den
Materialeigenschaften von amorphem und mikrokristallinem Silizium gegeben. Auflerdem
werden die verwendeten experimentellen Methoden préasentiert und der institutseigene Aufbau

zur in-situ Raman-Spektroskopie vorgestellt.

In Kapitel 3 werden Untersuchungen zur Siliziumbeschichtung der Kammeroptiken
prasentiert und die Datenanalyse der in-situ detektierten Raman-Spektren wird behandelt. Wie
in [32] erldutert wurde, verringert sich die Signalintensitét des in-situ detektierten Raman-
Lichts durch die hohe Beschichtung der Kammeroptiken. Hierdurch nimmt das Signal-

Rausch-Verhiltnis wihrend der Siliziumabscheidung ab.

In Kapitel 4 werden Experimente zum mikrokristallinen Wachstum bei konstanten Prozess-
einstellungen beschrieben. Es wird vorgestellt, wie sich ein homogenes Schichtwachstum
durch das Nachregeln der Prozesseinstellung realisieren ldsst und welche Auswirkungen eine
konstante Entwicklung der Raman-Kristallinitit auf die Solarzelleneigenschaften hat. Zudem
wird diskutiert, ob sich die Materialqualitit der mikrokristallinen Absorberschicht durch

gezielte Verdanderungen der Prozesseinstellungen erhohen lasst.

In Kapitel 5 werden Untersuchungen zum  mikrokristallinen = Wachstum  auf
Substratoberflichen, die verschiedene Mechanismen der Lichtkopplung und des
Lichteinfangs abdecken, prisentiert. Die Parametrisierung der verschieden texturierten
Substrate mit Rasterkraftmikroskopie-Aufnahmen wird vorgestellt und die Korrelation

zwischen der Substratmorphologie und der Entwicklung der Raman-Kristallinitdt erértert.
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Auflerdem wird in diesem Kapitel beschrieben, wie sich das mikrokristalline Wachstum auf
unterschiedlich texturierten Substraten durch die Nachfiihrung der Prozesseinstellungen

kontrollieren l&sst.

In Kapitel 6 werden die Resultate dieser Arbeit zusammengefasst und es wird ein Ausblick

présentiert.



2 Theoretische Grundlagen und experimentelle
Methoden

In diesem Kapitel werden die Grundlagen zur Herstellung und Charakterisierung von
Diinnschichtsolarzellen aus hydrogeneriertem amorphem (a-Si:H) und mikrokristallinem
(uc-Si:H) Silizium erdrtert. Zur Einfiihrung in die Thematik wird die Funktionsweise von
Diinnschichtsolarzellen beschrieben (s. Kapitel 2.1). AnschlieBend werden Methoden
vorgestellt, die zur Charakterisierung der funktionalen Schichten dienen und in der
vorliegenden Arbeit verwendet wurden (s. Kapitel 2.2). In Kapitel 2.3 wird auf das Verfahren
der plasmaunterstiitzen, chemischen Gasphasenabscheidung (PECVD) eingegangen. Das
Wachstum von mikrokristallinem Silizium 1ésst sich wahrend der PECVD-Abscheidung mit
der in [32] entwickelten Technologie der in-situ Raman-Spektroskopie beobachten. Der dazu

notwendige Versuchsaufbau wird in Kapitel 2.4 priasentiert.
2.1 Silizium-Dunnschichtsolarzellen

Im Folgenden werden zunédchst Diinnschichtsolarzellen allgemein betrachtet und die
charakteristischen Kenngrofen dieser Bauelemente werden definiert. Danach werden die
elektrischen und optischen Eigenschaften von a-Si:H und pc-Si:H und die daraus
resultierenden Konsequenzen fiir den Einsatz in Silizium-Diinnschichtsolarzellen diskutiert.

Zudem werden verschiedene Konzepte fiir den Lichteinfang in den Solarzellen erlautert.

2.1.1 Funktionsweise und KenngréBen von Diinnschichtsolarzellen

Um die Strahlungsleistung des Sonnenlichts in einem Halbleiter in elektrische Leistung
umzuwandeln, miissen die Photonen im Festkorper absorbiert und die angeregten
Ladungstrager raumlich getrennt werden. Herkdmmliche, siliziumbasierte Solarzellen
bestehen aus mono- bzw. polykristallinem Silizium und weisen eine Bandliicke von 1,12 eV

auf [33, 34]. Als Bandliicke wird der energetische Abstand zwischen dem Valenz- und dem

5



2 Theoretische Grundlagen und experimentelle Methoden

Leitungsband im Halbleiter bezeichnet. Zur Anregung eines Elektrons vom Valenz- in das
Leitungsband ist mindestens die Energie vom Betrag der Bandliicke erforderlich. Bei
Photonenenergien £,> 1,12 eV und ausreichender Schichtdicke (einige 100 um) absorbiert
monokristallines Silizium den GroBteil der solaren Strahlung. Die Separation der Elektron-
Loch-Paare, die bei der Absorption erzeugt werden, erfolgt durch das elektrische Feld an
einem weniger als 1 pm breiten pn-Ubergang [3] (zu den physikalischen Hintergriinden eines
pn-Ubergangs s. [35-37]). Obwohl der pn-Ubergang nur einen geringen Volumenanteil in den
Absorberschichten einnimmt, ermdglicht die hohe Diffusionslinge der Ladungstriger in

mono- bzw. polykristallinem Silizium eine effiziente Ladungstragersammlung [38].

Im Gegensatz zu mono- und polykristallinem Silizium ist die Diffusionslédnge in a-Si:H und
pe-Si:H deutlich geringer [4, 39]. Die Trennung der Elektronen und Locher erfolgt in diesen
Materialien durch ein elektrisches Feld, welches Ladungstriger mit unterschiedlichem
Vorzeichen dazu zwingt, in entgegengesetzte Richtungen zu driften. Hierdurch wird
verhindert, dass die Elektronen und Locher unmittelbar nach ihrer Anregung wieder
rekombinieren. Die Schichtabfolge einer Solarzelle mit einem eingebauten elektrischen Feld
ist in Abbildung 2.1 a) skizziert. In der dargestellten Konfiguration dringt das Licht durch das
Glassubstrat in die Solarzelle ein. Die p- und n-dotierten Schichten sind typicherweise 20 nm
bis 40 nm dick und induzieren auf Grund ihrer verschiedenen Polaritdt ein elektrisches Feld in
der Absorberschicht. Die Absorberschichten sind undotiert (,,i-Schicht™) und iiblicherweise
300 nm (a-Si:H) bzw. 1300 nm (uc-Si:H) dick. Sowohl der texturierte Front- als auch der raue
Riickkontakt dienen der Streuung des einfallenden bzw. nicht absorbierten Lichts. Auf diese
Weise wird die Schichtdicke, die das Licht im Absorbermaterial durchlauft, effektiv
verlangert [40]. Als Frontkontakt kann Aluminium dotiertes Zinkoxid (ZnO:Al) verwendet
werden [41]. Dieses Material ist zugleich leitfdhig und fiir den groBten Teil des solaren
Spektrums transparent. Der Riickkontakt besteht beispielsweise aus thermisch aufgedampftem

Silber.

In Abbildung 2.1b) ist ein vereinfachtes Energieband-Diagramm der pin-Solarzelle aus
Abbildung 2.1 a) schematisch dargestellt. Unter Kurzschlussbedingungen (Front- und
Riickkontakt lastfrei verbunden) ist die Fermi-Energie Er idealerweise flach. Folglich sind das
Leitungs- und das Valenzband energetisch ,,verbogen® [37]. Die Hohe der Bandverbiegung ist

abhidngig von der Dotierkonzentration und wird durch das Produkt aus der eingebauten
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Spannung Vg; (engl.: ,,built-in voltage®) und der Elementarladung ¢ beschrieben. Wird in der
i-Schicht ein Elektronen-Loch-Paar erzeugt, driften die Ladungstréger im elektrischen Feld in
Richtung der dotierten Schichten. Dem Vorzeichen ihrer Ladung entsprechend bewegen sich
die Elektronen zur n- und die Locher zur p-Schicht (s. Abbildung 2.1b)). Da die
Solarzellenkontakte kurzgeschlossen sind, flieBen die Ladungstréger, die nicht rekombinieren,

mit einem Photostrom Zpy, ab [37].

p i n
a) Licht
— > | Glas-
substrat
Ruck-
-
—_ kontakt
Front- |
—> | kontakt
X |
: :
b) Leitungsband-Energie E; ' AE
@\ |
E; ,
Valenzband-Energie E,,
qVei \®

Abbildung 2.1: a) Schematische Zeichnung des Aufbaus einer pin-Diinnschichtsolarzelle. b) Skizziertes
Energieband-Diagramm fiir die in a) gezeigte Solarzelle unter Kurzschlussbedingungen. Durch die n- und
p-dotierten Schichten ,,verbiegen™ sich die Energiebanger um ¢V5g;, wobei ¢ fir die Elementarladung und Vg; fiir
die eingebaute Potentialdifferenz steht. Unter Kurzschlussbedingungen ist die Fermi-Energie Er idealerweise
flach.

Bei offenen elektrischen Kontakten und konstanter Ladungstridgertrennung (konstante
Beleuchtungsintensitét) baut sich ein elektrisches Feld auf, welches entgegengesetzt zu dem
durch die Dotierschichten verursachten elektrischen Feld verlduft. Infolgedessen reduziert
sich die Verbiegung der Energiebiander von ¢Vg; auf ¢(Vsi—Voc) [37, 42]. Dabei steht Vo fiir

die offene Klemmspannung (engl.: ,,open circuit voltage*), die zwischen dem Front- und dem

Riickkontakt abgegriffen werden kann.

Die vollstindige Strom-Spannungs-Charakteristik einer Solarzelle wird durch eine Kennlinie

beschrieben (s. Abbildung 2.2). Der in der Solarzelle erzeugte Photostrom Ip, ist im Idealfall
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identisch zu dem Strom, der extern unter Kurzschlussbedingungen gemessen wird (/sc, engl.:
,,short circuit current®). Allerdings sind bei realen Solarzellen Shunt- und Serienwiderstiande
zu beriicksichtigen, wodurch sich /p, und Isc voneinander unterscheiden [37]. Darliber hinaus
wird der Strom in der Praxis héufig, in den folgenden Kapiteln grundsitzlich, als Strom pro
Flicheneinheit angegeben (Stromdichte J in mA/cm?). Auf diese Weise kénnen Solarzellen

mit unterschiedlicher Flache direkt miteinander verglichen werden.

Anhand der Solarzellenkennlinie kann die Definition der Solarzellenkonversionseffizienz 7
veranschaulicht werden. Die Solarzellenkonversionseffizienz 7 gibt den Wirkungsgrad an, mit
dem die solare Strahlungsleistung Pi, in elektrische Leistung umgewandelt wird. Die
elektrische Leistung berechnet sich aus dem Produkt des Stroms mit der Spannung. Der Punkt
auf der Kennlinie, an dem die elektrische Leistung maximal ist, wird nachstehend MPP
genannt (engl.: ,,maximum-power-point™) und die dazu gehdrige Leistung wird mit Pypp

bezeichnet (s. Abbildung 2.2). Damit ermittelt sich die Solarzellenkonversionseffizienz aus

:PMPP
Pin ’

@.1)

Eine weitere wichtige KenngroBe zur Solarzellencharakterisierung ist der Fiillfaktor FF.

Dieser berechnet sich mit

PMMP _ VMPP [MPP

FF = =
Voc Isc Voc Isc

(2.2)
und gibt anschaulich das Verhiltnis zwischen zwei Rechtecken mit den Kantenlédngen
Vmpp und Iyipp bzw. Voc und Isc wieder (s. Abbildung 2.2). Dabei steht Vypp fiir die Spannung
und Iypp fiir den Strom am MPP. Der Fiillfaktor ist ein MaB fiir die Qualitét der funktionalen
Schichten (Front- bzw. Riickkontakt; p-, i- und n-Schicht): Fiir gute Diinnschichtsolarzellen
zeigt der Fiillfaktor Werte um 70 % [10, 43]. Niedrige FF konnen auf eine méfige Qualitét
der i-Schicht und auf erhohte Rekombinationsverluste der Ladungstridger hinweisen [37].
Zudem sind bei geringen FF ungiinstige (hochohmige) Kontaktschichten oder strukturelle

Materialfehler der i-Schicht in Betracht zu ziehen.
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Abbildung 2.2: Skizze einer Solarzellenkennlinie mit dem Strom /s als Funktion der Spannung V. Eingezeichnet
sind die Schnittpunkte der Kennlinie mit der Abszisse (offene Klemmspannung Voc) und der Ordinate
(Kurzschlussstrom /sc). Der Punkt auf der Kennlinie, an dem die Solarzelle die maximale Leistung entnommen
werden kann, wird mit MPP bezeichnet (engl.: ,,maximum-power-point*).

2.1.2 Hydrogeneriertes amorphes und mikrokristallines Silizium

Fiir Solarzellen geeignetes amorphes Silizium wurde erstmals von Chittick [44] und Spear
[45] deponiert. Die Abscheidung von mikrokristallinem Silizium wurde erstmals von Vepiek
und Marecek dokumentiert [46]. Fiir die Prozessierung beider Materialien ist die Zufuhr von
Wasserstoff von fundamentaler Bedeutung [47-50]. Die Griinde hierfiir werden nachstehend
erldutert. Zudem werden die fiir Solarzellen relevanten strukturellen und elektrooptischen

Eigenschaften von amorphem und mikrokristallinem Silizium diskutiert.

Zur Beschreibung der Struktur von amorphem Silizium ist es hilfreich, den Aufbau von
monokristallinem Silizium (c-Si) zu betrachten. In c-Si ist jedes Atom durch vier kovalente
Bindungen mit den Nachbaratomen verbunden. Da alle Winkel zwischen den Bindungen
gleich groB (~109,5°) und die Bindungslingen konstant sind (~ 2,35 A), befinden sich die
Nachbaratome auf den Eckpunkten eines imaginiren Tetraeders [37]. In amorphem Silizium
variieren sowohl die Winkel als auch die Bindungslidngen zufallsverteilt um etwa +10% [51-
53]. Wéhrend hierdurch die Nahordnung im Kristall ndherungsweise erhalten bleibt, geht die
Fernordnung und damit die Gitterperiodizitit verloren. Wegen der Unordnung in amorphem
Silizium ist der Impuls der Ladungstriger im Valenz- und Leitungsband nicht mehr eindeutig

bestimmt [54]. Dadurch ist es moglich, Elektronen ohne Beteiligung zusétzlicher Phononen in
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das Leitungsband anzuregen [37, 54]. Amorphes Silizium wird dementsprechend auch als

,,quasi‘‘-direkter Halbleiter bezeichnet.

Die variierenden Winkel- und Bindungslédngen in amorphem Silizium haben zur Folge, dass
die Energiebdnder keine definierten Kanten, sondern in die Bandliicke hineinreichende
Bandausldufer (engl.: ,.tail states”) aufweisen [37, 54]. Zwischen den Bandausldufern des
Valenz- und des Leitungsbands sind weitere, ,tief“ in der Bandliicke liegende Zustinde zu
beobachten [55]. Diese sind wie folgt zu erklaren: Mit zunehmenden Atomabstinden kommt
es in amorphem Silizium zu Verspannungen, welche iiber Bindungsbriiche relaxieren und
ungesittigte Elektronenpaarbindungen (engl.: ,dangling bonds“) hinterlassen. Die
ungesittigten Bindungen stellen Rekombinationszentren fiir Ladungstriger dar und erzeugen
Zustédnde in der Bandliicke. In reinem amorphem Silizium (ohne Wasserstoff) betrdgt die

Dichte an ungesittigten Bindungen etwa 10%° cm™.

Bei einer Atomanzahldichte von
4,9-10* cm™ ([56], a-Si) ergibt sich ein Anteil an Atomen mit ungesittigter Bindung von
0,2 %. Da dieser Prozentsatz zu hohen Rekombinationsverlusten in der Absorberschicht
fithren wiirde, ist reines amorphes Silizium ungeeignet fiir die Anwendung in Solarzellen. Die
Dichte an ungesittigten Bindungen ldsst sich jedoch durch die Passivierung mit Wasserstoff
um mehrere Grofenordnungen auf 10'° cm™ bis 10" cm™ reduzieren [57]. Mit Wasserstoff

passiviertes a-Si wird hydrogeneriertes amorphes Silizium (a-Si:H) genannt.

Die vorangegangen Erlduterungen zur Verteilung der energetischen Zustéinde sind hilfreich
zur Interpretation des Absorptionsverhaltens von amorphem Silizium. In Abbildung 2.3 ist der
Absorptionskoeffizient von a-Si:H als Funktion der Wellenlinge A bzw. der Energie E,
dargestellt (Daten zur Grafik aus [58]). Der Absorptionskoeffizient von c-Si ist ebenfalls
abgebildet und dient als Referenz. Fiir Energien zwischen 1,8 eV und 2,5 eV liegt der
Absorptionskoeffizient von a-Si:H bis zu einer GroBenordnung iiber dem Absorptions-
koeffizienten von c-Si. Kristallines Silizium ist im Gegensatz zu a-Si:H ein indirekter
Halbleiter [59]. Folglich werden in c-Si zusitzliche Phononen fiir optische Uberginge
bendtigt, wodurch sich die Absorptionswahrscheinlichkeit reduziert. Die Bandliicke von
a-Si:H ist abhingig von der strukturellen Unordnung [60] und vom Wasserstoffgehalt [61].
Sie kann zwischen 1,6 eV und 1,9 eV schwanken [62] und liegt damit deutlich iiber der
Bandlicke von c¢-Si (1,12¢eV, [33, 34]). Dementsprechend konnen in a-Si:H-
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Diinnschichtsolarzellen deutlich héhere Voc erreicht werden als in kristallinen Solarzellen

[37, 63].

Energie Ey [eV]
25 21 18 16 14 12 11

uc-Si:H
10* e

1033'
1023'

1013'

Absorptionskoeffizient ag [cm™]

600 700 800 900 1000 1100
Wellenlange A [nm]

Abbildung 2.3: Absorptionskoeffizient a; von kristallinem (c-Si), mikrokristallinem (pc-Si:H) und amorphem
Silizium (a-Si:H) als Funktion der Wellenlinge A bzw. der Energie E,. Die Daten zu der gezeigten Grafik
stammen aus [58] und wurden mittels photothermischer Deflektionsspektroskopie aufgenommen.

Im Gegensatz zu amorphem Silizium stellt mikrokristallines Silizium ein heterogenes
Gemisch aus Kristalliten, amorphen Bereichen, Korngrenzen und Hohlrdumen (engl.:
,,voids®) dar. Zur Veranschaulichung der Materialzusammensetzung ist in Abbildung 2.4 eine
schematische  Zeichnung aufgefiihrt, die aus XRD- (Rontgendiffraktometrie),
TEM- (Transmissionselektronenmikroskopie) und Raman-Messungen abgeleitet wurde [10].
Die Wachstumsrichtung des abgeschiedenen Siliziums verlduft dabei senkrecht zum
verwendeten Substrat (z.B. Glas). Gemill der physikalischen Eigenschaften der

mikrokristallinen Schicht sind drei Bereiche zu unterscheiden:

Bei einem hohen kristallinen Volumenanteil (linker Bereich in Abbildung 2.4) sind
sdulenartige Kristallite zu beobachten, welche sich {iber die gesamte Schichtdicke erstrecken.
Die Kristallite sind durch Hohlrdume voneinander getrennt und bestehen aus einer
Agglomeration etwa 20 nm groBer ,,Korner* (engl.: ,,grains) [19, 64]. Wihrend innerhalb der
Korner eine nahezu perfekte monokristalline Gitterstruktur beobachtet wird, bilden sich an

den Korngrenzen Zwillingsdefekte [64] und Stapelfehler [65]. Genau wie in amorphem
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Silizium sind auch in mikrokristallinem Silizium ungesittigte Elektronenpaarbindungen
vorhanden. Diese sind nach [66] vornehmlich an den Grenzflichen der sédulenartigen
Kristallite lokalisiert und lassen sich teilweise mit Wasserstoff passivieren. Der
Wasserstoffgehalt in hydrogeneriertem mikrokristallinem Silizium betrégt dabei ~ 2-5 % [67].
Nichtsdestotrotz wird bei hohem kristallinen Volumenanteil eine fiir Solarzellen ungiinstige
Defektdichte gemessen [68]. Zudem degradiert pc-Si:H unter Atmosphéreneinfluss, da durch
die vorhandenen Hohlrdume Sauerstoff eingebaut wird [69, 70]. Die Absorptionskoeffizienten
von hochkristallinem pc-Si:H und ¢-Si  verlaufen erwartungsgemill  &hnlich
(s. Abbildung 2.3). Dementsprechend verhilt sich pc-Si:H bei optischen Ubergiingen wie ein
indirekter Halbleiter mit einer Bandliicke von 1,1 eV [71].

Bei niedrigem kristallinen Volumenanteil (rechter Bereich in Abbildung 2.4) sind die Koérner
deutlich kleiner, unregelméBig geformt und in eine Matrix aus amorphem Silizium eingebettet
[19]. Da die Ladungstrigermobilitit in diesem Bereich stark eingeschrinkt ist, sind
mikrokristalline Absorberschichten mit geringem kristallinen Volumenanteil ebenfalls

ungeeignet flir den Einsatz in Solarzellen [58, 72, 73].

abnehmender kristalliner Volumenanteil
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Abbildung 2.4:  Schematische Ubersicht zur Materialstruktur von mikrokristallinem — Silizium  bei
unterschiedlichem kristallinem Volumenanteil. Die Grafik wurde [10] entnommen und die Beschriftung ins
Deutsche tibersetzt.

Die hochsten Wirkungsgrade von mikrokristallinen Solarzellen werden bei einem mittleren
kristallinen Volumenanteil zwischen 60 % und 70 % beobachtet [10, 12-16]. Wie in
Abbildung 2.4 skizziert ist, sind die Kristallite in diesem Fall mit amorphem Silizium bedeckt.

Hierdurch werden die inneren Grenzflichen passiviert [37] und die Defektdichte ist
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gegeniiber hochkristallinem pc-Si:H reduziert [68]. In Abbildung 2.4 ist auBerdem zu
erkennen, dass sich die Kristallite zu Beginn des Siliziumwachstums konisch verbreitern [25].
Diese Annahme ist stark verallgemeinert: Die anfingliche Entwicklung des kristallinen
Volumenanteils ist abhéingig von den Herstellungsbedingungen und vom Substrat [19, 22, 74,
75]. Folglich ist eine Aussage zur anfidnglichen Wachstumsphase nur durch eine
tiefenaufgeldste Charakterisierungsmethode wie der in-situ Raman-Spektroskopie moglich

[31].

Um das Wachstum von hydrogeneriertem mikrokristallinem Silizium zu erkléren, werden in
der Literatur drei verschiedene Modelle vorgeschlagen: Das Oberfldchendiffusionsmodell [76,
77], das Atzmodell [76, 78] und das Wachstumszonenmodell [79, 80]). Eine anschauliche
Erlduterung der Modelle ist in [49] zu finden. Die vorgestellten Anséitze haben gemeinsam,
dass der Wasserstoff fiir die Kristallisierung der wachsenden Schicht elementar ist. Demnach
stellt die Dosierung des Wasserstoffs wihrend der Abscheidung von pc-Si:H einen sensiblen

Prozessparameter dar.

2.1.3 Lichteinfang in Diinnschichtsolarzellen

Zur effizienten Absorption des Sonnenlichts in Diinnschichtsolarzellen wird der Front- bzw.
Riickkontakt texturiert (s. Abbildung 2.1 a)). In Abhéngigkeit von der verwendeten Struktur
kann dabei die Lichteinkopplung in die Solarzelle und die Lichtstreuung in der
Absorberschicht verbessert werden. Eine Zusammenfassung iiber fortschrittliche Techniken

des Lichtmanagements in Diinnschichtsolarzellen bieten [81] und [82].

Fiir die Einkopplung des Sonnenlichts in die Solarzelle sind die Reflexionsverluste zwischen
dem Frontkontakt und der Absorberschicht zu minimieren. Der Anteil des von einer glatten

Grenzflache reflektierten Lichts Rgren, berechnet sich nach den Fresnel-Formeln [83] tiber

ny —np 2 (23)
RGrenz :( ) .

ny +ny

Dabei bezeichnen n; und n, die Brechungsindizes der beiden Medien, die durch die

Grenzfliche voneinander getrennt sind. Aus Gleichung (2.3) folgt, dass die Differenz
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zwischen n; und n; fiir eine minimale Reflexion moglichst gering sein muss. In der Praxis
lasst sich ein gradueller Brechungsindexiibergang zwischen n; und n, durch kraterartige
Strukturen realisieren, wobei die mittlere Tiefe und Breite der Krater kleiner als die
Wellenldnge des einfallenden Lichts sein sollte. Verlduft der Lichtweg zuerst durch das
Medium mit dem Brechungsindex n;, so nehmen die Volumenanteile des Mediums mit 7,
beim Auftreffen des Lichts auf der rauen Grenzfldche kontinuierlich und nicht sprunghaft zu

(s. Abbildung 2.5 a)). Dementsprechend wird die Reflexion an der Grenzschicht reduziert.

n4 n, ny ny n,
————p —_eep
———p ———-p

T

----p

Wellenleitermoden

-

U

a) b) c)

Abbildung 2.5: Skizze zur Veranschaulichung verschiedener optischer Prozesse an der Grenzflache zweier
Materialien mit den Brechungsindizes n; <n,: a) Brechungsindexgradient an kraterartigen Strukturen, deren
mittlere Tiefe und Breite kleiner ist als die Lichtwellenlédnge. b) Lichtstreuung an kraterartigen Strukturen, deren
mittlere Tiefe und Breite etwa so grof3 sind wie die Lichtwellenldnge. ¢) Kopplung des einfallenden Lichts an
Wellenleitermoden durch Beugung an periodisch texturierten Strukturen.

Auf Grund der diinnen Absorberschichtdicke in Silizium-Diinnschichtsolarzellen wird das
Licht im roten und infraroten Spektralbereich nur unzureichend absorbiert [40]. Zur Erhéhung
der Absorption muss die effektive Weglénge, die das Licht in der Absorberschicht durchlauft,
verldngert werden. Hierzu haben sich kraterartige bzw. pyramidale Strukturen bewahrt, deren
Tiefe und Breite in etwa so grofl wie die Wellenldnge des einfallenden Lichts ist [40, 41, 84].
Das Licht, welches nicht zuriickreflektiert wird, verlduft nach der Streuung an der Oberfldche
auf schrigem Weg durch die Absorberschicht (s. Abbildung 2.5 b)). Falls das Licht nach
einfachem Durchgang durch die Absorberschicht nicht absorbiert wurde, besteht die
Moglichkeit zur diffusen Reflexion am Riickkontakt. Idealerweise wird das Licht dabei so in

die Solarzelle zuriickgestreut, dass es in der Absorberschicht gefangen ist. Nach Yablonovitch

et al. [85, 86] kann die effektive Wegliange durch Streuprozesse theoretisch um einen Faktor
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von 4nic_5i:H ~ 50 verlangert werden (Brechungsindex von pc-Si:H bei einer Lichtwellenldnge

von 800 nm [87]: nyc-sin = 3,6).

Eine alternative Methode zur Erhéhung der Absorptionswahrscheinlichkeit bei langen
Wellenldngen bieten periodisch texturierte Front- bzw. Riickkontakte [88]. Bei der
Verwendung der periodischen Strukturen kann das Licht durch Beugung an
Wellenleitermoden in der Absorberschicht koppeln (s. Abbildung 2.5 ¢)) [89]. Es ist
Gegenstand aktueller Diskussionen, ob ungeordnete oder periodisch texturierte Strukturen fiir

den Lichteinfang in Absorberschichten geeigneter sind [90, 91].
2.2 Charakterisierungsmethoden

In diesem Abschnitt werden Methoden vorgestellt, die zur Charakterisierung der funktionalen
Schichten in der Solarzelle und zur Untersuchung der photovoltaischen KenngréBen (7, Jsc,
Voc, FF) verwendet werden. Die Textur des Frontkontakts kann mit einem Rasterkraft- und
einem Rasterelektronenmikroskop parametrisiert werden. Der kristalline Volumenanteil der
mikrokristallinen Silizium-Schichten 14sst sich aus Raman-Spektren abschitzen. Zur
Bestimmung der photovoltaischen Parameter 7, Jsc, Voc und FF werden die Solarzellen-
Kennlinien an einem Sonnensimulator gemessen. Die Kurzschlussstromdichte Jsc kann

zudem aus der spektralen Empfindlichkeit der Solarzellen ermittelt werden.

2.2.1 Rasterkraftmikroskopie

Das Rasterkraftmikroskop (nachstehend kurz AFM genannt, engl.: ,atomic force
microscope®) wurde von Binnig et al. entwickelt und hat sich als Standardverfahren fiir die
Abbildung von Oberflichentopographien etabliert [92]. Die Methode basiert auf dem
mechanischen Abtasten einer Probe und ermdéglicht eine Aufldsung bis in den atomaren
Skalenbereich [93]. Ein grofler Vorteil dieser Technologie ist, dass sowohl leitfahige als auch

und nicht leitfahige Oberflachen untersucht werden konnen.

Das Herzstiick des AFMs besteht aus einer Spitze, die sich am Ende einer elastischen
Blattfeder befindet und an ihrer schmalsten Stelle wenige Nanometer breit ist

(s. Abbildung 2.6). Bei dem in dieser Arbeit verwendeten Nicht-Kontakt-Modus wird die
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Blattfeder mit ihrer Eigenfrequenz angeregt und schwingt infolgedessen resonant. Wird die
Sonde langsam in Richtung der zu testenden Oberfldche gefahren, treten fiir Abstinde
unterhalb etwa 10 nm Van-der-Waals-Kréfte auf, welche die Frequenz der Federschwingung
verdndern. Sobald von dem angeschlossenen elektrischen Regelkreis eine Modulation der
Frequenz registriert wird, bewegt sich der Messkopf zum néchsten Punkt auf der Oberflédche.
Die Auslenkung der Blattfeder wird optisch nachverfolgt, indem ein Laser auf die Riickseite
der Blattfeder fokussiert und der Riickreflex von einem Vier-Feld-Sensor detektiert wird

(s. Abbildung 2.6).
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Abbildung 2.6: Skizze zum Messprinzip eines Rasterkraftmikroskops.

Die Experimente dieser Arbeit wurden an einer Nanostation 300 der Firma Surface Imaging
Systems (SIS) durchgefiihrt. Nach den Herstellerangaben haben die verwendeten Silizium-
Spitzen an ihrer diinnsten Stelle einen Radius von unter 8 nm und sind insgesamt 15 pm lang
[94]. Die Oberflichen der Proben wurden zeilenweise gescannt und die Auflosung wurde auf

10 nm/Messpunkt eingestellt.

Zur Analyse der AFM-Aufnahmen konnen die untersuchten Texturen in zwei Kategorien
unterteilt werden: Ungeordnete, kraterartige Strukturen und periodisch angeordnete
Strukturen. Die Tiefe und Breite der ungeordneten Strukturen schwankt zufallsverteilt. Zur
statistischen Beschreibung dieser Oberflichen wurde in der Literatur eine Vielzahl an
Parametern definiert [95]. Als wichtige Kenngrofen sind die OberfldchenvergroBerung 4, die
RMS-Rauigkeit p (RMS, engl.: ,root-mean-squared), die Korrelationslinge & und die
Winkelverteilung W* zu nennen. Die OberflichenvergroBerung A ist ein MaB fiir die

Erhéhung des Flacheninhalts einer rauen Struktur gegeniiber einer glatten Oberflache. Die
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RMS-Rauigkeit p, die Korrelationslinge £und die Winkelverteilung W* geben die mittlere
Tiefe, die mittlere Breite und die Winkelverteilung der Oberfliche an und sind in
Abbildung 2.7 a) veranschaulicht (zur Definition von p und & siehe [95]). Die
Winkelverteilung W ist fiir diese Arbeit von besonderer Bedeutung (s. Kapitel 5.2) und wird
daher ausfiihrlicher erldutert (s. Abbildung 2.7 b)): Die Hohenverteilungen aus den
AFM-Messungen sind skalare Felder z(x,y) der Ortsvariablen x und y. Fiir jeden Messpunkt
von z(x,y) kann mit Hilfe der Nachbarpunkte ein Oberfldchenelement definiert werden,

welches die xy-Ebene unter einem Winkel £ schneidet. Zur Berechnung des Winkels ist zuerst

der Gradient V von z(x,y) zu bestimmen:

0z(x,)
Vz(xy) = azg)é NE (2.4)
oy

a) b) Oberflachenelement
Abbildung 2.7: a) Statistische Kenngroflen zur Parametrisierung einer rauen Oberfliche: Korrelationslédnge &,

Winkelverteilung #* und RMS-Rauigkeit p. b) Bestimmung des Neigungswinkels S zwischen dem
Oberfliachenelement und der xy-Ebene liber den Gradienten V der Funktion z(x,p).

Der Gradientenvektor ?z(x,y) liegt in der xy-Ebene und zeigt in Richtung des stirksten
Anstiegs des Oberflichenelements. Da der Betrag des Gradientenvektors |§z(x,y)| die

maximale Steigung des Oberfldchenelements angibt, ldsst sich der Winkel S aus

f=tan™ ([Vz(xp))) (2.5)
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ermitteln. Der Oberflichendffnungswinkel o kann schlieBlich iiber o= 180°-2/ definiert

werden, wobei die dazugehérige Verteilungsfunktion W* genannt wird (s. Abbildung 2.7 a)).

Bei der Winkelbestimmung mit dem Rasterkraftmikroskop ist zu beachten, dass die
Messspitze selbst eine endliche Ausdehnung aufweist. Aus diesem Grund ist jede
AFM-Abbildung immer eine Faltung zwischen der Topographie der Oberfliche und der
geometrischen Form der Spitze. In Abbildung 2.8 ist ein repridsentatives Hohenprofil der
realen kraterartigen Struktur dargestellt (ZnO:Al, 140 s in Flusssdure gedtzt), fiir welche im
Rahmen dieser Arbeit die steilsten Neigungsgrade gemessen wurden. Zudem ist die
AFM-Spitze malBstabsgetreu eingezeichnet. Diese hat laut Herstellerangaben einen
Offnungswinkel von etwa 25° [94]. Aus Abbildung 2.8 geht hervor, dass der Einfluss der
Spitzengeometrie auf die gemessene Winkelverteilung der kraterartigen Strukturen

vernachléssigbar ist.
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Abbildung 2.8: Vergleich der Topographie einer realen kraterartigen Struktur (ZnO:Al, 140 sin Flusssdure
gedtzt) und der in dieser Arbeit verwendeten AFM-Spitze (maBstabsgetreue Zeichnung).

geatztes ZnO:Al
(reale Struktur)

Die periodisch texturierten Substrate konnen durch die Form der strukturgebenden Elemente
und iber ihre Periode parametrisiert werden. Die strukturgebenden Elemente sind
beispielsweise in [90] aufgefiihrt. Dort ist zu erkennen, dass die kubischen Erhebungen steile
Flanken aufweisen, die mit dem AFM nicht aufzuldsen sind. Informationen iiber die Form der

Erhebungen konnen jedoch aus Rasterelektronenmikroskop-Aufnahmen gewonnen werden.
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2.2.2 Rasterelektronenmikroskopie

Das Grundprinzip eines Rasterelektronenmikroskops besteht darin, dass ein Elektronenstrahl
(Primérstrahl) durch elektrische und magnetische Felder auf ein wenige Nanometer groB3es
Oberflachenelement einer Probe fokussiert wird [96]. Dabei werden die Elektronen mit der
Spannung von einigen Kilovolt (hier: 3 kV) beschleunigt und dringen tief in die Probe ein.
Auf dem Weg des Primérstrahls durch das Material kommt es zur Auslésung von
Sekundirelektronen. Da die Sekundirelektronen meist eine geringe Bewegungsenergie
aufweisen, konnen nur diejenigen Teilchen die Probe verlassen und zum Detektor gelangen,
die nahe der Oberfliche angeregt werden. Dementsprechend héngt die Intensitit der
detektierten Teilchen vom relativen Neigungswinkel zwischen dem Oberflachenelement und
dem Primirstrahl ab: Bei groBem Neigungswinkel passiert der Primérstrahl die Probe nahe
der Oberflache und die Intensitit der emittierten Sekundirelektronen ist hoch. Falls der
Primérstrahl senkrecht auf die Probe trifft, werden im Mittel tiefere Bereiche angeregt,
wodurch sich die Intensitit der emittierten Sekundarelektronen verringert. Resultierend wird
eine Topographie, die sich aus vielen unterschiedlich geneigten Oberflichenelementen
zusammensetzt, iiber die Intensittsverteilung der detektierten Sekundirelektronen dargestellt
[97]. Obwohl hierdurch detaillierte Abbildungen der Probenoberfliche im Nanometerbereich
moglich sind, koénnen relative Hohen mit der Methode der Rasterelektronenmikroskopie nicht
aufgelost werden. Zudem lassen sich auf Grund elektrostatischer Aufladungseffekte

ausschlieBlich leitfahige Proben untersuchen.

Die in dieser Arbeit gezeigten Messungen wurden unter Hochvakuum-Bedingungen
durchgefiihrt. Hierzu wurde ein kommerziell verfiigbares Rasterelektronenmikroskop mit der

Modellbezeichnung Zeiss LEO 1550 verwendet.

2.2.3 Raman-Spektroskopie

Die Raman-Spektroskopie ist eine nicht-destruktive optische Methode, die zur Abschétzung
des kristallinen Volumenanteils von mikrokristallinem Silizium eingesetzt wird [19, 28, 29].
Aus physikalischer Sicht basiert das Verfahren auf der unelastischen Streuung von Licht und
geht auf Arbeiten von Smekal und Raman zuriick [98, 99]. Eine ausfiihrliche Beschreibung

zum theoretischen Hintergrund der Raman-Spektroskopie ist in [100] und [101] zu finden.
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Wenn ein Photon auf einen Halbleiter trifft, kann es elastisch oder unelastisch gestreut
werden. Wihrend der deutlich wahrscheinlicheren elastischen Rayleigh-Streuung findet kein
Energieaustausch statt und die Energie des Photons bleibt unverindert [102]. Bei
unelastischen StoBen wechselwirken die Photonen mit Phononen des untersuchten Gitters. Als
Phonon wird eine kollektive Schwingung der Gitteratome bezeichnet, welche mathematisch
wie ein Quasi-Teilchen behandelt wird und nur diskrete Energien aufweisen kann. In Folge
der Photon-Phonon-Wechselwirkung konnen Phononen erzeugt (Stokes-Streuung [103]) oder
vernichtet (Anti-Stokes-Streuung) werden. Bei der Erzeugung eines Phonons verringert sich
die Energie des gestreuten Photons um die Phononen-Energie (Stokes-Verschiebung).
Hingegen wird die Energie des Photons bei der Vernichtung des Phonons um die Phononen-
Energie erhoht (Anti-Stokes-Verschiebung). Da sich das Gitter vor der Anti-Stokes-Streuung
in einem angeregten Zustand befinden muss, ist dieser Vorgang weniger wahrscheinlich als
die Stokes-Streuung [104]. Hieraus folgt, dass die Lichtintensitit des Anti-Stokes-gestreuten
Lichts geringer ist. Aus diesem Grund wird in der vorliegenden Arbeit ausschlielich der

Stokes-Anteil des Raman-verschobenen Lichts betrachtet.

Die Stokes-Verschiebung ist abhingig von der untersuchten Materialstruktur.
Mikrokristallines Silizium stellt ein heterogenes Gemisch aus unterschiedlich strukturierten
Bereichen dar. Demnach eignet sich die Raman-Spektroskopie zur Untersuchung dieses
Materials. Ein typisches Raman-Spektrum von pc-Si:H ist in Abbildung 2.9 gezeigt. Dort ist
die Stokes-Verschiebung relativ zur Laserwellenzahl aufgetragen, wobei die Laserwellenzahl
gleich null gesetzt wurde. Das von c-Si bekannte Phonon bei 520 cm™ (transversal optisches
Phonon TO, [105]) ist auch im Spektrum von pc-Si:H zu beobachten und kann dem Licht
zugeordnet werden, welches in den kristallinen Bereichen des Materials gestreut wird
(s. Abbildung 2.9) [105]. Ein weiterer Ubergang bei 480 cm” resultiert aus der Raman-

Streuung in den amorphen Doménen (TO in amorphem Siliziums [48, 106]).

Die spektrale Breite der Raman-Moden ldsst sich mit der Halbwertbreite FWHM (engl.: ,,full
width at half maximum®) beschreiben, wobei die FWHM iiber die volle Breite eines
Ubergangs bei halber Maximalintensitit definiert ist. Wahrend das transversal optische
Phonon in ¢-Si eine Halbwertsbreite von FWHM = 4,6 cm™ aufweist [105], ist die Raman-
Mode in mikrokristallinem Silizium bei 520 cm™ mit FWHM ~ 15 cm™ etwas verbreitert

(s. Abbildung 2.9). Der Unterschied erklért sich dadurch, dass neben den Ubergingen bei
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520 cm™ und 480 cm™ eine weitere Mode bei ungefdhr 500 cm™ existiert, welche auf
Stapelfehler [65] bzw. Zwillingsdefekte [19] in den kristallinen Bereichen von uc-Si:H
zuriickzufiihren ist. Die Verbreiterung des transversal optischen Phonons bei 480 cm’
(FWHM = 70 cm™, s. Abbildung 2.9) ist ebenfalls bekannt und auf die fehlende Fernordnung

in den amorphen Bereichen zuriickzufiihren [29].
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Abbildung 2.9: Raman-Spektrum von mikrokristallinem Silizium in Abhéingigkeit von der Wellenzahl 1/4.
Durch Anpassen des Spektrums einer amorphen Referenz (Intensitét /,) kann die Intensitét des Raman-gestreuten
Lichts aus den kristallinen Bereichen (Z;) bestimmt werden.

Die Intensititen der Ubergéinge bei 500 cm™ (I500) und 520 cm’! (Is20) sind den kristallinen
Bereichen im Material zuzuschreiben und werden addiert (I, = Isop + Is20). Zur Ermittlung von
I, wird das Raman-Spektrum einer amorphen Referenz (I, = li30) im Wellenzahlbereich

zwischen 400 cm” und 450 cm™ an das Raman-Spektrum von pc-Si:H angepasst

(s. Abbildung 2.9). Damit lisst sich die sogenannte Raman-Kristallinitit /8> iiber

(2.6)

definieren [19, 28, 107, 108]. Wie in einem Vergleich zwischen Raman- und
Rontgenbeugungsexperimenten gezeigt wurde, stellt I8 eine gute Abschitzung fiir den

kristallinen Volumenanteil in pc-Si:H dar [28, 108].
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Zur Anregung des Raman-gestreuten Lichts werden in dieser Arbeit Laserwellenldngen von
ALaser = 532 nm und Apaser = 647 nm verwendet. Da sich der Absorptionskoeffizient mit der
Laserwellenldnge dndert (s. Abbildung 2.3), variiert das Probenvolumen, in dem das Laser-
Licht Raman-gestreut wird. Zur Charakterisierung des Probenvolumens wurde in [32] die
Informationstiefe dins eingefiihrt. Mit dir wird die Dicke der Schicht angegeben, aus der das
2/e-fache des gestreuten Raman-Lichts stammt. Nach dem Lambert-Beerschen Gesetz und
[32] kann die Informationstiefe iiber dinr~ 0,3/csi approximiert werden [109]. In dieser
Niherung bezeichnet as; den Absorptionskoeffizient bei Ai.sr. Bei einer Laserwellenldnge
von Apaser =532 nm wurden in [32] Informationstiefen von di,r=56 nm fiir a-Si:H und
dine=125nm fiir pe-Si:H (1%5:75 %) berechnet. Im Gegensatz dazu ergeben sich bei
ALaser = 647 nm  deutlich groBere Informationstiefen von diyr=625nm fir a-Si:H und
ding=833nm fir pe-Si:H (I%S ~75%). Fiur diese Abschitzung wurden die
Absorptionskoeffizienten von a-Si:H und pc-Si:H aus Abbildung 2.3 extrahiert (a-Si:H:
~810° em™, pe-SiH: ~ 6:10° em™).

Die Laserwellenldnge von Apaser = 647 nm wird auf Grund ihrer hohen Informationstiefe zur
Bestimmung der mittleren Raman-Kristallinitdt der mikrokristallinen Silizium-Schichten
eingesetzt. Der dazu verwendete Versuchsaufbau ist in [108] dargestellt. Der Laser mit der
Wellenlidnge Apaser = 532 nm dringt weniger tief in die zu untersuchenden Schichten ein und
eignet sich zur in-situ Charakterisierung des mikrokristallinen Schichtwachstums [32]. Der
Versuchsaufbau zur in-situ Raman-Spektroskopie wird in Kapitel 2.4 erldutert. Die ex-situ
Messungen mit einer Anregungswellenldnge von Apaser = 532 nm wurden in dieser Arbeit an

einem kommerziell verfiigbaren Raman Renishaw inVia Mikroskop durchgefiihrt.

2.2.4 Solarzellenkontaktierung und Aufnahme von Solarzellen-Kennlinien

Die funktionalen p-, i- und n-Schichten der Solarzellen wurden auf insgesamt 10x10 cm?
grolen Substraten abgeschieden. Um den leitfdhigen Frontkontakt aus ZnO:Al nach der
Siliziumdeposition partiell freizulegen, wurden die p-, i- und n-Schichten entlang bestimmter
Linien, die durch eine Schattenmaske vorgegeben waren, mit einem Diamantstift mechanisch
durchkratzt (s. Abbildung 2.10). Im néchsten Schritt wurde Silber thermisch aufgedampft, bis

eine Schichtdicke von etwa 6kA erreicht war. Neben den Linien mit freigelegtem
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2.2 Charakterisierungsmethoden

Frontkontakt wurden 1x1 cm?® groBe Flichen mit Silber beschichtet. Diese Regionen bilden

die Riickkontakte der Solarzellen und werden als ,,aktive* Flichen bezeichnet.

Frontkontakt (ZnO:Al) + Ag

_

27 32
[ —

10 cm
14 1911cm

1 6
n-Schicht Ruckkontakt (Ag) | L

Abbildung 2.10: Skizze zur Kontaktierung der Solarzellen (Ansicht von der Glasseite). Als Frontkontakt wurde
kathodenzerstidubtes ZnO:Al verwendet. Der Riickkontakt bestand aus thermisch aufgedampftem Silber (Ag).
Das Gesamtsubstrat hat eine Gesamtfliche von 10x10 cm’ und die saktiven® Flachen der Solarzellen waren
jeweils 1x1 cm® groB.

Zur Aufnahme der Solarzellen-Kennlinien wird die Solarzellenstromdichte bei
unterschiedlichen Spannungen und unter Beleuchtung in einem Klasse A Sonnensimulator
gemessen. Eine Ubersicht zum Aufbau des verwendeten Sonnensimulators mit der
Modellbezeichnung Wacom-WXS-140S-Super ist in [110] zu finden. Die Beleuchtung im
Sonnensimulator erfolgt durch eine Kombination aus einer Halogen- und Xenon-Lampe und
ist dem AM1,5-Spektrum der Sonne nachempfunden (AM, engl.: ,air mass“). Als AMI,5-
Spektrum  wird das solare Spektrum Dbezeichnet, welches nach 1,5-fachem
Atmosphdrendurchgang auf der Erdoberfliche gemessen werden kann [111]. Die
Strahlungsintensitit des AM]1,5-Spektrums  betriigt dabei 100 mW/cm®. Da diese
Leistungsdichte ausreicht, um die Solarzelle signifikant aufzuheizen, wird die Probe aktiv auf

konstant 25 °C gekiihlt.

2.2.5 Externe Quanteneffizienz

Die externe Quanteneffizienz EQE wird iiber das DSR-Verfahren bestimmt (DSR, engl.:

,differential spectral response®). Diese Methode ist in [112] beschrieben, der verwendete
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Versuchsaufbau in [113] aufgefiihrt. Mit der externen Quanteneffizienz wird die
Wahrscheinlichkeit angegeben, mit der ein Photon in ein Elektron iibergeht. Die Anzahl der
Elektronen pro Fliacheneinheit berechnet sich aus dem Quotienten der Stromdichte J und der
Elementarladung ¢. Die Photonenflussdichte @beschreibt die Anzahl der einfallenden

Photonen pro Flachen- und Zeiteinheit. Damit kann die externe Quanteneffizienz {iber

J(A)

EQE(A) = 7 0

.7)

definiert werden. Wie in Gleichung (2.7) zu erkennen ist, sind die externe Quanteneffizienz,
die Stromdichte und die Photonenflussdichte Funktionen der Wellenlinge A. Neben der
Bestimmung der Gesamtstromdichte Jsc aus der Solarzellen-Kennlinie kann Jsc auch iiber die
externe Quanteneffizienz ermittelt werden. Dazu wird Gleichung (2.8) nach J(1) umgestellt

und iiber den relevanten Wellenldngenbereich des AM1,5-Spektrums integriert:

A
Jsc = qL EQE (1) &(A)dA . 2.8)

1

Fiir A; und A, wurden in dieser Arbeit Werte von 300 nm und 1100 nm verwendet.

Die externe Quanteneffizienz wird standardgemdB unter Kurzschlussbedingungen
aufgenommen. Nach Kapitel 2.1.1 betrdgt die Bandverbiegung in diesem Fall ¢V;. Durch das
Anlegen einer inversen Bias-Spannung Vgi,s kann die Bandverbiegung um einen Betrag von
qVBias erhoht werden. Ergibt sich unter diesen Bedingungen eine signifikante Steigerung der
EQE, so ist dies ein Hinweis auf Probleme bei der Ladungstrigersammlung in der Solarzelle

[37].
2.3 Herstellung von hydrogeneriertem mikrokristallinem Silizium
Zur Deposition von pc-Si:H wurde in dieser Arbeit das PECVD-Verfahren verwendet.

Nachfolgend werden zuerst die Grundlagen dieser Methode erldutert. Anschlieend wird der

Versuchsaufbau présentiert und die Prozesseinstellungen werden erdrtert.
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2.3 Herstellung von hydrogeneriertem mikrokristallinem Silizium

2.3.1 Plasmaunterstiitzte chemische Gasphasenabscheidung (PECVD)

Das PECVD-Verfahren ist ein Standard-Prozess zur Deposition von hydrogeneriertem
mikrokristallinem Silizium und basiert auf der Ionisation von Priakursor-Gasen in einem
Plasma [114]. Als Plasma wird ein Gemisch aus teilweise oder vollstindig ionisierten Gasen
bezeichnet [115]. Eine ausfiihrliche Ubersicht iiber PECVD-Prozesse und Grundlagen der
Plasmaphysik ist in [37] und [116] zu finden.

Um ein Gas zu ionisieren, konnen elektrische Wechselfelder eingesetzt werden. In den
Wechselfeldern werden (stets vorhandene) freie Elektronen beschleunigt. Erreichen die
Elektronen dabei eine geniigend hohe kinetische Energie, so konnen Gasteilchen stoBionisiert
und das Plasma geziindet werden. Die zur Ziindung notwendige Spannung ist vom
Elektrodenabstand und Gasdruck abhingig und kann anhand der Paschenkurve ermittelt
werden [117]. Bei einer Anregungsfrequenz im MHz-Bereich konnen die geladenen Ionen
dem elektrischen Feld auf Grund ihrer groBen Masse nicht mehr folgen. Wenn die
Wechselfelder in einem Plattenkondensator generiert werden, sind die positiv geladenen Ionen
in einem mittleren Bereich zwischen den Platten lokalisiert (s. Abbildung 2.11). Dieser
Bereich wird auch ,,Plasma-Bulk®“ genannt. Die Verteilung der lonendichte n; und der
Elektronendichte n. ist in Abbildung 2.11 skizziert. Dort ist zudem der zeitlich gemittelte
Verlauf des elektrischen Potentials /, im Plasmaraum veranschaulicht. In einer breiten Zone,
in der die Ionendichte zwischen den Kondensatorplatten hoch ist, betrdgt das Potential
konstant V}, = Vpux. Die negativ geladenen Elektronen konnen die Elektroden wegen ihrer
geringen Masse erreichen. Um trotzdem Ladungsneutralitit im Plasma zu gewéhrleisten, fallt
das Potential innerhalb einer schmalen Randschicht kontinuierlich ab [118]. Hierdurch
werden elektrische Felder erzeugt, welche die Ionen in Richtung der Elektroden
beschleunigen und die Elektronen abbremsen. Die Verringerung des Potentials ist
asymmetrisch, da die Elektroden im Allgemeinen unterschiedlich grofl sind: Auf der
geerdeten Elektrode sinkt das Potential auf null. Hingegen ist in der Néhe der RF-Elektrode,
an der eine hochfrequente Wechselspannung anliegt, eine Reduktion des Potentials auf

Vrr < 0 festzustellen (RF engl.: ,,radio frequency®).
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Plasma-Randschicht

V’ \\

Plasma-Bulk

T

RF-Elektrode Elektrode (Substrat)

Abbildung 2.11: Skizze zur Veranschaulichung des Potentialverlaufs (7)) in einem durch elektrische
Wechselfelder generierten Plasma. Neben dem Potential ist die Dichteverteilung der Elektronen und Ionen
eingezeichnet [116].

Zur Abscheidung von hydrogeneriertem mikrokristallinem Silizium werden die Gase
Monosilan (SiHs) und Wasserstoff (H,) verwendet [10]. Ein groBer Vorteil der PECVD-
Methode liegt darin, dass die kinetische Energie der Elektronen ausreicht, um das Monosilan-
Molekiil zu dissoziieren [114]. In Folge dessen kann auf eine thermische Dissoziation der
Gase verzichtet und die Temperatur des Substrats, das als geerdete Elektrode fungiert, niedrig
gehalten werden. Eine geringe Substrattemperatur ist wichtig fiir die Kristallisierung der
wachsenden Schicht: Nach dem Oberflichendiffusionsmodel [77] ist die Wasserstoff-
benetzung, welche fiir die Oberflichenbeweglichkeit der Prikursor essentiell ist, nur bei

Temperaturen unterhalb von etwa 450 °C moglich.

Durch die stoBinduzierte Dissoziation des Monosilans und weitere komplexe
Wechselwirkungen im Plasma wird eine Vielzahl an Ionen, Radikalen, Molekiilen und
Atomen bereitgestellt. Fiir das Wachstum von pc-Si:H werden das Silyl-Radikal [49, 119-
122] und das Wasserstoff-Radikal [76-79] als wichtigste Prakursor-Teilchen angesehen. Eine
weiterfiihrende Ubersicht zu den Reaktionen in Silan-Wasserstoff-Plasmen ist in [114] zu

finden.
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2.3 Herstellung von hydrogeneriertem mikrokristallinem Silizium

2.3.2 Konfiguration der PECVD-Reaktoren

Nachdem die Grundlagen der plasmaunterstiitzten chemischen Gasphasenabscheidung
erldutert wurden, wird im Folgenden der experimentelle Aufbau vorgestellt, mit dem die
mikrokristallinen Silizium-Schichten abgeschieden wurden. Die Depositionsanlage besteht
aus insgesamt fiinf evakuierten PECVD-Kammern (5-Kammer-Anlage, Ultrahochvakuum).
Die drei fiir diese Arbeit relevanten PECVD-Kammern sind in Abbildung 2.12 dargestellt.
Um Querkontaminationen zu vermeiden, wird die Abscheidung der Dotierschichten (p, n) und
der intrinsischen Schichten (i) in verschiedenen Reaktoren durchgefiihrt. Die rdumliche
Trennung wird durch mechanische Schieber erreicht und der Transfer zwischen den PECVD-
Kammern durch eine separate Transfer-Kammer im Ultrahochvakuum vollzogen. Die p- und
n-Dotierung erfolgt mit Bor bzw. Phosphor. Hierzu wird dem Silan-Wasserstoff-Gemisch im

p- bzw. n-Reaktor Trimethylboran ((CH3);B) bzw. Phosphin (PH3) zugefiigt.

Sichtfenster

Abbildung 2.12: Ubersicht zur Anordnung der PECVD-Kammern, welche zur Deposition der p-, i- und
n-Schichten verwendet werden. Die PECVD-Kammern sind durch mechanische Schieber getrennt. Der Transfer
zwischen den Reaktoren findet iiber eine Ladekammer im Ultrahochvakuum statt.

Die optische Durchfithrung zur in-situ Raman-Spektroskopie befindet sich in der i-Kammer.
Der Aufbau dieses Reaktors ist in Abbildung 2.13 dargestellt. Die Evakuierung der Kammer
auf Ultrahochvakuum-Niveau erfolgt iiber eine Vor- und eine Turbomolekularpumpe.
Kernelement der i-Kammer bildet ein Elektrodensystem aus dem geerdeten Substrathalter und
der dazu parallel ausgerichteten Duschkopfelektrode, die iiber eine ,,Matchbox* mit einem

Hochfrequenzgenerator (frr = 13,56 MHz) verbunden ist. Der Abstand der beiden Elektroden
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betrigt 10 mm. Uber dem Substrathalter ist ein Heizer angebracht, welcher nicht in direktem

Kontakt zu der Elektrode steht.

Durch die Pumpen-Konfiguration ldsst sich ein Basisdruck von etwa 107 Torr erreichen.
Wihrend der Silizium-Abscheidung kann der Depositionsdruck mit  einem
Schmetterlingsventil geregelt werden. Die Matchbox dient der Impedanz-Anpassung. Um
eine homogene Gasverteilung zwischen den Elektroden zu gewihrleisten, erfolgt der
Gaseinlass tiiber drei Druckstufen innerhalb der Duschkopfelektrode. Die Raman-
Durchfithrung ist so in die Duschkopfelektrode integriert, dass der homogene Gaseinlass nur
minimal gestdrt wird [32]. Dariiber hinaus verhindert ein Gitter iiber der Raman-

Durchfiihrung eine Beeintrachtigung des Plasmas [30].

Heizer
Substrathalter
Substrat ——l-—’ J - optische
puschionte | 'i'fff‘:‘? 777777 Durchfiihrung
S T Ay | W—
elektrode q—_--Gaseinlass (SiHg4,H,)
Raman-
Durchflihrun
g Gitter Matchbox
Schmetter- ____ ] RF
lingsventil

Vakuumpumpe

Abbildung 2.13: Schematischer Aufbau des PECVD-Reaktors, in dem die intrinsischen Schichten abgeschieden
werden.

2.3.3 Prozesseinstellungen und Depositionsbedingungen

Fir die Raman-Kristallinitit /5> der wachsenden Silizium-Schicht sind  die
Depositionsbedingungen mafigebend. Als Depositionsbedingungen werden in dieser Arbeit
abscheidungsrelevante Substrat- und Plasmaeigenschaften bezeichnet. Wie nachfolgend
erldutert wird, unterscheiden sich die Depositionsbedingungen im PECVD-Reaktor in der

Regel von den Prozesseinstellungen und sind daher begrifflich voneinander abzugrenzen.
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Sowohl die chemische bzw. strukturelle Zusammensetzung des Substrats [75, 123], als auch
die Topographie der Substratoberfliche wirken sich auf 125 aus [22]. Zudem bestimmt die
Substrattemperatur die Bedeckung der Substratoberfliche mit Wasserstoff und beeinflusst so
die Kristallisierung der wachsenden Schicht [77]. Zur Temperaturregulierung des Substrats
wird ein ohmscher Heizwiderstand eingesetzt (s. Abbildung 2.13). Da der Warmetransport
zwischen Heizer und Substrat iiber Gaskonvektion bzw. Warmestrahlung erfolgt, weichen die
eingestellte Heizer-Temperatur 7y und die tatsdchliche Temperatur des Substrats voneinander
ab [32]. Dariiber hinaus kann die Substrattemperatur wihrend der Siliziumabscheidung

variieren [ 124].

Wichtige Plasmaeigenschaften sind der Depositionsdruck, die Plasma-Leistungsdichte und die
Silankonzentration. Mit steigendem Depositionsdruck sinkt die mittlere freie Weglénge Amew
(engl.: ,,mean free path*) der Plasma-Teilchen. Dementsprechend wird die kinetische Energie,
mit der die Ionen nach der Beschleunigung in der Plasma-Randschicht auf die Elektroden
treffen, durch Vielfachstole verringert (s. Kapitel 2.3.1) [125]. Die Steuerung des
Depositionsdrucks p,, erfolgt iiber ein Schmetterlingsventil im Bypass des Pumpensystems

(s. Abbildung 2.13).

Bei unvollstidndiger Dissoziation der Gasmolekiile im Plasma kann die Depositionsrate R
durch einen Anstieg der Plasma-Leistungsdichte erhoht werden. In [10] wurde gezeigt, dass
die Depositionsrate bei hoher Leistungsdichte in Sattigung geht. Dieser Effekt ist durch die
mit zunehmender Leistungsdichte ansteigende Verarmung des Monosilans zu begriinden.
AuBerdem sind  Leistungsverluste zu  beriicksichtigen, die  zwischen dem
Hochfrequenzgenerator und der RF-Elektrode auftreten konnen. Die eingestellte
Leistungsdichte Prr berechnet sich aus dem Quotienten zwischen der Leistung des

Hochfrequenzgenerators und der RF-Elektrodenflache.

Um die Raman-Kristallinitat 1%5 der Silizium-Schichten gezielt zu verdndern, kann die
Silankonzentration SC variiert werden [19, 24]. Wie beispielsweise in [10] demonstriert
wurde, nimmt die Raman-Kristallinitit /&> mit abnehmender Silankonzentration SC zu. Der
extern eingestellte Prozessparameter SC beeinflusst das Verhdltnis zwischen dem Wasserstoff

und den Silan-Prakursoren im Plasma und wird iiber
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Dy,

SC= ——
Dsin,+ Dy,

2.9)

definiert [19, 24]. In Gleichung (2.9) bezeichnen &gy, und @y, die mit Hilfe von
Massendurchflussreglern kontrollierten Fliisse des Monosilans und Wasserstoffs. Relative
Verdnderungen  der  Silankonzentration im  Plasma  konnen  mit  optischer
Emissionsspektroskopie (OES) in-situ beobachtet werden [23]. Eine quantitative Aussage

iiber den realen Wert der Silankonzentration ist mit dieser Methode allerdings nicht méglich.

Nach der Einfilhrung der Parameter Ty, p,,, Prr und SC konnen die zur Deposition der
mikrokristallinen p- und i-Schichten verwendeten Standard-Prozesseinstellungen angegeben
werden (s. Tabelle 2.1). Die Prozesseinstellungen der Silankonzentration SC werden fiir die
Abscheidung der intrinsischen Schichten héufig verdindert und sind in den jeweiligen
Ergebniskapiteln separat aufgefiihrt. Die Depositionszeiten der i-Schichten betragen wahrend
der gesamten Arbeit ungefdhr 70 min. Bei einer typischen pc-Si:H- Absorberschichtdicke von

1300 nm ergibt sich daraus eine Wachstumsrate von R = 0,3 nm/s.

Tabelle 2.1: Standardeinstellungen zur Abscheidung der mikrokristallinen p- und i-Schichten. Aufgefiihrt sind
die Heizer-Temperatur Ty, der eingestellte Depositionsdruck p|,, die eingestellte Leistungsdichte Py und die
Silankonzentration SC.

Schicht Ty [°C] Py, [Tort] Pge [W/em?] SC [%]
p (pc-Si:H) 250 3,5 0,23 0,45
i(uc-Si:H) 200 10 ~0,4 variabel

2.4 In-situ Raman-Spektroskopie

Um das Schichtwachstum von mikrokristallinem Silizium wéihrend der PECVD-Abscheidung
zu beobachten, wurde von Muthmann ein optischer Aufbau zur in-situ Messung von Raman-
Spektren entwickelt [32]. Aus den in-situ detektierten Raman-Spektren kann mit der Raman-
Kristallinitit ein fundamentaler Materialparameter in Wachstumsrichtung bestimmt werden.

Dadurch wird es moglich, die Wechselwirkungen zwischen den Prozesseinstellungen und dem
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Schichtwachstum zu untersuchen wund Riickschliisse auf Verdnderungen der
Depositionsbedingungen zu ziehen. Der experimentelle Aufbau zur in-situ Raman-
Spektroskopie wird nachfolgend préasentiert (s. Abbildung 2.14). Fiir eine ausfiihrliche

Beschreibung sei auf [32] verwiesen.

Als Anregungsquelle dient ein Nd:YAG-Festkorperlaser mit einer Wellenldnge von
ALaser = 532 nm. Der Dauerstrichlaser wird durch einen ersten Chopper in Pulse zerteilt.
Nachdem der Laser die Zylinderlinse passiert hat, wird der divergierende Strahl iiber den
Laser-Spiegel in den PECVD-Reaktor geleitet. In der Depositionskammer wird die
aufgeweitete Laserwelle mit einer Linse, die unmittelbar unterhalb der Duschkopfelektrode
angebracht ist, unter ndherungsweise senkrechtem Einfallswinkel auf die Probe fokussiert.
Das Raman-gestreute Licht wird mit derselben Linse gesammelt und verldsst die
Vakuumkammer als paralleles Lichtbiindel. Dieses muss vor dem Eintritt in das Spektrometer,
welches aus einem Monochromator und einer Peltier-gekiihlten CCD-Kamera besteht, einen

Kerbfilter und zweiten synchronisierten Chopper durchlaufen.

An den Messaufbau sind verschiedene physikalische und technologische Anforderungen
gekniipft. Fiir eine ausreichende Tiefenauflosung ist die Laserwellenldnge moglichst klein zu
wahlen (s. Kapitel 2.2.3). Aufgrund der geringen Raman-Verschiebung der Phononen in
amorphem und mikrokristallinem Silizium muss der Laser zudem schmalbandig sein. Die
Bandbreite des Nd:YAG-Festkorperlasers von 1 MHz ist hierfiir ausreichend. Um die
Seitenbénder des Lasers zu unterdriicken, wird ein Laserlinien-Filter eingesetzt
(s. Abbildung 2.14). Das Laserlicht, welches an der wachsenden Silizium-Schicht Rayleigh-
gestreut wird und den Laserspiegel passiert, hat eine deutlich hohere Intensitit als das Raman-
gestreute Licht der Silizium-Schicht und wird vor dem Spektrometer durch den Kerbfilter

blockiert.

Das Laserlicht (Aaser = 532 nm) wird von der wachsenden Silizium-Schicht stark absorbiert
(s. Abbildung 2.14), sodass diese sich aufheizen kann. Die Minimierung des Aufheizeffekts
wird durch die Zerteilung des Anregungslasers in 200 ps lange Pulse erreicht. Bei der hier
verwendeten Rotationsfrequenz der Chopper von 88 Hz und einer Anzahl von fiinf Offnungen
ergibt sich eine Pulsfrequenz von 440 Hz. Dementsprechend betrdgt der Arbeitszyklus, der

sich tiber den Quotienten aus der Pulslinge und der reziproken Pulsfrequenz berechnet, etwa
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10 %. Eine weitere Reduktion der Schichtautheizung wird durch die Aufweitung des
Laserstrahls durch die Zylinderlinse erreicht. Dadurch erhdht sich die Querschnittsfldche des
Laserstrahls auf der Probe um einen Faktor von etwa 37 und die Leistungsdichte verringert

sich um das 1/37-fache [32].

PECVD-Reaktor Laserlinien- SchlieBer
Filter 1
Probe 1 T
1 Neodym-
A 1 YAG-Laser
Duschkopf-/' B\ | 1
elektrode /' BN ") 1
Quarz- / ' . Zylinder-
plattchen Linse i
Laser- Raman-
Spiegel gestreutes Licht
optische /
Durchfiihrung : :
' Linse #
synchronisierte — oo
Chopper l,’\\
Linse é
Monochromator
CCD-
Kamera

Abbildung 2.14: Experimenteller Aufbau zur in-situ Aufnahme von Raman-Spektren wihrend der
plasmaunterstiitzten chemischen Gasphasenabscheidung. Nahere Erlduterungen zur Abbildung sind im Text zu
finden.

Nach [108] betrdgt das Verhdltnis zwischen der eingestrahlten Laserintensitdt und der
Intensitit des detektierten, Raman-gestreuten Lichts ungefihr 10", Aufgrund der niedrigen
Effizienz sind das Signal-Rausch-Verhéltnis und die Sammlung des Raman-gestreuten Lichts
zu optimieren. Ein unvermeidliches Untergrundsignal ist das Plasma-Licht. Um diesen

Beitrag vom Raman-gestreuten Licht der wachsenden Silizium-Schicht zu trennen, wird das
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Plasma-Licht mit dem Spektrometer aufgenommen. Hierzu wird der Laser durch den
SchlieBer zeitweise blockiert (s. Abbildung 2.14). Zur Sammlung des Raman-gestreuten
Lichts innerhalb eines moglichst groBen optischen Akzeptanzwinkels wurde die Raman-
Durchfiihrung mit einer konischen Verbreiterung konstruiert. Da sich die Raman-
Durchfilhrung in der Ndhe des Plasma-Raums befindet, ist die Beschichtung der
fokussierenden Linse zu vermeiden. Dies wird durch ein Quarzplittchen erreicht, welches
unmittelbar oberhalb der Linse angebracht ist [32]. In dieser Arbeit wurde die Beschichtung
des Glasplattchens reduziert. Die Erlauterungen dazu folgen in Kapitel 3.1.

Zwischen zwei aufgenommen Raman-Spektren liegt in dieser Arbeit eine zeitliche Dauer von
25s bzw. 45s. Mit der Wachstumsrate von R~ 0,3 nm/s berechnet sich die mittlere

deponierte Schichtdicke pro Raman-Spektrum zu etwa 7 nm bzw. 15 nm.
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der Datenanalyse

In diesem Kapitel wird die Messunsicherheit der in-situ detektierten Raman-Kristallinitét
minimiert. Hierzu wurden sowohl der Aufbau zur in-situ Raman-Spektroskopie als auch die
Datenanalyse optimiert. Die wichtigsten Fehlerquellen bei der Bestimmung der Raman-
Kristallinitit sind das Messrauschen und die Subtraktion des Linsen- bzw.

Substratuntergrunds [32].

Eine Moglichkeit, den Linsenuntergrund mit hoher Genauigkeit von den Raman-Spektren zu
subtrahieren, wird in Kapitel 3.1 vorgestellt. In diesem Abschnitt wird zudem ein
Beschichtungsschutz fiir die Optiken im PECVD-Reaktor présentiert, durch den sich das

Signal-Rausch-Verhéltnis wihrend der Deposition stabilisieren lasst.

Zum Abzug des Substratsignals werden in-situ und ex-situ aufgenommene Raman-Messungen
miteinander verglichen. Aus diesen Experimenten lassen sich GesetzméBigkeiten zur

zeitlichen Entwicklung des Substratbeitrags empirisch ableiten (s. Kapitel 3.2).

Um die verbleibende Messunsicherheit zu quantifizieren, wurden fiir die untergrund-

bereinigten Kristallinitdtsprofile Konfidenzintervalle berechnet (s. Kapitel 3.3).
3.1 Modifikationen des optischen Zugriffs im PECVD-Reaktor

Nachfolgend wird der Abzug des Linsenuntergrunds von den in-situ detektierten
Raman-Spektren erdrtert. Wegen der spektralen Ahnlichkeit des Linsenuntergrunds und der
Raman-Spektren von pc-Si:H ist die exakte Trennung der beiden Signale schwierig. Zudem
ist die in [32] verwendete Approximation eines konstanten Linsenuntergrunds nicht
uneingeschriankt giiltig: Die plankonvexe Linse dient der Fokussierung der anregenden

Laserwelle und der Sammlung des Raman-gestreuten Lichts. Daher ist das in der Linse
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generierte Untergrundsignal abhéngig vom einfallenden Laserlicht und von der spekular an
der Probenoberfliche reflektierten Laserintensitit. Der spekular reflektierte Anteil des
Laserlichts kann durch Interferenzeffekte wihrend der anfanglichen Wachstumsphase [126]
und durch eine verdnderte Oberflichenmorphologie der wachsenden Schicht [127, 128]
variieren. Um die zeitlich verdnderlichen Signale der Linse und der wachsenden Schicht

dennoch voneinander zu trennen, wurden verschiedene Linsenmaterialien getestet.

Auf Grund der Integration des optischen Zugriffs in die Duschkopfelektrode [32] ist die
Beschichtung der Optiken und der damit verbundene Intensitdtsverlust des Raman-Lichts
unvermeidbar. Jedoch wurden in dieser Arbeit Techniken entwickelt, durch welche sich die

Beschichtung der optischen Komponenten verringern lasst.

3.1.1 Linsenmaterial

Zur Diskussion geeigneter Linsenmaterialien wird der fiir in-situ Raman-Spektroskopie
verwendete Wellenzahlbereich in drei Sektionen unterteilt (s. Abbildung 3.1 a)). Die Raman-
Spektren von pc-Si:H wurden zwischen 400 cm™ und 560 cm™ detektiert (Bereich IT). In
diesem Wellenzahlbereich zeigt das Raman-Spektrum der Linse den bekannten Verlauf fiir
Quarzglas [129] mit einem Ubergang nahe dem Signal von amorphem Silizium (480 cm™)
[48]. Daher ist die genaue Subtraktion des Linsensignals notwendig fiir die Bestimmung der
Raman-Kristallinitit. Um die Raman-Kristallinitdt unabhingig vom Linsenuntergrund zu
ermitteln, wire ein ndherungsweise konstanter Verlauf des Linsenspektrums zwischen
400 cm™ und 560 cm™ zweckmiBig. Zudem wire eine schmale Raman-Linie aufierhalb dieses
Wellenzahlbereichs von Vorteil (Bereich I oder Bereich III in Abbildung 3.1 a)). Dadurch
konnte das Linsensignal eindeutig zugeordnet und vom Spektrum des mikrokristallinen

Siliziums subtrahiert werden.

Die ex-situ detektierten Raman-Spektren der untersuchten Linsenmaterialien Bariumfluorid
(BaF,), Calciumfluorid (CaF,) und Saphir (Al,O3) sind in Abbildung 3.1 b) gegen die
Wellenzahl 1/4 aufgetragen. Das Raman-Spektrum von Saphir weist mehrere Raman-Linien
in allen drei Bereichen auf. Daher ist dieses Material fiir die Linse ungeeignet. Die Spektren
von BaF, und CaF, zeigen Uberginge bei 240 cm™ und 320 cm™ und sind zwischen 400 cm™

und 560 cm™ niherungsweise konstant. Folglich kommen diese beiden Linsenmaterialien fiir
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3.1 Modifikationen des optischen Zugriffs im PECVD-Reaktor

in-situ Raman-Spektroskopie in Frage. Allerdings ist BaF, stark hygroskopisch. Demnach
wire eine Triibung der Linse wihrend der Kammerreinigung denkbar. Zudem unterdriickt der
zur in-situ Raman-Spektroskopie verwendete Kerbfilter das reflektierte Laserlicht bis zu einer
Wellenzahl von 1/4=250 cm™ und somit den groBten Teil der Raman-Linie von BaF,. Im
Vergleich zu BaF, ist CaF, chemisch inert gegeniiber Wasser und die Raman-Linie bei
320cm” wird durch den Kerbfilter nicht abgeschwicht. Aus diesen Griinden ist
Calciumfluorid Bariumfluorid als Linsenmaterial vorzuziehen. Mit Hilfe des Raman-
Ubergangs bei 320 cm™ kann der Linsenuntergrund wihrend der gesamten Deposition mit

hoher Genauigkeit von den Raman-Spektren des mikrokristallinen Siliziums subtrahiert

werden.
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Abbildung 3.1: a) Ex-situ gemessene Raman-Spektren von a) Quarz bzw. mikrokristallinem Silizium und b) von
Bariumfluorid (BaF,), Calciumfluorid (CaF,) und Saphir (Al,0O;) in Abhéngigkeit von der Wellenzahl 1/4.

3.1.2 Beschichtungsschutz fiir die Linse

Zum Schutz der fokussierenden Linse vor der Beschichtung mit Silizium wurde in [32] ein
Quarzplattchen verwendet, welches unmittelbar unterhalb der Duschkopfelektrode angebracht
ist (s. Abbildung 3.2 a)). In dieser Anordnung liegt zwischen der Duschkopfelektrode und der
geerdeten Linsenhalterung eine Spannung an. Das Volumen innerhalb dieses Zwischenraums
ist wahrend der Siliziumabscheidung mit Prozessgasen gefiillt. Zudem ist der Abstand
zwischen Linse und Quarzpléttchen mit 5 mm bis 10 mm deutlich grofer als die Debye-Lange
dpebye, Welche fiir die eingestellten Prozessparameter (frr = 13,56 MHz, Pp= 10 Torr) mit
dpevye = 0,8 mm abgeschitzt werden kann [32]. Der zweifache Wert der Debye-Lénge ist ein

Mah fiir die minimale Ausdehnung einer Kavitét, ab der sich ein Plasma ziinden lésst [116].
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3 Optimierung des in-situ Raman-Aufbaus und der Datenanalyse

Somit ist nicht auszuschlieBen, dass zwischen der Duschkopfelektrode und der geerdeten
Linsenhalterung ein parasitéres Plasma erzeugt wird. Das parasitire Plasma wiirde zu einer
Beschichtung der Linse fithren. Auflerdem wére ein unkontrollierter Abfall der
Leistungsdichte im Plasmaraum zwischen der Duschkopfelektrode und dem geerdeten

Substrat zu erwarten (s. Abbildung 3.2 a)).

Um die Erzeugung des parasitiren Plasmas zu verhindern, wurde das Quarzpldttchen
beidseitig mit Zinkoxid (ZnO:Al) beschichtet (s. Abbildung 3.2 b)). Dabei ist die Dicke des
Zinkoxids so zu wihlen, dass die Schicht bei einer Wellenlinge von A4=532nm
antireflektierend wirkt. Fiir folgende Schichtdicken des Zinkoxids (dzxo) treten destruktive

Interferenzen flir das reflektierte Licht auf [130, 131]:

mA
dzo=5— .m=0,1,2, ... (3.1
27’lZnO

In Gleichung (3.1) steht nzyo flir den Brechungsindex von ZnO:Al. Mit nz,0 = 2 ergeben sich

fiir ganzzahlige Vielfache von dz,o = 133 nm Minima fiir die reflektierte Intensitét [87].

Substrat 1 Substrat 1
Giter = Gitter

@ 1:4 .

———/ Quarz \

gTTSSTosoesesssossssaness 1 Quarz + ZnO
elektrisch isoliert

- Linse 1 - Linse 1
a) b)

Abbildung 3.2: a) Schematische Zeichnung zum eingebauten Beschichtungsschutz (Quarzplittchen) ohne
Zinkoxid [32]. An der Duschkopfelektrode liegt eine hochfrequente Wechselspannung an und die
Linsenhalterung ist geerdet. Durch die Reduktion des Potentials zwischen diesen Komponenten kann ein
parasitdres Plasma erzeugt werden. b) Das Quarzplittchen wurde beidseitig mit Zinkoxid (ZnO:Al) beschichtet.
Dadurch liegt die Spannung an dem Quarzpldttchen an und das Plasma ziindet nicht mehr.
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3.1 Modifikationen des optischen Zugriffs im PECVD-Reaktor

3.1.3 Beschichtungsreduktion des Quarzplattchens

In Kapitel 3.1.2 wurde eine Methode vorgestellt, die es erlaubt, die Siliziumbeschichtung der
Linse zu verhindern. Nichtsdestotrotz wird das Quarzpléttchen durch den geringen Abstand

zum Plasmaraum wéhrend der Deposition beschichtet (s. Abbildung 3.2 a)) [32].

Laser-Licht 4 f Radikal
S
T\

'Raman-Licht b)

a)

Abbildung 3.3: a) Seitenansicht (Zeichnung) und b) Untenansicht (Fotografie) des ,,Radikalfingers“, welcher zur
Beschichtungsreduktion des Quarzplattchens entwickelt wurde. Der Radikalfinger wird in die
Duschkopfelektrode eingesetzt (s. Markierung * in Abbildung 3.2 b)).

Zum Schichtwachstum tragen hauptsichlich die Radikale aus dem Depositionsplasma bei

(s. Kapitel 2.3.1) [114, 119]. Fiir die Radikale ldsst sich die mittlere freie Weglinge Amew

niherungsweise mit

ks T

N R dE g

(3.2)

bestimmen [132, 133]. Dabei steht ks = 1,38 - 107 J/K fiir die Boltzmann-Konstante, 7" fiir
die Gastemperatur, dg bezeichnet den Durchmesser des betrachteten Radikals und p ) ist die
Variable fiir den Depositionsdruck (10 Torr). Mit 7= Ty =200 °C (Ty: Heizer-Temperatur)
und dg =~ 1,5 A (Silylradikal, [134]) berechnet sich die mittlere freie Weglinge zu
Amtw = 90 um. Die mittlere freie Weglidnge Ampw ist deutlich kleiner als die Distanz zwischen
dem Abschirmungsgitter und dem Quarzplattchen (1,6 cm). Die Radikale dndern somit durch

elastische Stofe hédufig ihre Richtung, bevor sie das Quarzplittchen erreichen. Hingegen
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3 Optimierung des in-situ Raman-Aufbaus und der Datenanalyse

breiten sich die anregende Laserwelle und das Raman-gestreute Licht geradlinig zwischen
dem Gitter und dem Quarzpldttchen aus. Daraus folgt, dass die sich willkiirlich bewegenden
Radikale durch parallel zum Lichtweg angebrachte Barrieren bei vergleichsweise geringer
Abschwichung der Laser- bzw. Raman-Intensitit abgefangen werden konnen

(s. Abbildung 3.3 a)).

Nach den obigen Uberlegungen wurde ein Bauelement mit konzentrisch verlaufenden
Lamellen realisiert (s. Abbildung 3.3 b)). Da die Intensitit des Laser- bzw. Raman-Lichts
nahe der optischen Achse am hdchsten ist, befindet sich in der Mitte des ,,Radikalféngers*

eine Aussparung.

Die zusitzliche Flichenbelegung durch die Lamellen und den Kegelmantel betrédgt etwa 30 %.
Zur Bestimmung des daraus resultierenden Intensititsverlusts wurde die Raman-Intensitét von
kristallinem Silizium mit und ohne Radikalfinger gemessen. Die Ergebnisse hierzu sind in
Abbildung 3.4 dargestellt. Dort ist zu erkennen, dass der Radikalfinger einen relativen
Intensitétsverlust von etwa insgesamt 20 % zur Folge hat. Trotz der hohen Flachenbelegung

nehmen die Intensitéten der Laserstrahlung und des Raman-Lichts nur moderat ab.

% ohne Radikal-
= 08f fanger 1
(2]

o
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Abbildung 3.4: Intensitit des Raman-Ubergangs von kristallinem Silizium mit und ohne Radikalfinger. Gezeigt
ist die normierte Raman-Intensitét / in Abhéngigkeit von der Wellenzahl 1/A.

In Abbildung 3.3 b) ist zu erkennen, dass die Lamellen spitze Kanten aufweisen. An diesen

konnen wihrend der Siliziumabscheidung hohe elektrische Feldstérken auftreten [135, 136],
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3.1 Modifikationen des optischen Zugriffs im PECVD-Reaktor

die das homogene Schichtwachstum auf dem Substrat gegeniiber des optischen Zugriffs
moglicherweise beeinflussen. Um die laterale Homogenitit der deponierten Schicht zu
untersuchen, wurden zweidimensionale Scans der Si-Schichtdicke d und der
Raman-Kristallinitat IIC{S’ ¥ ex-situ durchgefiihrt (s. Abbildung 3.5). Die Raman-Spektren der
1200 nm bis 1300 nm dicken Silizium-Schichten wurden mit einer Laserwellenldnge von
ALaser = 647 nm gemessen. Wegen der hohen Informationstiefe bei dieser Wellenldnge sind die
IES' ® als mittlere Raman-Kristallinitit der intrinsischen Schicht in Wachstumsrichtung zu
interpretieren [137]. Die Silizium-Schichten wurden unter Standardbedingungen
(s. Anhang A1) und bei einer konstanten Silankonzentration von SC=1.07%
(s. Abbildung 3.5 a)) bzw. SC=1.13 % abgeschieden (s. Abbildung 3.5b)). In beiden

Darstellungen ist jeweils ein 5x5 cm’Ausschnitt der 10x10 cm® groBen Probenfliche

dargestellt.

Substratrand T\ [8s- e [%] ) Substratrand 7| [8s- e [%]

68
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KX KEH
> 65 >
63
61
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€ 1200 g 1220
L 2,
> 1220 >, 1240
1240 1260
Position der 1260 1280
) Raman-Durchfiihrung 1270 ) ) ) ) ) 1300
-10 -05 00 05 1.0 -10 -05 00 05 10
a) x [em] b) x [em]

Abbildung 3.5: Laterale Homogenitétsverteilung der ex-situ bestimmten Raman-Kristallinitét I‘és' * und der
Si-Schichtdicke d fiir intrinsische Schichten mit a) hoher und b) niedriger Raman-Kristallinitdt. Die
Raman-Spektren wurden mit einer Laserwellenldnge von Ay, = 647 nm gemessen. Die ungeféhre Position der
gegeniiberliegenden Raman-Durchfiihrung ist eingezeichnet. Die Auflésung der Scans betrdgt 4 mm in x- und
y-Richtung.
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3 Optimierung des in-situ Raman-Aufbaus und der Datenanalyse

Die Silizium-Schicht in Abbildung 3.5 a) (SC = 1.07 %) zeigt Raman-Kristallinititen im fiir
Solarzellen relevanten Kristallinititsbereich [10]. Sowohl fiir IES' ™ als auch fiir die
Si-Schichtdicke d sind leichte Gradienten zwischen dem Substratrand und der Substratmitte
zu erkennen. Diese Gradienten sind typisch fiir PECVD-prozessierte Silizium-Schichten und
konnen vermutlich durch Diffusions- und Verarmungseffekte der Prikursor-Gase erklart
werden [23, 138]. In dem Bereich der Silizium-Schicht, der dem optischen Zugriff
gegeniiberliegt, ist die laterale Inhomogenitdt vernachldssigbar (s. Markierungen in
Abbildung 3.5 a)). Die Probe, welche mit SC = 1.13 % deponiert wurde (s. Abbildung 3.5 b)),
zeigt vergleichsweise niedrige Ilés’ ®*_ In dieser Schicht ist ein starker Gradient der Raman-
Kristallinitdt zwischen dem Substratrand und der Substratmitte festzustellen. Die Erhéhung
des Gradienten ist darauf zuriickzufiihren, dass die Empfindlichkeit der Raman-Kristallinitét
gegeniiber dulleren Einfliissen bei geringer werdenden fés’  zunimmt [10, 19]. Trotz der
hohen Empfindlichkeit in diesem Depositionsregime ist die laterale Inhomogenitit der
Absorberschicht, welche von der optischen Durchfiihrung hervorgerufen wird,

vernachléssigbar (s. Markierungen in Abbildung 3.5 b)).
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Abbildung 3.6: Intensititsverlust der Raman-Ubergéinge von kristallinem Silizium a) mit und b) ohne den
Radikalfinger aus Abbildung 3.3. Gezeigt ist die normierte Raman-Intensitdt / in Abhéngigkeit von der
Wellenzahl 1/A.

Die Funktionsweise des Radikalfingers kann durch die Raman-Intensitit der kristallinen
Referenz verifiziert werden. In Abbildung 3.6 a) ist zu erkennen, dass die Raman-Intensitét
ohne den Radikalfidnger nach einer Depositionsdauer von 70 min um 28 % abfillt. Die Zeit

von 70 min entspricht dem Intervall, welches zur Abscheidung einer Absorberschicht benotigt
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3.2 Signalanalyse bei geringen Silizium-Schichtdicken

wird (Standardbedingungen, s. Anhang Al). Daher sinkt das Signal-Rausch-Verhiltnis
wihrend einer Deposition signifikant. Mit dem Radikalfanger betrigt die Zeit, in der die
Intensitét der kristallinen Referenz um 26 % reduziert wird, 770 min (s. Abbildung 3.6 b)).
Folglich wird die Anzahl an Raman-Messungen, die ohne eine zwischenzeitliche Reinigung
des Quarzplattchens in-situ durchgefiihrt werden kénnen, um eine Gréflenordnung gesteigert.
Als Resultat dessen bewirkt der Radikalfdnger eine deutliche Stabilisierung des Signal-

Rausch-Verhéltnisses wihrend der Siliziumabscheidung.
3.2 Signalanalyse bei geringen Silizium-Schichtdicken

In dieser Arbeit wurden die pin-Einfachsolarzellen iiberwiegend auf Corning®-Glas/ZnO:Al-
Substraten gewachsen. Wéihrend der anfénglichen Wachstumsphase ist das an diesen
Materialien Raman-gestreute Licht, im Folgenden Substratbeitrag genannt, vom Gesamtsignal
zu subtrahieren. In [32] wurde die Hohe des Substratbeitrags mittels einer exponentiell
abfallenden Funktion abgeschétzt. Im Exponenten dieser Funktion steht das Produkt aus dem
Absorptionskoeffizienten der Silizium-Schicht und der Si-Schichtdicke. Die Absorption der
Silizium-Schicht ist allerdings abhéngig von der (unbekannten) Raman-Kristallinitdt und kann
bei der Wellenldnge des Anregungslasers (ALaser =532 nm) um eine halbe Gréfenordnung

variieren [126].

Nachfolgend wird eine Methode prisentiert, das Substratsignal unabhingig von der Raman-
Kristallinitdt von den Raman-Spektren abzuziehen. Dazu wird die Entwicklung der Raman-
Kristallinitdit wahrend der anfanglichen Wachstumsphase mittels diinner Schichten ex-situ
charakterisiert. Die experimentellen Ergebnisse werden anschlieBend mit den Resultaten eines
einfachen Models verglichen. Aus der Gegeniiberstellung der ex-situ Messungen mit den
in-situ detektierten Raman-Spektren werden GesetzméBigkeiten zur Ermittlung des Substrat-
untergrunds empirisch abgeleitet. Durch die Subtraktion des Substratbeitrags ist es moglich,
die Intensitdt des Siliziumsignals fiir die betrachteten Schichtdicken zu ermitteln und eine

Aussage zur Entwicklung des Signal-Rausch-Verhiltnisses zu treffen.
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3.2.1 Ex-situ Charakterisierung der anfanglichen Wachstumsphase

Fiir die Untersuchung der Raman-Kristallinitdt wahrend der anfanglichen Wachstumsphase
wurden zuerst etwa 35 nm dicke p-Schichten (IES’ P =58 %) auf einem Glas/ZnO:Al-Substrat
abgeschieden. AnschlieBend wurden unter Standardbedingungen (s. Anhang Al) diinne
intrinsische Schichten mit variabler Si-Schichtdicke deponiert. Neben der Si-Schichtdicke
wurde die Silankonzentration SC verdndert, um die Entwicklung der Raman-Kristallinitit
(1§S’ “Y bei unterschiedlichen Depositionsbedingungen zu studieren. Da die spektrale
Auflésung und das Signal-Rausch-Verhéltnis der ex-situ bestimmten Raman-Spektren
(ALaser = 532 nm) signifikant hoher waren als bei den in-situ Messungen, konnte der Abzug
des Substrathintergrunds prézise durchgefiihrt werden. Der Fehler der ex-situ bestimmten
Raman-Kristallinitit betrug etwa Alg>®~%3% . Die Si-Schichtdicken wurden fiir
d>100 nm mit einem Profilometer gemessen. Fiir 4 < 100 nm wurden die Si-Schichtdicken

mit Hilfe der Wachstumsrate, die sich fiir die Proben mit d> 100 nm bestimmen l&sst,

abgeschitzt.
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Abbildung 3.7: Ex-situ bestimmte Raman-Kristallinitét ]gs, “ von diinnen Schichten mit der Si-Schichtdicke d.
Die Schichten wurden bei vier unterschiedlichen Silankonzentrationen SC abgeschieden. Zur Kennzeichnung der
beobachteten Trends sind Hilfslinien eingezeichnet.

Die Raman-Kristallinitét ist in Abbildung 3.7 gegen die Si-Schichtdicke d aufgetragen. Mit

zunchmender Si-Schichtdicke und fiir verschiedene SC divergiert Ip>* . Wihrend fiir
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SC=0.39% und SC=0.69 % ein starker Anstieg von Io>* zu erkennen ist, nimmt die

Raman-KTristallinitét fiir SC = 1.1 % ab. Ein ndherungsweise konstanter Verlauf von Ilés’ st

fur SC=0.99 % zu beobachten.

Der gemeinsame Startpunkt von [gs, * liegt nahe der Raman-Kristallinitit der p-Schicht
([ES’p =58 %) und ist durch zwei Ursachen zu erkldren: Zum einen wirkt die hochkristalline
p-Schicht bei Depositionsbedingungen, die fiir das Wachstum von pc-Si:H vorteilhaft sind, als
Saatschicht und fordert ein Fortsetzen der Raman-Kristallinitit [139]. Zum anderen hat die
hohe Eindringtiefe des Anregungslasers (Araser =532 nm) zur Folge, dass das detektierte
Raman-Signal wihrend der anfanglichen Wachstumsphase aus der p- und der i-Schicht

stammt [32, 137]. Die daraus resultierenden Folgen werden in Kapitel 3.2.2 erortert.

3.2.2 Auswirkungen der Lasereindringtiefe auf die Bestimmung der Raman-

Kristallinitat

Der Einfluss der Lasereindringtiefe auf die experimentell ermittelte Raman-Kristallinitdt der
Absorberschicht wird mit einem Modell abgeschitzt. In diesem Modell wird die kristalline
Entwicklung der p- und i-Schicht vorgegeben und die Intensititen des Raman-gestreuten
Lichts werden fiir beide Schichten berechnet. Aus dem Vergleich der Intensitéiten ldsst sich
ableiten, wie die gemessene Raman-Kristallinitdt auf Grund der Informationstiefe des

Anregungslasers modifiziert wird.

Nach [140], [109] und [108] ist die in einem infinitesimalen Schichtdickenelement dx

gestreute Intensitdt des Raman-Lichts

dlr =L Iy e " e” ™" dx (3.3)

proportional zur anregenden Laserintensitét /y. Die Proportionalititskonstante X ist abhéngig
vom Raman-Wirkungsquerschnitt in pc-Si:H [141, 142] und vom Akzeptanzwinkel der
Messapparatur [108]. Gleichung (3.3) beinhaltet, dass die Intensitit der Anregungswelle

(ALaser = 532 nm, Absorptionskoeffizient ¢1) auf dem Weg zu dx exponentiell abgeschwécht
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wird. Analog dazu wird die Intensitit des Raman-gestreuten Lichts (Absorptionskoeffizient
or) beim Austritt aus der Schicht exponentiell verringert. Fiir den Durchgang der
Anregungswelle durch eine Schicht mit der Dicke dges berechnet sich die gesamte Intensitét

des Raman-gestreuten Lichts aus

dGes
LRr=%la f eTY T ORY {y (3.4)
0
=31 aLiLaR (1 — e~(o Tar)dGes) (3.5)

In einem Modellexperiment, in dem die anregende Laserwelle auf ein zweilagiges System aus
einer p-und einer i-Schicht trifft, sind die in Abbildung 3.8 gezeigten Intensititen zu
beriicksichtigen. In der i-Schicht (Si-Schichtdicke d) wird nach Gleichung (3.5) Raman-
gestreutes Licht mit der Intensitét L erzeugt. Zur Berechnung der Intensitdt des in der
p-Schicht gestreuten Raman-Lichts 7§ (Gleichung (3.5)) ist zu beachten, dass die

Anfangsintensitdt des Laserlichts I3 beim Passieren der i-Schicht gemaf

10 =1 eid (3.6)

reduziert wird. Darliber hinaus nimmt die Intensitit des in der p-Schicht generierten

Raman-Lichts beim Durchgang durch die i-Schicht exponentiell ab:

BY=18 eomid, (3.7)

In den Gleichungen (3.6) und (3.7) bezeichnen o ;und og; die Absorptionskoeftizienten der
i-Schicht fiir das Laser- bzw. Raman-Licht. Die Absorptionskoeffizienten sind abhédngig von
der Raman-Kristallinitdt und in [58] fiir eine amorphe (I%S =0 %) bzw. hochkristalline
(I8¥* =75 %) Silizium-Schicht angegeben. Fiir Silizium-Schichten mit einer von

%=0% bzw. I8°®™x=75% abweichenden Raman-Kristallinitit kann  der
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Absorptionskoeffizient mittels linearer Interpolation ermittelt werden [143]. Fiir die

modellierte Raman-Kristallinitdt der i- und p-Schicht wurde ein konstanter Verlauf

RS, konst RS, p, konst

angenommen (/¢ bzw. I, ). Diese Annahme stellt eine Vereinfachung der realen
Gegebenheiten dar [10, 19].
p-Schicht i-Schicht

e U N Anregungslaser
/

Raman-Licht (i) (532 nm)

———
Raman-Licht (p)

Abbildung 3.8: Modell zum Einfluss des Raman-gestreuten Lichts aus der p-Schicht auf die Bestimmung der
i-Schicht-Kristallinitdt. Die Intensitdt des Anregungslasers verringert sich beim Eindringen in die i- bzw. p-
Schicht exponentiell. Das dabei erzeugte Raman-gestreute Licht wird beim Durchgang durch die i- bzw. p-
Schicht ebenfalls exponentiell abgeschwécht.

Anhand der in Abbildung 3.8 aufgefiihrten Intensititen konnen Gewichtungsfaktoren fiir

135 Fonst yng 135 PR Gefiniert werden. Mit diesen Gewichtungsfaktoren lisst sich die

R

Entwicklung der Raman-Kristallinitit 5> ™ bestimmen, welche sich bei der Messung des

modellierten Systems mit endlicher Eindringtiefe des Anregungslasers ergeben wiirde:

4 )
RS, p, konst /%" Iy
IRS,theo , p, kons R + RS, konst R (3.8)

C C [lg,d+ [Ii{ C ]lg,d+ lIi .

Die Verwendung von Gleichung (3.8) wird nachfolgend an einem Beispiel demonstriert.

Fiir die p-Schicht werden die Raman-Kristallinitit ICR S-p-kenst _ 58 04 und die Si-Schichtdicke

RS, konst :
I und die

(d,=35nm) als konstant angenommen. Im Gegensatz dazu werden
Si-Schichtdicke d der Absorberschicht variiert. Die GroBe der Gewichtungsfaktoren in
Gleichung (3.8) wird mit den Gleichungen (3.5) bis (3.7) berechnet. Die anfangliche Intensitét

des Anregungslasers (18) wird auf eins normiert.
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3 Optimierung des in-situ Raman-Aufbaus und der Datenanalyse

Die Ergebnisse von Ié{ S:theo gind in Abbildung 3.9 gegen die Si-Schichtdicke d aufgetragen.

RS, theo

Es ist zu erkennen, dass die Profile (/™ ) von einem gemeinsamen Startpunkt bei d = 0 nm

ausgehend mit zunehmender Si-Schichtdicke d divergieren und sich den vorgegebenen

ICR S konst asymptotisch ndhern. Dementsprechend ist anzunehmen, dass die Eindringtiefe des

Anregungslasers einen signifikanten Einfluss auf die Bestimmung der Raman-Kristallinitéit

wihrend der anfinglichen Wachstumsphase hat. Der Einfluss der Eindringtiefe wird

RS, p, konst RS, konst
P, Kons und IC ons

allerdings umso kleiner, je weniger sich I voneinander unterscheiden.

Insbesondere im fiir Solarzellen relevanten Kristallinitdtsbereich um 60 % sind die
Abweichungen zwischen I5>*™" und IX5™° bereits bei geringen Si-Schichtdicken

vernachléssigbar.

o

(0]
o

~
o

a
o

berechnete Raman-
Kristallinitat /55 " [%]
5 3

40 80 120 160
Si-Schichtdicke d [nm]

Abbildung 3.9: Fiir verschiedene (theoretisch) konstante i-Schicht-Kristallinititen /5> *™' wird abgeschitzt, wie
sich die Raman-Kristallinitdt der i-Schicht durch die Signalbeitrdge aus der hochkristallinen p-Schicht

(llés’ pkonst _ 5¢ %) mit zunehmender Si-Schichtdicke d verdndern. Die berechneten Kristallinititsprofile sind mit

125’ konst (Asymptote) gekennzeichnet. Fiir den Anregungslaser wird eine Wellenldnge von A, =532 nm

angenommen.

3.2.3 Bestimmung des Substratuntergrunds

Nach [32] zeigt das Glas/ZnO:Al-Substrat eine hohe Intensitdt des Raman-gestreuten Lichts
bei Wellenzahlen um 480 cm™ (TO-Phonon in a-Si:H). Dementsprechend ist die Subtraktion

des Substratbeitrags kritisch fiir die Bestimmung der Raman-Kristallinitdt. In diesem
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3.2 Signalanalyse bei geringen Silizium-Schichtdicken

Abschnitt wird ein Verfahren prisentiert, welches einen akkuraten Abzug des Substratbeitrags

ermoglicht.

Fiir die in Kapitel 3.2.1 diskutierten, diinnen Absorberschichten wurden Raman-Spektren mit
dem in-situ Raman-Aufbau detektiert (Belichtungszeit 300 s). Nachdem der Linsenuntergrund
von den Rohdaten subtrahiert wurde, verbleibt der Abzug des Substratsignals (Glas/ZnO:Al,
s. Abbildung 3.10). Da die Raman-Kristallinitdt der Schichten aus den ex-situ durchgefiihrten
Experimenten bekannt ist, kann der Substratbeitrag bestimmt werden. Dazu wurde das
Raman-Spektrum des Substrats solange skaliert und von den in-situ aufgenommenen Raman-
Spektren subtrahiert, bis die in-situ und ex-situ bestimmten Raman-Kristallinitidten identisch

waren.

o T . — '

- uc-Si:H + ,,.-.

‘® 0,8f Glas/ZnQ:Al s )

g il 560 cm

s 0,6 i ...;--7‘-"""-'-' PR RS . : .

_$ ..."“.- ...... - i - \\ :'. 660 Cn‘]'1

c £ 1

g 0’4 .-;'—-— \II‘" -

e i Glas/ZnO:Al o)

£ o] -

g pc-Si:H )

2 e~
300 400 500 600

Wellenzahl 1/4 [cm™]

Abbildung 3.10: Von den mit dem in-situ Raman-Aufbau detektierten Spektren wurde der Substratuntergrund
(Glas/ZnO:Al) subtrahiert. Daraus ergibt sich das Raman-Spektrum der mikrokristallinen Silizium-Schicht (der
Linsenuntergrund wurde bereits zuvor von den Rohdaten abgezogen). Aufgetragen ist die normierte Raman-

Intensitdt / gegen die Wellenzahl 1/4 bei einer Si-Schichtdicke von d =40 nm und SC = 0,99 % (I;és’ *=59,3 %,
s. Abbildung 3.7).

Ein vollstindig untergrundbereinigtes, mit dem in-situ Raman-Aufbau detektiertes
Raman-Spektrum ist in Abbildung 3.10 dargestellt. Der fiir mikrokristallines Silizium
relevante Wellenzahlbereich befindet sich zwischen 1/4 =400 cm™ und 1/4 =560 cm™. In den
Bereichen 300 cm™ < 1/4<400 cm™ und 560 cm™ < 1/4<660 cm™ verliuft die normierte
Raman-Intensitit / des untergrundbereinigten Spektrums nidherungsweise konstant. Hingegen

zeigt das Raman-Spektrum des Substratbeitrags einen signifikanten  Anstieg

49



3 Optimierung des in-situ Raman-Aufbaus und der Datenanalyse

(300 em™ < 1/2<400 cm™) bzw. Abfall (560 cm™ <1/2<660 cm™) der Intensitit mit
zunehmender Wellenzahl 1/4. Daher ist es naheliegend, die spektrale Information in diesen
Wellenzahlbereichen zu verwenden, um den Skalierungsfaktor flir das abzuziehende
Substratsignal zu bestimmen (s. Abbildung 3.10). Allerdings ist anzumerken, dass zwischen
1/2=300cm™ und 1/2=400 cm™ mehrere Raman-Uberginge des amorphen Siliziums
beobachtet werden (300 cm’™: longitudinal akustisches Phonon, 380 em™: longitudinal
optisches Phonon) [28, 48]. Obwohl die Phononen nicht aufgeldost werden konnen,
modifizieren sie den spektralen Verlauf zwischen 300 cm™ und 400 cm™. Zudem kann nicht
ausgeschlossen werden, dass die Laserflanke bzw. die Abschwichungsfunktion des
Kerbfilters das Spektrum verdndern. Im Gegensatz dazu sind zwischen 1/4 =560 cm™ und
1/A=660 cm™ deutlich geringere Auswirkungen des Lasers und des Kerbfilters zu erwarten.
AuBerdem wurde in amorphem Silizium lediglich ein intensititsarmer Raman-Ubergang bei
1/~ 610 cm™ detektiert [48]. Folglich eignet sich dieser Abschnitt des Spektrums besser zur
Bestimmung des Substratbeitrags als der Bereich zwischen 1/4=300cm” und

1/ =400 cm™.

Es ist unbekannt, ob die untergrundbereinigten, in-situ gemessenen Raman-Spektren bei

' und

verschiedenen Raman-Kristallinitdten bzw. Si-Schichtdicken zwischen 1/4=560 cm’
1/2=660 cm™ ebenfalls konstant sind. Daher wurde der Vergleich zwischen den in-situ und
ex-situ detektierten Raman-Spektren fiir ausgewdhlte Proben aus Abbildung 3.7 wiederholt.
Die Ergebnisse sind in Abbildung 3.11 dargestellt. Es ist zu erkennen, dass alle in-situ
aufgenommenen Raman-Spektren nach der Subtraktion des Substrats- bzw.
Linsenuntergrunds zwischen 1/4=3560 cm™ und 1/4=660 cm™ niherungsweise konstant
verlaufen. Dementsprechend miissen die Raman-Spektren in dem genannten
Wellenzahlbereich nach Abzug der beiden Untergrundsignale konstant sein. Diese empirische
GesetzmiBigkeit ist unabhingig von der Raman-Kristallinitit bzw. Schichtdicke der
wachsenden Schicht giiltig und wird in dieser Arbeit zur Untergrundbereinigung des

Substratbeitrags verwendet.
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3.2 Signalanalyse bei geringen Silizium-Schichtdicken

] SC=0,39% SC=0,99 % SC=11%
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Abbildung 3.11: Analog zu Abbildung 3.10 wurde der Substratuntergrund von verschiedenen, mit dem in-situ
Raman-Aufbau detektierten Spektren subtrahiert. Die gezeigten Proben unterscheiden sich in ihrer
Si-Schichtdicke d, in der zur Herstellung verwendeten Silankonzentration SC und in der Raman-Kristallinitit

IES’ . Gezeigt ist die normierte Raman-Intensitit / als Funktion der Wellenzahl 1/4.

3.2.4 Zeitliche Entwicklung der Signalbeitriage

Mit der in Kapitel 3.2.3 vorgestellten Methode ist es mdglich, den Substratuntergrund fiir
beliebige Si-Schichtdicken von dem Raman-Licht der Silizium-Schicht zu trennen. Dadurch
kann die zeitliche Entwicklung der Signalanteile differenziert betrachtet werden. Uber die
Intensitdtsentwicklung des in der Silizium-Schicht Raman-gestreuten Lichts konnen direkt
Aussagen zum Signal-Rausch-Verhiltnis bei unterschiedlichen Schichtdicken getroffen

werden.

Um die zeitliche Entwicklung der Signalbeitrige zu untersuchen, wurden auf einem
Glas/ZnO:Al-Substrat und auf einem mit Chrom beschichteten Substrat zuerst p-dotierte und
anschlieBend intrinsische Schichten unter Standardbedingungen (s. Anhang A1) abgeschieden
(Deposition der i-Schicht: SC = 0,99 %, Cr-Schichtdicke: 200 nm). Wéhrend der Deposition
der intrinsischen Schichten wurden Raman-Spektren in-situ gemessen. Anschlieend wurde

der Linsenuntergrund von den Raman-Spektren subtrahiert.

Nach Abbildung 3.10 und Abbildung 3.11 werden die Raman-Spektren im Wellenzahlbereich

zwischen 560 cm™ und 660 cm™ vom Untergrundsignal des Substrats dominiert. Daher

( 1560-660

wurden die Raman-Intensititen zwischen 560 cm™ und 660 cm™ integriert ) und gegen

die Si-Schichtdicke d aufgetragen. In Abbildung 3.12 ist auf dem mit Chrom beschichteten

560-660
I

Substrat ein ndherungsweiser konstanter Verlauf von auf niedrigem Niveau zu

erkennen. Dabei ergeben sich lediglich schwache, durch Interferenzeffekte bedingte

51



3 Optimierung des in-situ Raman-Aufbaus und der Datenanalyse

Intensitdtsmodulationen. In den Raman-Spektren, die wahrend der Siliziumabscheidung auf
dem Glas/ZnO:Al-Substrat aufgenommen wurden, ist neben starken Interferenzen ein

560-660
I

exponentieller Abfall von mit zunehmender Si-Schichtdicke d zu beobachten.

Die etwa 200 nm dicke Chrom-Schicht kann nicht von dem ankommenden Laser-Licht
durchdrungen werden und verhindert die Generierung des Substratuntergrunds wahrend der
anfanglichen Wachstumsphase. Aus dem Vergleich der beiden in Abbildung 3.12 gezeigten
Intensititsverliufe folgt somit, dass der exponentielle Abfall von F°**“ auf dem
Glas/ZnO:Al-Substrat durch den mit zunehmender Si-Schichtdicke kleiner werdenden

Substratbeitrag erklart werden kann.

0,8} J
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Abbildung 3.12: Normierte Raman-Intensitit "% zwischen 560 cm™ und 660 cm™ in Abhéngigkeit von der
Si-Schichtdicke d. Die Signale wurden wéhrend der Siliziumabscheidung auf einem Glas/ZnO:Al- bzw. Chrom-
Substrat aufgenommen.

Zur Untersuchung der zeitlichen Entwicklung des Siliziumsignals wurde der in
Abbildung 3.12 diskutierte Substratuntergrund von den Raman-Spektren subtrahiert.

1

Zwischen 500 cm™ und 530 cm™ iiberwiegt die Intensitit des in den kristallinen Bereichen

gestreuten Raman-Lichts (s. Abbildung 3.10 und Abbildung 3.11). Entsprechend wurde die
Intensitit des Raman-gestreuten Lichts zwischen 500 cm™ und 530 cm™ integriert (°°*>*°)
und gegen die Si-Schichtdicke d aufgetragen (s. Abbildung 3.13). Es ist zu erkennen, dass
%3 fiir beide Proben mit groBer werdender Si-Schichtdicke ansteigt. Das Glas/ZnO:Al-

Substrat ist auf Grund der auftretenden Interferenzeffekte ungeeignet zur Identifikation des
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3.2 Signalanalyse bei geringen Silizium-Schichtdicken

genauen Verlaufs von °°*%* (s. Abbildung 3.13 b)). Auf dem Chrom-Substrat scheint sich
53 einem unbestimmten Maximalwert exponentiell anzunihern (s. Abbildung 3.13 a)).
Nach Gleichung (3.5) ist fiir die Intensitdtszunahme des in einer wachsenden Schicht Raman-
gestreuten Lichts eine exponentielle Anndherung an eine Asymptote zu erwarten. Zur
Quantifizierung der exponentiellen Anniherung wurde an die Wendepunkte von /°°*%
(Chrom-Substrat, Abbildung 3.13 a)) eine Funktion angepasst, welche Gleichung (3.5) addiert
mit einer Konstanten entspricht. Dabei wurde fiir die Anregungswelle (532 nm) und fiir das
Raman-gestreute Licht der gleiche Absorptionskoeffizient aiwel = 0. = ar verwendet. Zudem
wurde in erster Ndherung angenommen, dass oiwel Unabhéngig von der Si-Schichtdicke ist.
Als Resultat dieser Kurvenanpassung ergibt sich ein gemittelter Absorptionskoeffizient von

OMittel = 2,5~104 cm’! (s. Abbildung 3.13 a)). Dieser Wert ist vergleichbar mit dem bekannten

Absorptionskoeffizienten von pc-Si:H bei einer Wellenldnge von etwa 532 nm [58, 126].

. = og} {4 , X os 1
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- Chrom-Susbtrat - Glas/ ZnO:Al-Susbtrat
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a) Si-Schichtdicke d [nm] b) Si-Schichtdicke d [nm]

Abbildung 3.13: Normierte Raman-Intensitit °°**° zwischen 500 cm™ und 530 cm™ als Funktion der

Si-Schichtdicke d. Die Intensitdten resultieren aus den untergrundbereinigten Raman-Spektren, welche wihrend
der Siliziumabscheidung auf einem a) Chrom- bzw. b) Glas/ZnO:Al-Substrat aufgenommen wurden.

Auf Grund des gemittelten Absorptionskoeffizienten, welcher fiir die auf Chrom
abgeschiedene Silizium-Schicht bestimmt wurde, ldsst sich eine hohe Raman-Kristallinitdt der
gewachsenen Schicht vermuten. Allerdings ist das Wachstum von mikrokristallinem Silizium
abhingig von den Substrateigenschaften [75]. Um zu iiberpriifen, ob auf dem mit Chrom

bedampften Substrat mikrokristallines Silizium deponiert wurde, wurde die Raman-

Kristallinitdt 13} S der Absorberschicht aus den in-situ detektierten Raman-Spektren

bestimmt. Die Ergebnisse sind in Abbildung 3.14 a) dargestellt. Es ist zu erkennen, dass ICR S.in
mit zunehmender Si-Schichtdicke d von I8 ™ = 55 % auf 18> ™ = 70 % ansteigt.
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3 Optimierung des in-situ Raman-Aufbaus und der Datenanalyse

Fir die Raman-Kristallinitdt der p-Schicht auf dem Glas/ZnO:Al-Substrat wurde ebenfalls

1(]; P58 9% gemessen. Das Kristallinitéitsprofil der i-Schicht auf dem Glas/ZnO:Al-Substrat
ist in Abbildung 3.14 b) gezeigt. Analog zu den Messungen auf Chrom (s. Abbildung 3.14 a))
ist ein Anstieg der Raman-Kristallinitit von 15> ™= 55 % auf IX>™~70 % festzustellen.
Dieser Verlauf wird durch ex-situ bestimmte Raman-Kristallinitdten auf diinnen Schichten

bestitigt (I~ *, Abbildung 3.14 b)).

Aus den Erléuterungen folgt, dass die Trennung der einzelnen Signalbeitrdge des Linsen- bzw.
Substratuntergrunds und des Siliziumsignals korrekt durchgefiihrt wurde und der

Substratbeitrag mit hoher Genauigkeit subtrahiert werden kann.

£ Chrom-Substrat < Glas/ZnO:Al-Substrat
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Abbildung 3.14: Entwicklung der Raman-Kristallinitit [ES’ " von mikrokristallinem Silizium in Abhingigkeit der
Si-Schichtdicke d. Die Silizium-Schichten wurden auf einem a) Chrom- und einem b) Glas/ZnO:Al-Substrat
abgeschieden. In b) ist zusétzlich die in diinnen Schichten ex-situ detektierte Raman-Kristallinittét 1’?5' o
Referenz gezeigt.

als

3.2.5 Zusammenfassung

In Kapitel 3.2 wurde eine Methode présentiert, welche eine von der Raman-Kristallinitét

unabhéngige Trennung des Siliziumsignals vom Substratuntergrund erméglicht.

Zundchst wurde der Verlauf der Raman-Kristallinitit wéhrend der anfanglichen

Wachstumsphase anhand diinner Schichten ex-situ untersucht (ICR ,ex ). Dabei wurde
festgestellt, dass die ICR 5 trotz unterschiedlicher Depositionsbedingungen einen

gemeinsamen Startpunkt nahe zur Raman-Kristallinitdt der p-Schicht aufweisen. Wie mit
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3.2 Signalanalyse bei geringen Silizium-Schichtdicken

einem einfachen Modell gezeigt wurde, kann die Divergenz von ICR S teilweise mit der

Eindringtiefe des Anregungslasers erklért werden.

RS o RS
Ic> % und der in-situ gemessenen Raman-Kristallinitit /"

Aus dem Vergleich zwischen
ergibt sich, dass die Raman-Spektren zwischen 560 cm™ und 660 cm™ maBgeblich durch das
Substratsignal beeinflusst werden. Wéhrend die Raman-Intensitit der Silizium-Schicht in
diesem Bereich ndherungsweise konstant ist, wird flir den Substratuntergrund eine mit
zunehmender Wellenzahl geringer werdende Raman-Intensitét beobachtet. Demnach ist dieser
Wellenzahlbereich optimal zur Separation des Siliziumsignals vom Substratuntergrund

geeignet.

o
o L] L] L]
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S o8 Glas/ ZnO:Al-Substrat ]
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Abbildung 3.15: Ubersicht zur Entwicklung der unterschiedlichen Signalbeitriige des Glas/ZnO:Al-Substrats, des
Linsenuntergrunds und der wachsenden Silizium-Schicht. Aufgetragen ist die Raman-Intensitdt zwischen
500 cm™ und 530 cm™ als Funktion der Si-Schichtdicke d. Das Signal des Linsenuntergrunds wurde fiir
d <500 nm durch lineare Interpolation abgeschatzt.

In Abbildung 3.15 sind die Raman-Intensitdten einer wachsenden Silizium-Schicht und die
Signale des Substrat- bzw. Linsenuntergrunds als Funktion der Si-Schichtdicke d dargestellt
(%%, Das Untergrundsignal der Linse (optischer Aufbau) wurde fiir die anféngliche
Wachstumsphase linear interpoliert. Fiir den Substratanteil ist neben deutlichen Interferenzen
ein mit zunehmender Si-Schichtdicke exponentiell abfallender Signalbeitrag zu erkennen. Da

die Intensitit des Raman-gestreuten Lichts aus der Silizium-Schicht ebenfalls durch die
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3 Optimierung des in-situ Raman-Aufbaus und der Datenanalyse

anfinglichen Interferenzen moduliert wird, &ndert sich das Signal-Rausch-Verhiltnis in

Abhéngigkeit von der Si-Schichtdicke.

3.3 Konfidenzintervalle der Kristallinitatsprofile

Nach Kapitel 3.1, Kapitel 3.2 und gemil3 [32] sind die wichtigsten Fehlerquellen bei der
Bestimmung der Raman-Kristallinitit durch den Abzug des Linsen- bzw. Substratuntergrunds

und durch das Messrauschen der in-situ detektierten Raman-Spektren gegeben.

Die Subtraktion des Linsenuntergrunds kann durch die Calciumfluorid-Linse mit der Raman-
Linie bei 1/4 =320 cm™ priizise durchgefiihrt werden. Die hieraus entstehende Unsicherheit

wird daher im Folgenden vernachléssigt.

0,8
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0.0 a-Si:H

norm. Raman-Intensitat / [-]

450 500 550 600 650
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Abbildung 3.16: Typisches, in-situ gemessenes Raman-Spektrum von mikrokristallinem Silizium als Funktion
der Wellenzahl 1/4. An das Signal des mikrokristallinen Siliziums wurde das Spektrum einer amorphen Referenz
angepasst. Die Standardabweichungen des Rauschens in den Wellenzahlbereichen von 400 cm™ bis 450 cm™
bzw. von 560 cm™ bis 660 cm™ sind mit o, bzw. g bezeichnet.

Der durch das Messrauschen verursachte Fehler wurde dhnlich zu [32] abgeschitzt: Zur
Ermittlung der Raman-Kristallinitdt wurde an das Signal des mikrokristallinen Siliziums das
Spektrum einer amorphen Referenz angepasst (s. Abbildung 3.16). Nach Kapitel 2.2.3 war

hierzu der Wellenzahlbereich zwischen 400 cm™ und 450 cm™ zu verwenden. Fiir diesen Teil

des Spektrums wurde die Standardabweichung des Messrauschens (o,) berechnet. Da die
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3.3 Konfidenzintervalle der Kristallinitétsprofile

Intensitét der angepassten amorphen Referenz nur bis auf +¢, genau bestimmt werden kann

(s. Abbildung 3.16), variiert die Raman-Kristallinitdt zwischen einem minimalen (IES,H&)

und einem maximalen (Iﬁs’ ~%) Wert. Der durch das Messrauschen bedingte Fehler A[gs’ o

lasst sich demnach mit

_ IﬁS,—o‘a _IIéS,+da
2

AI%S’ to, (39)

angeben.

Zum Abzug des Substratuntergrunds wurde der Wellenzahlbereich zwischen 560 cm™ und
660 cm™ verwendet (s. Abbildung 3.16). Dabei war das Substratsignal so zu skalieren, dass
das resultierende Spektrum der Silizium-Schicht (pc-Si:H) zwischen 560 cm™ und 660 cm™
konstant war. Die Genauigkeit des Substratabzugs ist ebenfalls von der Standardabweichung

des Messrauschens (o) abhingig. Je nach Hohe des subtrahierten Substratbeitrags kann die

Raman-Kristallinitit zwischen /o> *% und &>~ schwanken. Daraus resultiert der Fehler fiir

den Substratabzug:

S,—US _ S,+US
7% 1t _ (3.10)

Die mit den Gleichungen (3.9) und (3.10) berechneten Fehler sind abhingig von der
Rauschamplitude. Statistisch gesehen sollten sich die gezeigten Messunsicherheiten somit
teilweise kompensieren. Da der genaue Zusammenhang jedoch unbekannt ist, werden die

Fehler in einer Maximalabschitzung addiert:
AISS ™ = AIRS £ AfRS £ G.1D

Der durch Gleichung (3.11) definierte Fehler AIES’ in gibt die Unsicherheit fiir die
Bestimmung der Raman-Kristallinitdt eines einzelnen Raman-Spektrums an. Zwischen den

Einzelspektren werden bei einer Wachstumsrate von R = 0,3 nm/s etwa 7 nm bzw. 15 nm
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3 Optimierung des in-situ Raman-Aufbaus und der Datenanalyse

dicke Silizium-Schichten abgeschieden (s. Abbildung 3.17). Bei einer Informationstiefe des
Anregungslasers von etwa 125 nm (uc-Si:H, [32]) bedeutet dies, dass das mit Raman-
Spektroskopie untersuchte Volumen der wachsenden Schicht zwischen zwei Einzelmessungen
ndherungsweise konstant bleibt. Nichtsdestotrotz ist flir das Kristallinitdtsprofil in
Abbildung 3.17 fiir nebeneinander liegende Messpunkte eine Streuung der Messwerte zu
erkennen. Diese Streuung ist daher mit statistischen Schwankungen des Messrauschens zu

begriinden.

~ ,Es, in, mittel | A/ES’ in

40
(Konfidenzintervall)

Raman-Kristallinitat /8S " [%]

300 600 900 1200
Si-Schichtdicke d [nm]

Abbildung 3.17: Kristallinitatsprofil (I§S> i") fir die Probe, deren Signalbeitrige in Abbildung 3.15 dargestellt

sind. Die in-situ detektierte Raman-Kristallinitét 125' i st gegen die Si-Schichtdicke d aufgetragen. Fiir das

Kristallinitdtsprofil wurde eine mittlere Raman-Kristalinitét 1§S> in.mittel ;- Si-Schichtdickenintervalle von etwa
70 nm berechnet. Das eingezeichnete Konfidenzintervall ist ein MaB fiir die Messunsicherheit der gemittelten
kristallinen Entwicklung.

Falls sich die Raman-Kristallinitdt der wachsenden Schicht nicht sprunghaft dndert, konnen
die 125’ " mehrerer hintereinander folgender Einzelspektren ndherungsweise gemittelt werden
(125’ in, mittel, Mittelung iiber zehn Spektren). Ausgehend von den gemittelten Kristallinitdts-

profilen kann das in Abbildung 3.17 gezeigte Konfidenzintervall iiber ]gs, in, mittel AIES’ in

berechnet werden.

Zu Beginn der Schichtabscheidung ist eine exponentielle Verjlingung des Konfidenzintervalls
zu beobachten. Die Verringerung der Messunsicherheit ist maB3geblich auf die ansteigende

Intensitdt des Siliziumsignals (vgl. Abbildung 3.15) und auf den abfallenden Beitrag des
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3.4 Zusammenfassung

Substratuntergrunds zuriickzufithren. Wiahrend des spiteren Schichtwachstums (d > 300 nm)
ist die Messunsicherheit niherungsweise gleichbleibend (AI5> ™ =+ 5 %). Dies kann damit
begriindet werden, dass das Signal-Rausch-Verhéltnis bei hoheren Schichtdicken
niherungsweise konstant bleibt, da die Intensitdt des Siliziumsignals durch den Einsatz des

Radikalféngers stabilisiert wird.

3.4 Zusammenfassung

In diesem Kapitel wurden der experimentelle Aufbau und die Datenanalyse optimiert, um die

Messunsicherheiten der in-situ bestimmten Raman-Kristallinitit zu minimieren:

Um den Linsenuntergrund akkurat von den in-situ detektieren Raman-Spektren zu
subtrahieren, wurden verschiedene Materialien untersucht. Das Spektrum von Calciumfluorid
ist in dem Wellenzahlbereich, in welchem mikrokristallines Silizium detektiert wird,
ndherungsweise konstant. Zudem zeigt dieses Material bei einer giinstigen Wellenzahl von
320cm™ einen Raman-Ubergang, welcher zur Identifikation des Linsenuntergrunds

verwendet werden kann.

Zum vollstindigen Beschichtungsschutz der Linse wurden bereits bestechende Bauteile der
optischen Durchfithrung modifiziert. Zudem wurde ein sogenannter Radikalfénger entwickelt,
welcher die Beschichtungsrate der optischen Komponenten im Plasma-Reaktor um eine
GroBenordnung reduziert. Dementsprechend wird das Signal-Rausch-Verhéltnis wéhrend des

spéteren Schichtwachstums stabilisiert.

Zur Bestimmung des Substratuntergrunds wurde eine empirische Studie an diinnen Silizium-
Schichten durchgefiihrt. Es wurde gezeigt, dass sich der Bereich zwischen 560 cm™ und
660 cm™ zur Identifikation des Substratsignals eignet, weil die Raman-Spektren hier von dem

Substratbeitrag dominiert werden.

Durch den Abzug des Substrat- und Linsenuntergrunds von dem Raman-gestreuten Licht der
Silizium-Schicht kann die zeitliche Entwicklung der Signalbeitrige getrennt voneinander

betrachtet werden. Dabei ist auffillig, dass das Siliziumsignal wihrend der anfinglichen
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3 Optimierung des in-situ Raman-Aufbaus und der Datenanalyse

Wachstumsphase durch Interferenzen modifiziert wird. Hierdurch ergeben sich Auswirkungen

auf das Signal-Rausch-Verhéltnis der untergrundbereinigten Raman-Spektren.

Um die Unsicherheit der in-situ detektierten Raman-Kristallinitit zu quantifizieren, wurden
Konfidenzintervalle berechnet. Anhand der Konfidenzintervalle konnte der zeitliche Verlauf
der Messunsicherheit anschaulich dargestellt werden: Fiir d <300 nm ldsst sich die in-situ
gemessene Raman-Kristallinitiat nur bei den Si-Schichtdicken mit einer Messunsicherheit von
AIES‘ "<+ 5% bestimmen, fir welche das Signal-Rausch-Verhiltnis maximal ist. Fiir
d>300nm ist die Messunsicherheit unabhéngig von der Si-Schichtdicke d und betrigt

) . S,
niiherungsweise AL "~ + 5 %.
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4 Auswirkungen kontrolliert abgeschiedener
Absorberschichten auf die Solarzelleneigen-

schaften

In diesem Kapitel wird préasentiert, wie sich mikrokristalline Absorberschichten durch die
Adaption der Prozesseinstellungen und die gleichzeitige in-situ Detektion der Raman-
Spektren  kontrolliert abscheiden lassen [144]. Da die Raman-Kristallinitit die
Solarzelleneigenschaften beeinflusst, wird zudem die Korrelation zwischen der kristallinen
Entwicklung und den photovoltaischen Parametern 77 (Solarzellenkonversionseffizienz), Jsc

(Kurzschlussstromdichte), FF (Fiillfaktor) und Voc (offene Klemmspannung) untersucht.

Im Allgemeinen wird das inhomogene Wachstum der intrinsischen Schicht im fiir Solarzellen
relevanten Kristallinititsbereich durch Prozessdrifte und durch das konische Wachstum der
Kristallite verhindert [10, 13, 19, 145]. Dementsprechend miissen die Prozesseinstellungen
wihrend der Deposition angepasst werden, um eine konstante Raman-Kristallinitdt in
Wachstumsrichtung zu erreichen. In Kapitel 4.1 werden die Kristallinitdtsprofile von
Absorberschichten vorgestellt, welche unter konstanten Prozesseinstellungen abgeschieden
wurden. Zudem wird der Zusammenhang zwischen den Kristallinitétsprofilen und den
Solarzellenparametern diskutiert. Mit Hilfe dieser Informationen wurde ein zweistufiges
Verfahren zur Anpassung der Prozesseinstellungen entwickelt, durch welches sich
Wachstumsdrifte im fiir Solarzellen relevanten Kristallinititsbereich kompensieren lassen: Im
ersten Schritt wurden die Prozesseinstellungen (Silankonzentration SC) wihrend der
anfanglichen Wachstumsphase variiert und fiir eine maximale Solarzellenkonversionseffizienz
optimiert (Kapitel 4.2). Im zweiten Schritt wurde SC wihrend des spiteren Schichtwachstums
graduell verandert und die Auswirkungen auf die Solarzelleneigenschaften wurden untersucht

(Kapitel 4.3).
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4 Auswirkungen kontrolliert abgeschiedener Absorberschichten auf die

Solarzelleneigenschaften

4.1 Entwicklung der Raman-Kristallinitat bei konstanten

Prozesseinstellungen

In diesem Abschnitt werden Kristallinitdtsprofile von Silizium-Schichten untersucht, die bei
konstanten Prozesseinstellungen abgeschieden wurden. Zwischen den Depositionen wurde die
Silankonzentration SC variiert, um den Kiristallinitdtsverlauf bei verschiedenen
Depositionsbedingungen zu beobachten. Durch den Vergleich mit den Solarzellenparametern
lasst sich identifizieren, flir welches Kristallinitdtsprofil der Wirkungsgrad maximal wird.
Basierend auf dem Verlauf von 125' ™ der Solarzelle mit optimalen Wirkungsgrad wird ein

zweistufiges Verfahren zur Anpassung der Prozesseinstellungen vorgeschlagen.

4.1.1 Optimales Kristallinitatsprofil bei konstanten Prozesseinstellungen

Vor der Untersuchung der intrinsischen Schicht wurden auf nass-chemisch geétzten ZnO:Al-
Substraten (30 s in HCI) 35 nm dicke p-Schichten mit einer Raman-Kristallinitit von
Igs'p258% abgeschieden (Standardeinstellungen, s. Anhang Al). AnschlieBend wurden
unter Standardeinstellungen ungefdhr 1300 um dicke i-Schichten deponiert. Damit die
Kristallinitatsprofile mit den Solarzellenparametern Korreliert werden konnen, wurden die
Schichtsysteme durch amorphe n-Schichten und Silberriickkontakte zu Solarzellen

komplettiert und an einem Sonnensimulator charakterisiert.

Die Kristallinitétsprofile der Absorberschichten sind in Abbildung 4.1 fiir verschiedene
konstante Silankonzentrationen SC gegen die Si-Schichtdicke d aufgetragen. Zu Beginn
starten alle Kristallinitétsprofile nahe der Kristallinitdt der p-Schicht (Igs’p:58 %). Die
Kristallinitdtsprofile, die bei SC=10,99 % und SC=1,02 % abgeschieden wurden, zeigen
anfangs stark zunehmende Igs, " Wihrend des spéteren Schichtwachstums steigt die Raman-
Kristallinitdt dieser Proben moderat an. Fiir die beiden Kristallinititsprofile, die bei einer
hohen Silankonzentration (SC = 1,13 % bzw. SC = 1,15 %) abgeschieden wurden, wird eine
Verringerung von IES’ " beobachtet. Dabei ist die Abnahme der Raman-Kristallinitit fiir
SC=1,13 % weniger stark ausgeprdgt. Das Kristallinititsprofil der bei SC=1,07 %
abgeschiedenen Silizium-Schicht zeigt ein Maximum: Wéhrend bis zu einer Schichtdicke von

d =800 nm ein Anstieg von Igs’ ™ zu erkennen ist, fallt die Raman-Kristallinitit zum Ende
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4.1 Entwicklung der Raman-Kristallinitét bei konstanten Prozesseinstellungen

wieder leicht ab. Die Reduktion von 1%5' ™ ist nicht signifikant und liegt innerhalb der

Fehlergrenzen (Allés’ n_t5 %). Der Effekt ist jedoch bekannt und wurde in Krater-Atz-
Experimenten mit Kaliumhydroxid (KOH) ex-situ detektiert [8].
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Abbildung 4.1: Entwicklung der Raman-Kristallinitét Iﬁs’ M fiir verschiedene, konstante Silankonzentrationen SC
in Abhéngigkeit von der Si-Schichtdicke d.

Fir den gemeinsamen Startpunkt der Kristallinidtsprofile nahe IIC{S’ P~58% sind zwei
Ursachen anzufiihren: Bei Depositionsbedingungen, die fiir das Abscheiden von
mikrokristallinem Silizium vorteilhaft sind, wirkt die hochkristalline p-Schicht als Saatschicht
und begiinstigt die Fortfiihrung des kristallinen Wachstums [139]. Ferner dringt das anregende
Laserlicht (4 =532 nm) wihrend der anfianglichen Wachstumsphase der intrinsischen Schicht
teilweise in die p-Schicht ein [32]. Deshalb entstammt das Raman-gestreute Licht zu Beginn
der Deposition sowohl aus der p-dotierten als auch aus der intrinsischen Schicht
(s. Kapitel 3.2.2).

Die Kiristallinitdtsprofile der i-Schichten, die mit SC=0,99 % und SC= 1,02 % deponiert
wurden, starten im Vergleich zum spdteren Schichtwachstum mit geringen llés’ i
(s. Abbildung 4.1). Die niedrigen anfénglichen Ilés' ™ resultieren aus der vorriibergehenden
Riickdiffusion des Silans aus dem Reaktor- in den Plasmaraum und sind typisch fiir

Abscheidungen aus der chemischen Gasphase [23, 138, 146]. Der Anstieg von IES' " wihrend
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4 Auswirkungen kontrolliert abgeschiedener Absorberschichten auf die

Solarzelleneigenschaften

des spéteren Schichtwachstums ist auf das konische Schichtwachstum der Kristallite

zuriickzufiihren und wurde bereits ausfiihrlich in der Literatur diskutiert [10, 19].

Auch die Verringerung von IES' ™ fiir SC=1,13% bzw. SC=1,15% mit zunchmender
Schichtdicke wurde in fritheren Experimenten mit Hilfe von TEM-Messungen beobachtet

[19]. In diesen Versuchen wurde pc-Si:H auf kristallinen Siliziumsubstraten unter

Bedingungen abgeschieden, welche giinstig fiir niedrige IES’ ™ sind. Dabei dndert sich die
Mikrostruktur von konisch geformten in zufillig strukturierte Kristallite, welche von

amorphem Silizium umgeben sind [19, 147].

Die Griinde fiir das schwach ausgeprigte lokale Maximum des mittleren Kristallinitdtsprofils
sind unbekannt (SC = 1,07 %, s. Abbildung 4.1). Es ist jedoch zu vermuten, dass die Zunahme
von 1%5' ™ fiir d <800 nm und die Verringerung flir d> 800 nm durch zwei gegenlaufige,

wachstumsrelevante Effekte verursacht wird [13].

Durch die Messung von IES' ™ wird die kristalline Entwicklung der Absorberschichten
charakterisiert. Um die Kristallinititsprofile mit den Solarzelleneigenschaften zu korrelieren,
wurden die photovoltaischen Parameter 7, Jsc, FF und Voc untersucht. Die nach [10] zu
erwartenden Trends dieser Kenngrofen sind in Abbildung 4.2 dargestellt. Fiir jeden
Datenpunkt wurde der Mittelwert der drei 1x1cm® Solarzellen, welche den héchsten
Wirkungsgrad auf dem 10x10cm® groBen ZnO:Al-Substrat zeigen, berechnet
(s. Kapitel 2.2.4). Dieses Auswahlkriterium wurde auf alle in diesem Kapitel gezeigten
Solarzellenparameter angewendet. In Abbildung4.2a) ist zu erkennen, dass der
Wirkungsgrad 7 fir SC=1,02% maximal wird (7=7,3 %). Bei ecinem Anstieg der
Silankonzentration auf SC= 1,15 % sinkt 7 deutlich. Diese Abnahme resultiert aus der
geringer werdenden Kurzschlussstromdichte Jsc und aus dem kleiner werdenden Fiillfaktor
FF (s. Abbildung 4.2 b)). Fiir konstante Prozesseinstellungen ergeben sich optimale FF der
Solarzellen bei SC = 1,02 %. Hingegen steigt die offene Klemmspannung Voc mit grofer

werdender SC kontinuierlich von Voc = 503 mV auf Voc =585 mV an.
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4.1 Entwicklung der Raman-Kristallinitit bei konstanten Prozesseinstellungen
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Abbildung 4.2: a) Solarzellenwirkungsgrad 7 bzw. Kurzschlussstromdichte Jsc und b) Fiillfaktor FF bzw. offene
Klemmspannung Vo in Abhéngigkeit von der Silankonzentration SC.

Da die Abhingigkeit der Solarzellenparameter von der Silankonzentration bereits eingehend

in der Literatur erértert wurde [10], wird sie hier nicht weiter diskutiert.

Fiir die Solarzelle mit der hochsten Solarzellenkonversionseffizienz (SC = 1,02 %, n= 7,3 %)
15-20 %

(s. Abbildung 4.1). Demnach ist im fiir Solarzellen relevanten Kristallinititsbereich trotz

wurde eine starke Zunahme der Raman-Kristallinitit um detektiert

konstanter Prozesseinstellungen kein homogenes Schichtwachstum zu beobachten. Das

inhomogene Schichtwachstum ist wahrscheinlich auf nicht konstante

Depositionsbedingungen und das konische Wachstum der Kristallite wihrend der

Siliziumabscheidung zuriickzufiihren [148].

4.1.2 Reproduzierbarkeit von Absorberschichten

In dem in dieser Arbeit verwendeten PECVD-Reaktor (i-Kammer, s. Kapitel 2.3.2) wurde
beobachtet, dass die Prozesseinstellungen (SC) langfristig nachgeregelt werden miissen, um
vergleichbare intrinsische Schichten abzuscheiden. Dabei ist die Kammerhistorie von
entscheidender Bedeutung: Das Verhalten der Massendurchflussregler (MFC) dndert sich mit
der Zeit.

Da diese den Gaszufluss in den PECVD-Reaktor steuern, koénnen die

Wachstumsbedingungen zwischen verschiedenen Depositionen variieren, obwohl die
Prozesseinstellungen nominell konstant bleiben. AuBerdem spielt die mit der Zeit
zunehmende Kammerbelegung mit Silizium eine wichtige Rolle. Das wasserstoffreiche
Plasma kann beispielsweise das auf der Duschkopfelektrode abgeschiedene Silizium dtzen.
Hierdurch werden chemische Transportprozesse aktiviert, welche die Materialeigenschaften

der wachsenden Schicht beeinflussen [149].
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4 Auswirkungen kontrolliert abgeschiedener Absorberschichten auf die

Solarzelleneigenschaften

Durch in-situ Raman-Spektroskopie konnen zeitliche Materialverdnderungen der
Absorberschicht mit hoher Tiefenauflosung detektiert werden. Dies wird nachfolgend am

Beispiel der in dieser Arbeit aufgenommenen Referenzzellen demonstriert.

In Abbildung 4.3 sind die Kristallinitdtsprofile von drei verschiedenen Absorberschichten
dargestellt, welche innerhalb von elf Monaten unter identischen Prozesseinstellungen
(SC=1,02 %) deponiert wurden. Fiir alle Absorberschichten ist ein &hnlicher Anstieg der

Raman-Kristallinitit mit zunehmender Schichtdicke d zu erkennen. Jedoch unterscheiden sich

die Werte von Ilés‘ ™ um bis zu 25 % absolut.
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Abbildung 4.3: Entwicklung der Raman-Kristallinitit I’ von vier verschiedenen Absorberschichten als

Funktion der Si-Schichtdicke d. Die Absorberschichten wurden bei unverdnderten Prozesseinstellungen
(SC = 1,02 %) in einem Zeitraum von neun Monaten abgeschieden.

Nach Abbildung 4.3 sind trotz konstanter Prozesseinstellungen (SC = 1,02 %) langfristig
signifikante Verdnderungen der Absorberschicht zu beobachten. Diese Abweichungen kdnnen
prinzipiell durch Nachregeln der Prozesseinstellungen kompensiert werden, wodurch sich die

Reproduzierbarkeit der Silizium-Schichten erhdht.

4.1.3 Prozesskontrolle

Aus dem Vergleich zwischen Abbildung 4.1 und Abbildung 4.2 a) folgt, dass die hochsten

Wirkungsgrade  fiir ~ Raman-Kristallinitéten 125’ ™~60% beobachtet werden, in

Ubereinstimmung mit [10, 12-16]. In diesem Kristallinititsbereich ist ein starker Anstieg der
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4.1 Entwicklung der Raman-Kristallinitét bei konstanten Prozesseinstellungen

Raman-Kristallinitdit zu Beginn der Deposition zu erkennen. Zur Kompensation der
zunehmenden Raman-Kristallinitdit miissen die Prozesseinstellungen wéahrend der
Abscheidung der Absorberschicht angepasst werden. Der hierfir verwendete
Prozessparameter ist die Silankonzentration SC. Das Nachfithren von SC wird in den

folgenden Kapiteln als Prozesskontrolle bezeichnet.

Die Si-Schichtdicke, bei der SC nachgeregelt wird, stellt eine Randbedingung fiir die
Prozesskontrolle dar. Zur Festlegung der Randbedingung wird die Steigung des
Kristallinitétsprofils, welches mit SC= 1,02 % abgeschieden wurde, numerisch approximiert.
Dabei werden in einem Schichtdickenintervall von +100 nm um jeden Messpunkt von 123' in
Regressionsgeraden angepasst (Steigung miyg). In Abbildung 4.4 a) ist zu erkennen, dass die
Steigung m bis d =600 nm kontinuierlich abnimmt. Da sich 125'“‘ zu Beginn der
Deposition am stirksten dndert, sind die Prozesseinstellungen bei moglichst kleiner Si-

Schichtdicke zu modifizieren.
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Abbildung 4.4: a) Steigung der Raman-Kristallinitét m,q, und b) Konfidenzintervall des Kristallinititsprofils aus
Abbildung 4.1 (SC = 1,02 %) in Abhéangigkeit von der Si-Schichtdicke d.

Das Auflosungsvermdgen, mit dem die Raman-Kristallinitit wihrend der anfénglichen
Wachstumsphase bestimmt werden kann, wird nach Kapitel 3.2.4 durch Interferenzen
beeinflusst. Diese sind mallgebend fiir die Signalintensitidt des Raman-Lichts und wirken sich
auf das Signal-Rausch-Verhiltnis aus. Das nach Kapitel 3.3 berechnete Konfidenzintervall des
bei SC = 1,02 % deponierten Kristallinitétsprofils ist in Abbildung 4.4 b) aufgetragen. Dort ist

zu erkennen, dass IES’ ™ erstmals bei einer Schichtdicke von d =50 nm mit AIES’ M2 5%

67



4 Auswirkungen kontrolliert abgeschiedener Absorberschichten auf die

Solarzelleneigenschaften

ermittelt werden kann. Bei einer Wachstumsrate zwischen R = 0,25 nm/s und R = 0,3 nm/s

entspricht dies einer Depositionszeit von ¢~ 180 s.

Das spitere Schichtwachstum zeichnet sich durch eine stetig geringer werdende Steigung der
Raman-Kristallinitit aus (s. Abbildung 4.4 a)). Um Wachstumsdrifte in diesem Bereich

auszugleichen, wurde SC oberhalb von d = 50 nm graduell verandert.
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Abbildung 4.5: Schema zur Anpassung der Silankonzentration wihrend der Siliziumabscheidung
(Prozesskontrolle): Um die anfingliche Wachstumsphase zu untersuchen, wird SC; variiert (Schritt A, rote

Kurve). Um die ansteigenden 155' in wahrend des spiteren Schichtwachstums zu kompensieren, wird SC mit der
Anderungsrate ASC graduell angepasst (Schritt B, graue Kurve).

Die Vorgehensweise zur Durchfihrung der Prozesskontrolle ist in Abbildung 4.5
zusammengefasst. In Schritt A wird die anfiangliche Wachstumsphase angepasst. Um den
geringen IES' in entgegenzuwirken, wird die Silankonzentration SC; fiir # <180 s verringert
und variiert. Wiahrend der Optimierung der anfdnglichen Wachstumsphase wird SC fiir
t>180s leicht von SC=1,02 % auf SC=1,04 % erhoht (s. rote Kurve in Abbildung 4.5).
Erfahrungsgemél nimmt die Raman-Kristallinitdt mit dem Anstieg von I%S' " Zu Beginn der
Deposition auch fiir die nachfolgenden Schichten zu [14, 139]. Die Anpassung von
SC(t>180s)=1,02 % auf SC(¢> 180 s) = 1,04 % verhindert eine starke Abweichung von
Igs‘ ™ vom fiir Solarzellen giinstigen Kristallinitdtsbereich bei 60-70 % [10, 12-16].

In Schritt B werden die ansteigenden 1%5' ™ durch ein stetiges Nachregeln von SC mit der

Anderungsrate
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4.2 Auswirkungen einer modifizierten Raman-Kristallinitdt wihrend der anfénglichen

Wachstumsphase

SC
ASC=—"8 (4.1)
tDeposition -180s

kompensiert, wobei SCg fiir den Anstieg von SC im Bereich zwischen ¢ = 180 s und fpeposition
steht. Mit peposition Wird die gesamte fiir die Abscheidung der Absorberschicht verwendete

Depositionszeit bezeichnet (s. Abbildung 4.5).

4.2 Auswirkungen einer modifizierten Raman-Kristallinitat

wahrend der anfanglichen Wachstumsphase

Im vorangegangenen Abschnitt wurde im fiir Solarzellen relevanten Kristallinitdtsbereich ein

starker Anstieg der Raman-Kristallinitdt wiahrend der Siliziumabscheidung festgestellt. Um
die zu Beginn niedrigen lgs‘ ™ zu erhdhen, wurde die anfingliche Silankonzentration SC;

reduziert. Der Wert von 125' ™™ fiir die maximale Solarzellenkonversionseffizienz ist unbekannt

und liegt zwischen 60 % und 70 % [10, 12-16].

4.2.1 Bestimmung der Wachstumsrate bei unterschiedlicher

Silankonzentration

Fiir die Umsetzung der Prozesskontrolle (s. Kapitel 4.1.3) wird die Silankonzentration SC
variiert. Mit SC éndert sich auch die Depositionsrate R. Um die Depositionszeiten in
Schichtdicken umzurechnen, wird die Abhédngigkeit zwischen SC und R untersucht. Zu
diesem Zweck wurde eine Serie diinner Schichten bei unterschiedlichen SC abgeschieden und

die Schichtdicke mit einem Profilometer bestimmt.

Die Ergebnisse der Messungen sind in Abbildung 4.6 zu finden. Erwartungsgemil korreliert
die Wachstumsrate ndherungsweise linear mit der Silankonzentration [150]. Mit der
Regressionsgerade konnen die Depositionszeiten ¢ in Si-Schichtdicken d umgerechnet

werden.
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Abbildung 4.6: Wachstumsrate R als Funktion der Silankonzentration SC.

4.2.2 Optimierung der anfanglichen Wachstumsphase

Nachfolgend werden die Auswirkungen der reduzierten anfinglichen Silankonzentration SC;
auf die Solarzellenparameter und die Raman-Kristallinitdt untersucht. Da die optimalen
Prozesseinstellungen unbekannt sind, wird zuerst SC; variiert und 7, Jsc, FF und Voc

bestimmt.
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Abbildung 4.7: a) Solarzellenkonversionseffizienz 7 bzw. Kurzschlussstromdichte Jsc und b) Fiillfaktor FF bzw.
offene Klemmspannung V¢ in Abhéngigkeit der anfanglichen Silankonzentraion SC; (SC(¢ > 180 s) = 1,04 %).
Der Datenpunkt bei SC; = 1,02 % (SC konstant wiahrend der Deposition) reprasentiert die Referenz.

Die Solarzellenparameter 7, Jsc, FF und Voc sind in Abbildung 4.7 gegen die anfangliche
Silankonzentration =~ SC;  aufgetragen. = Dort ist zu  erkennen, dass die
Solarzellenkonversionseffizienz 7 bei SC;= 0,83 % maximal wird (Abbildung 4.7 a)). Im

Vergleich zu konstanten Prozesseinstellungen (SC=1,02 %) ergibt sich eine absolute
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Steigerung fiir 7 von ndherungsweise 0,4 %. Die Kurzschlussstromdichte Jsc steigt mit
abnehmender anfinglicher Silankonzentration deutlich um Jsc = 1 mA/cm?®. Der Fiillfaktor
FF und die offene Klemmspannung Voc sind in Abbildung 4.7 b) gezeigt. Wahrend FF
zwischen SCi=0,61 % und SC;= 0,83 % leicht gegeniiber der Referenzzelle (SC = 1.02 %)

erhoht ist, sinkt Voc mit der Reduktion von SC; um etwa 20 mV.

Aus den Erlauterungen folgt, dass das lokale Maximum von 7 durch gegenldufige Trends von
Jsc und Voc versursacht wird. Die leicht verbesserten FF bei SC; = 0,83 % weisen auf eine
Verringerung der Rekombinationsverluste hin. Daher resultiert die Verminderung von Voc

wahrscheinlich nicht aus einer Zunahme der Defektdichte in der Absorberschicht.
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Abbildung 4.8: Externe Quanteneffizienz EQFE in Abhdngigkeit der Wellenlidnge A. Aufgetragen sind die EQF
von Solarzellen, deren Absorbschichten mit konstanter Silankonzentration (SC = 1,02 %) bzw. mit reduzierter
anfénglicher Silankonzentration SC; (SC(¢ > 180 s) = 1,04 %) abgeschieden wurden.

Mit der Reduktion von SC; verdndert sich die anfangliche Wachstumsphase der intrinsischen
Schicht. Uber die Untersuchung der externen Quanteneffizienz bei unterschiedlicher
Wellenldnge konnen schichtdickenabhidngig Aussagen zur Ladungstrigergeneration
bzw. -sammlung getroffen werden. In Abbildung 4.8 sind die EQFE fiir die Solarzellen
gezeigt, deren Absorberschichten mit konstant SC=1,02 % und anfinglich reduzierter
Silankonzentration SC; abgeschieden wurden. Fiir Wellenldngen A>700 nm sind keine
signifikanten Unterschiede der EQFE zu erkennen. Im Bereich kurzer Wellenldngen

(A <550 nm) ergibt sich bei einer Abnahme der Silankonzentration auf SC;= 0,91 % eine
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deutliche Steigerung der EQE (AEQE =+ 2 %). Fiir SC; < 0,91 % sind hingegen nur geringe

Verdnderungen der externen Quanteneffizienz zu identifizieren.

Nach der Optimierung der Prozesseinstellungen wurde 125' in gemessen, um die Raman-
Kristallinitdt der intrinsischen Schicht bei optimierten 7 zu untersuchen. In Abbildung 4.9
sind die bei einer Si-Schichtdicke von d =50 nm in-situ detektierten Raman-Spektren der
Absorberschichten gezeigt, welche mit SC = 1,02 % und SC; = 0,83 % abgeschieden wurden.
Wihrend der Deposition mit SC = 1,02 % wurden niedrige IIC{S' ™ zu Beginn der Deposition
beobachtet (s. Abbildung 4.1). Bei SC; = 0,83 % war 77 nach Abbildung 4.7 optimal. Durch die
Reduktion der Silankonzentration steigt die Raman-Kristallinitdt von ]'és‘ M=50% auf
IES‘ ™ =62 % an. Die Signifikanz dieses Effekts ergibt sich aus dem geringen Fehler von

AIRS™ < 5 9% bei d ~ 50 nm (s. Abbildung 4.4 b)).
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Abbildung 4.9: In-situ detektierte Raman-Spektren von Absorberschichten, die mit einer anfinglichen
Silankonzentration von SC;= 0,83 % (SC(¢> 180 s) = 1,04 %)) bzw. SC=1,02 % (SC konstant wahrend der
Deposition) abgeschieden wurden. Die Messung wurde bei einer Si-Schichtdicke von d =~ 50 nm durchgefiihrt.
Aufgetragen ist die normierte Intensitit des Raman-gestreuten Lichts 7 gegen die Wellenzahl 1/A4.

Zusammengefasst wird durch die Verringerung der Silankonzentration eine Verbesserung der
Solarzellenkonversionseffizienz ~ erreicht, welche auf die Steigerung der externen
Quanteneffizienz bei kurzen Wellenldngen zuriickzufiihren ist. Gleichzeitig dndern sich mit
der Zunahme der Raman-Kristallinitdt die Materialeigenschaften der Absorberschicht.

Nachfolgend wird erldutert, ob die Erhohung der externen Quanteneffizienz (A <550 nm)

durch Modifikationen in der Absorberschicht erklart werden kann.
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4.2.3 Einfluss der anfanglichen Wachstumsphase auf die externe

Quanteneffizienz

In Abbildung 4.8 ist fir A<550nm und SC<1,02% eine Steigerung der externen
Quanteneffizienz zu beobachten. Fiir die Zunahme der EQFE bei kurzen Wellenldngen sind
mehrere Erklarungsansdtze zu diskutieren. Zum einen konnten Modifikationen des
eingebauten Felds zu einer effizienteren Ladungstriagerextraktion aus der intrinsischen Schicht
filhren [37]. Zudem ist eine Verringerung der Rekombinationsverluste in der intrinsischen
Schicht, auf welche der leicht erhohte Fiillfaktor FF bei SC;=0,83 % hindeutet
(s. Abbildung 4.7 b)), als Begriindung fiir die Zunahme der EQE in Betracht zu ziehen. Um
mogliche Rekombinationsverluste wellenldngenaufgeldst zu detektieren, wurde die externe

Quanteneffizienz EQE mit und ohne inverse Bias-Spannung untersucht [37].
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Abbildung 4.10: a) Raman-Kristallinitat IES' i der intrinsischen Schicht, welche bei konstanter
Silankonzentration SC = 1,02 % deponiert wurde (s. Abbildung 4.1), in Abhéngigkeit von der Si-Schichtdicke d.
Zum Vergleich ist ein Kristallinititsprofil mit geringen anfinglichen I~> ™ gezeigt, welches sich durch eine hohe
Silankonzentration SC;=1,23% (¢<360s) zu Beginn der Siliziumabscheidung realisieren ldsst. b)
Prozesseinstellungen von SC in Abhéngigkeit von d.

Neben der Referenz (s. Abbildung 4.1, SC = 1,02 %) wurde eine Solarzelle prozessiert, deren

Absorberschicht geringe IES' ™ fir d<300nm zeigt. Die Verwendung dieser Probe ist
hilfreich fir die Charakterisierung der anfinglichen = Wachstumsphase. Die
Kiristallinitdtsprofile der Proben sind in Abbildung 4.10 a) dargestellt und die dazugehdrigen
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Prozesseinstellungen in Abbildung 4.10 b) aufgefiihrt. Es ist zu erkennen, dass anfinglich

niedrige [%S' ™™ trotz der hohen Eindringtiefe des Anregungslasers detektiert werden konnen.

Firr die Solarzellen mit den Kristallinitdtsprofilen aus Abbildung 4.10 wurde die externe
Quanteneffizienz EQE mit und ohne inverse Bias-Spannung FVpi,s aufgenommen. Die
Ergebnisse sind in Abbildung 4.11 gezeigt. Fiir A> 700 nm ist die externe Quanteneffizienz
beider Solarzellen unabhiingig von Vpiss. In diesem Wellenldngenbereich ist fiir die Solarzelle,
deren Absorberschicht mit SC = 1,23 % deponiert wurde, eine hohere EQE zu beobachten als
fiir die Referenzzelle (SC = 1,02 %). Hingegen ist die EQE der Referenz (SC = 1.02 %) bei
kurzen Wellenlidngen (A < 700 nm) deutlich hoher. Wahrend sich die externe Quanteneffizienz
der Referenz mit inverser Bias-Spannung nicht verdndert, wird fiir die Proben mit geringer
Anfangskristallinitit der Absorberschicht durch Anlegen der inversen Bias-Spannung eine

Zunahme der EQE detektiert (4 < 700 nm).
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Abbildung 4.11: Externe Quanteneffizienz EQE fiir Solarzellen, deren Absorberschicht mit konstanter Silankon-
zentration (SC=1,02%) und mit der in Abbildung 4.11 gezeigten Abstufung von SC (SC;=1,23 %,
Referenzzelle) abgeschieden wurden, als Funktion der Wellenldnge A.

Die Unterschiede der EQF bei A>700nm sind auf die Abweichungen der Raman-
Kristallinitdt flir Si-Schichtdicken d> 500 nm (s. Abbildung 4.10) zuriickzuftihren: Der
Absorptionskoeffizient von pc-Si:H ist fir 700 nm <A< 1200 nm um teils mehrere

Grofenordnungen hoher als der Absorptionskoeffizient von a-Si:H [126]. Dementsprechend

74



4.2 Auswirkungen einer modifizierten Raman-Kristallinitdt wihrend der anfénglichen

Wachstumsphase

zeigt die Probe, deren Absorberschicht bei Schichtdicken d> 500 nm kristalliner ist
(8C=0,23 %), eine hohere EQE bei 4> 700 nm.

Firr die Solarzelle, deren Absorberschicht mit SC;= 1,23 % abgeschieden wurde, ist die
Abhingigkeit der externen Quanteneffizienz von der Bias-Spannung bei kurzen Wellenlédngen
wie folgt zu verstehen: Nach [10] und Kapitel 4.1.1 sind fiir 123' ™ unterhalb von ~ 40 %
abnehmende FF zu beobachten (konstante Prozesseinstellungen). Die Verringerung von FF ist
auf die eingeschrinkte Ladungstrigermobilitit in diesem Kristallinititsbereich
zurlickzufithren [58, 72, 151]. Die eingeschrinkte Ladungstrigermobilitit kann durch
Anlegen einer inversen Bias-Spannung Vp;,s teilweise kompensiert werden, da sich mit Vpias
die Driftgeschwindigkeit der Ladungstrédger erhoht. In der Referenzzelle (SC = 1.02 %) reicht
das eingebaute elektrische Feld in der Absorberschicht aus, um die Mehrheit der generierten
Ladungstriger zu extrahieren. Daher ist die in Abbildung 4.8 detektierte Erhéhung von EQE
bei reduzierten SC; nicht durch verminderte Rekombinationsverluste, sondern mit einer
Zunahme der Ladungstriagergeneration in der Absorberschicht zu begriinden. Eine mogliche

Ursache fiir die erhohte Ladungstragergeneration wird im folgenden Abschnitt diskutiert.

4.2.4 Einfluss eines Wasserstoffplasmas auf die p-dotierten Schichten und

Auswirkungen auf die Solarzelleneigenschaften

Ein weiterer moglicher Grund fiir den Anstieg der EQE und die Abnahme von Voc
(s. Kapitel 4.2.2) konnte die Modifikation der p-Schicht durch das wasserstoffreiche Plasma
zu Beginn der Absorber-Abscheidung sein. Die Passivierung der Dotieratome (Bor) durch
Wasserstoffradikale [152, 153] konnte sowohl die eingebaute Potentialdifferenz in der
Solarzelle als auch Voc verringern. Aulerdem sind Atzprozesse durch das Wasserstoffplasma
in Betracht zu ziehen [154-156]. Diese konnten die Raman-Kristallinitit der p-Schicht
wihrend der anfanglichen Wachstumsphase der i-Schicht erhéhen und die p-Schichtdicke
verringern [17, 79, 157]. Da der Absorptionskoeffizient mit ]]és’ in orreliert [126], sind

verbesserte Transmissionseigenschaften der p-Schicht vorstellbar.

Zur Untersuchung der Auswirkungen eines Wasserstoffplasmas auf die Eigenschaften der
p-Schicht wurde das folgende Test-Experiment durchgefiihrt: Die 35 nm dicken p-Schichten

wurden fir eine Dauer (fgplasma) von 50s, 100s und 200s mit einem reinen
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Wasserstoffplasma behandelt. Um den Einfluss auf FF, Voc und EQE zu untersuchen, wurden
die behandelten p-Schichten in pin-Solarzellen integriert. Die Abscheidung der i-Schicht
wurde dabei unter konstanten Depositionseinstellungen (SC= 1.4 sccm, Leistungsdichte:

~ 0,8 W/cm?) durchgefiihrt.

In Abbildung 4.12 sind die ex-situ gemessenen Raman-Spektren der p-Schichten dargestellt,
die mit einem Wasserstoffplasma behandelt wurden. Dort ist zu erkennen, dass die
Raman-Kristallinitdt durch die Wasserstoffbehandlung moderat um 12 % ansteigt. Auf Grund
der hohen Eindringtiefe der anregenden Laserwellenldnge (532 nm) sind die detektierten
Raman-Kristallinititen als Mittelwerte anzusehen. Folglich ist davon auszugehen, dass nicht
nur die obersten Monolagen, sondern die gesamte p-Schicht durch das Wasserstoffplasma in

ihrer Struktur verdndert wurde.
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Abbildung 4.12:  Ex-situ  aufgenommene Raman-Spektren (Laserwellenldnge: 532nm) der unter
Standardeinstellungen abgeschiedenen mikrokristallinen p-Schichten, welche fiir eine Zeit fypjasme mit einem
Wasserstoffplasma behandelt wurden. Aufgetragen ist die normierte Intensitidt des Raman-gestreuten Lichts /
gegen die Wellenzahl 1/4.
Die photovoltaischen Parameter FF, Voc und EQE der Solarzellen mit den behandelten
p-Schichten sind in Abbildung 4.13 gezeigt. Fiir eine kurze Behandlungsdauer von
tiplasma < 50 s sind FF und Voc ndherungsweise konstant (s. Abbildung 4.13 a)). Hingegen ist
flir fiprasma > 50 s eine deutliche Verringerung von FF und Voc zu beobachten. Wiahrend die
externe Quanteneffizienz bei langen Wellenldngen mit zunehmender Behandlungsdauer

abnimmt, ist bei kurzen Wellenlingen eine Erhohung der EQFE festzustellen

76



4.2 Auswirkungen einer modifizierten Raman-Kristallinitdt wihrend der anfanglichen

Wachstumsphase

(s. Abbildung 4.13 b)). Diese tritt bereits bei fypasma = 50 s auf, obwohl bei Verwendung
dieser p-Schicht im langwelligen Bereich noch keine signifikante Reduktion der EQE

gegeniiber den Referenzwerten zu erkennen ist.
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Abbildung 4.13: a) Offene Klemmspannung Voc und Fillfaktor FF von Solarzellen, deren p-Schichten fiir eine
zeitliche Dauer von fypjasma mit einem Wasserstoffplasma behandelt wurden. Alle i-Schichten wurden mit
konstant SC = 1.4 % deponiert. b) Externe Quanteneffizienz EQE fiir die in a) beschriebenen Solarzellen als
Funktion der Wellenldnge A.

Die Abnahme der externen Quanteneffizienz bei langen Wellenléngen ist auf die verminderte
eingebaute Potentialdifferenz der Solarzellen zuriickzufiihren, da die EQE mit inverser Bias-
Spannung in diesem Bereich wieder ansteigen (S. fpiasma = 200 s in Abbildung 4.13 b)). Bei

kurzen Wellenldngen sind mit inverser Bias-Spannung keine Verdnderungen der EQE

festzustellen (vgl. fgplasma = 08 bzw. fppasma = 200 s in Abbildung 4.13 b)). Demnach ist die
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Erhohung der externen Quanteneffizienz bei verldngerten typiasma vermutlich mit optischen

Modifikationen der vorbehandelten p-Schichten zu erklaren.

In der Gegeniiberstellung der Ergebnisse des hier vorgestellten Test-Experiments mit den
Resultaten aus Kapitel 4.2.2 sind qualitative Gemeinsamkeiten festzustellen. Die offene
Klemmspannung Voc sinkt sowohl mit reduzierter anfanglicher Silankonzentration
(s. Abbildung 4.7 b)), als auch mit zunechmender Dauer der Wasserstoffbehandlung #ypiasma
(s. Abbildung 4.13 a)). Die externe Quanteneffizienz steigt bei kurzen Wellenldngen und mit
reduzierter Silankonzentration zuerst deutlich an und geht anschlieBend in Sattigung
(s. Abbildung 4.8). Bei Verldngerung von fgpnsma ist im gleichen Wellenldngenbereich
ebenfalls eine Erhohung der externen Quanteneffizienz zu erkennen (s. Abbildung 4.13 b)).
Allerdings tritt selbst bei reduzierten Fiillfaktoren (Abbildung 4.13 a)) kein Sattigungseffekt
der EQE auf. Trotz dieser Unterschiede bieten die Ergebnisse des Test-Experiments einen
Erkldrungsansatz fiir die Auswirkungen einer reduzierten Silankonzentration wéhrend der
anfinglichen Wachstumsphase der mikrokristallinen Absorberschicht: Wahrscheinlich
modifiziert das wasserstoffreiche Plasma die optischen Eigenschaften der p-Schicht und

erhoht somit die Ladungstrigergeneration in der Absorberschicht.

4.3 Auswirkungen einer modifizierten Raman-Kristallinitat

wahrend des spateren Schichtwachstums

Die optimierten Prozesseinstellungen fiir die anféangliche Wachstumsphase resultieren nach
Kapitel 4.2 in einer Raman-Kristallinitit von 1%5' "™~ 60 % bei d~ 50 nm. Um den Einfluss
des spiteren Schichtwachstums (d > 50 nm, fpeposition > 180 s) auf die Solarzellenparameter 7,
Jsc, FF und Voc zu untersuchen, wurde die Silankonzentration kontinuierlich nachgeregelt
(s. Abbildung 4.14). Die stetige Anpassung von ASC ist damit zu begriinden, dass sich die
Raman-Kristallinitit wahrend des spiteren Schichtwachstums nur noch moderat &ndert
(s. Abbildung 4.4 a)). Die anfinglichen Prozesseinstellungen (SC; flir #peposition < 180 s bzw.
SCy fiir tpeposition = 180 s, s. Abbildung 4.14) wurden wihrend der Messserie leicht angepasst,
um Langzeitdrifte des Depositionsregimes auszugleichen und die Vergleichbarkeit der

Messungen zu gewihrleisten (vgl. Kapitel 4.1.2).
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Abbildung 4.14: Skizze zur Veranschaulichung der Prozesskontrolle wihrend des spateren Schichtwachstums bei
Depositionszeiten # > 180 s.

Die Entwicklung der Raman-Kristallinitat IES’ ™ ist in Abbildung 4.15 fiir drei verschiedene
Anderungsraten der Silankonzentration ASC gezeigt. Es ist zu erkennen, dass die Reduktion
der Silankonzentration wihrend der anfanglichen Wachstumsphase einen konstanten Verlauf
der Raman-Kristallinitit bei [0 ™ = 60 % bis d =~ 400 nm zur Folge hat. Fiir ASC = - 0.11 %/h
steigt Ilés' ™ wihrend der Deposition an (Profil I). Bei positiven ASC =0.11 %/h nimmt IES' in
mit zunehmender Si-Schichtdicke signifikant ab (Profil IlI). Ein nahezu konstantes
Kristallinitdtsprofil wird bei einem moderaten Anstieg der Silankonzentration von
ASC = 0.04 %/h erreicht (Profil II). Lediglich am Ende der 1300 nm dicken Absorberschicht

sinkt die Raman-KTristallinitét leicht unter 1‘55' "% 60 %.

Um die Entwicklung der Raman-Kristallinitdit mit den Solarzelleneigenschaften zu
korrelieren, werden die photovoltaischen Parameter 7, Jsc, FF und Voc studiert.
Nach Abbildung 4.16 a) wird die optimale Solarzellenkonversionseffizienz 7 zwischen
ASC =-0.06 %/h und ASC = 0.07 %/h beobachtet. Fiir diese Prozesseinstellungen entwickelt
sich die Raman-Kristallinitit niherungsweise zwischen oo™ =60% und Ig>™=70%
wihrend des spiteren Schichtwachstums. Da der genannte Bereich die i-Schicht beinhaltet,
welche mit ASC =0 deponiert wurde, erscheint die Prozesskontrolle fiir das spétere
Schichtwachstum vernachldssigbar zu sein. Die Bedeutung der kontrollierten Silizium-

abscheidung erschlief3t sich jedoch durch eine detaillierte Betrachtung von Jsc, FF und Voc.
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4 Auswirkungen kontrolliert abgeschiedener Absorberschichten auf die

Solarzelleneigenschaften
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Abbildung 4.15: Entwicklung der Raman-Kristallinitat I'és' " bei kontinuierlicher Anpassung der Silankonzen-
tration ASC. Gezeigt ist 15> ™ als Funktion der Si-Schichtdicke d.

Die hochsten Kurzschlussstromdichten Jsc werden zwischen ASC=-0.06 %/h und
ASC =0 %/h detektiert (s. Abbildung 4.16 a)). Wihrend Jsc fiir ASC <-0.06 %/h nur leicht
sinkt, ist fiir ASC > 0 %/h eine deutliche Reduktion der Kurzschlussstromdichten zu erkennen.
Die Verringerung von Jsc bei ASC >0 %/h resultiert hauptsdchlich aus der Abnahme von

125’ ™ und der damit verbundenen Reduktion des Absorptionskoeffizienten der intrinsischen

Schicht [40].
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Abbildung 4.16: a) Solarzellenkonversionseffizienz 7 bzw. Kurzschlussstromdichte Jsc und b) Fiillfaktor FF
bzw. offene Klemmspannung Voc in Abhdngigkeit von der kontinuierlich nachgeregelten Silankonzentration
ASC.

Der Fiillfaktor nimmt zwischen - 0.11 %/h und 0.11 %/h von FF =70 % auf FF =75 % zu
(s. Abbildung 4.16 b)). Fiir eine Anderungsrate der Silankonzentration von ASC = 0.17 %/h
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4.4 Zusammenfassung

sinkt FF' deutlich auf etwa 69 %. Die offene Klemmspannung Vo erhdht sich im gesamten
betrachteten Bereich von ungefiahr 490 mV auf 530 mV. Aus den Erlduterungen folgt, dass der
Abfall von Jsc fir ASC <-0.06 %/h wahrscheinlich durch den verringerten Fiillfaktor und

den damit verbundenen héheren Rekombinationsverlusten zu begriinden ist.

Zusammengefasst sind die Maxima der Solarzellenparameter Jsc, FF und Voc bei
unterschiedlichen Prozesseinstellungen und voneinander abweichenden Kristallinitdtsprofilen
zu beobachten. Zwischen Profill (ASC=-0.11%/h) und I (ASC=0.04 %/h) ist die
Entwicklung der Raman-Kristallinitdt giinstig fiir Jgc. Hingegen ist ein Verlauf der
Raman-Kristallinitdt zwischen Profil II (ASC = 0.04 %/h) und III (ASC = 0.11 %/h) vorteilhaft
fiir FF und Voc. Aktuelle Rekord-Solarzellen [158, 159] erreichen bei FF und Voc dhnliche
Werte (0.04 %/h < ASC <0.11 % /h). Die Kurzschlussstromdichten sind jedoch in [158, 159]
deutlich hoher als fiir die hier vorgestellten Solarzellen (s. Kapitel 4.1.1).

Fiir ein konstantes Kristallinitatsprofil bei IES' ™60 % wird eine verbesserte Solarzellen-
konversionseffizienz gegeniiber konstanten Prozesseinstellungen (s. Kapitel 4.1.1) beobachtet.
Da sich die Kristallinitdtsprofile der Solarzellen mit maximalen Jsc, FF und Voc voneinander
unterscheiden, ist der Verlauf der Raman-Kristallinitdit gemédB den Anforderungen an die
Solarzellen anzupassen. Die Methode der in-situ Raman-Spektroskopie bietet eine

ausreichende Tiefenauflosung fiir eine Feinoptimierung der Prozesseinstellungen.
4.4 Zusammenfassung

In diesem Kapitel wurden die Auswirkungen kontrolliert abgeschiedener Absorberschichten
auf die Solarzelleneigenschaften untersucht. Dabei wurde die Raman-Kristallinitét in-situ
detektiert und Wachstumsdrifte wurden durch das Nachregeln der Prozesseinstellungen

kompensiert.

Zuerst wurden Kristallinitdtsprofile bei konstanten Prozesseinstellungen studiert. Dabei wurde
festgestellt, dass die Raman-Kristallinitdt im fiir Solarzellen relevanten Kristallinitdtsbereich
kontinuierlich ansteigt. Um die Raman-Kristallinitit fiir ein homogenes Schichtwachstum

anzupassen, wurden die Prozesseinstellungen (Silankonzentration) nachgeregelt.
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4 Auswirkungen kontrolliert abgeschiedener Absorberschichten auf die

Solarzelleneigenschaften

Durch das Absenken der Silankonzentration zu Beginn der Deposition konnte die
Raman-Kristallinitat fiir die anfiangliche Wachstumsphase erhoht werden. Gleichzeitig war ein
starker Anstieg der Solarzellenkonversionseffizienz zu beobachten, der maBgeblich auf die

Erhohung der externen Quanteneffizienz bei kurzen Wellenldngen zuriickzufiihren ist.

Der fortschreitende Anstieg der Raman-Kristallinitit wihrend des spéteren Schichtwachstums
wurde durch ein stetiges Anpassen der Silankonzentration verhindert. Obwohl die Solarzellen
mit konstantem Kristallinitétsprofil die hochste Solarzellenkonversionseffizienz zeigten, sind

Jsc, FF und Vo bei unterschiedlicher Entwicklung der Raman-Kristallinitdt maximal.

Es ist anzunehmen, dass sich die Prozess- und Wachstumsdrifte in Abhdngigkeit von den
Depositionsbedingungen unterscheiden. Beispielsweise ist die Riickdiffusion vom Reaktor- in
den Plasmaraum abhéngig vom Volumenverhiltnis dieser beiden Komponenten [23]. Jedoch
ist die vorgestellte iterative Methode zwischen dem Nachregeln der Prozesseinstellungen und

der in-situ Aufhahme der Raman-Kristallinitit universell anwendbar.
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5 Wachstumskontrolle fur mikrokristallines
Silizium auf unterschiedlich texturierten

Substratoberflachen

In diesem Kapitel werden die Auswirkungen von texturierten Frontkontakten auf das
Wachstum von mikrokristallinem Silizium und der Einfluss der Substratmorphologie auf die
Solarzellenparameter studiert. Durch texturierte Oberfldchen ldsst sich der Lichtweg in der
Absorberschicht verlingern und die Stromausbeute der Solarzelle verbessern. Jedoch
verdandert sich mit der Rauigkeit der Substrattextur die Mikrostruktur des aufwachsenden
Siliziums [20, 22, 160]. Dementsprechend ist die Substratmorphologie fiir die optischen und

elektronischen Eigenschaften der Absorberschicht von Bedeutung.

Die verwendeten Substrattypen wurden beziiglich ihrer Oberflachenstruktur in drei Gruppen
unterteilt: UnregelmdBig strukturiertes Zinkoxid mit breiten Kratern, unregelméfig
strukturiertes Zinkoxid mit schmalen Kratern und periodisch texturierte Imprint-Strukturen
mit kathodenzerstdubtem Zinkoxid. Fiir jede Substratgruppe wurde die Entwicklung der
Raman-Kristallinitdt der intrinsischen Silizium-Schicht bei identischen Prozesseinstellungen
untersucht (s. Kapitel 5.1). Um die Korrelation zwischen der Oberflachengeometrie und der
Entwicklung der Raman-Kristallinitit zu analysieren, wurden Rasterkraftmikroskop-
Messungen der Substrate statistisch ausgewertet. Die Diskussion hierzu wird in Kapitel 5.2

présentiert.

In Kapitel 4.1.3 wurde eine zweistufige Prozesskontrolle zur Abscheidung von
Absorberschichten mit konstantem Kristallinitdtsprofil entwickelt. Die Anwendung dieser
Prozesskontrolle auf Substraten mit unterschiedlicher, breiter kraterartiger Morphologie wird
in Kapitel 5.3 présentiert. Dabei wird {iberpriift, ob durch den Einsatz von Prozesskontrolle
auf unterschiedlich texturierten Frontkontakten eine signifikante Steigerung der Solarzellen-

konversionseffizienz erzielt werden kann.
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5 Wachstumskontrolle fiir mikrokristallines Silizium auf unterschiedlich texturierten

Substratoberflachen

In Kapitel 5.4 wird erdrtert, wie morphologiebedingte Anderungen der Raman-Kristallinitiit
wihrend der Siliziumabscheidung auf schmalen kraterartigen Strukturen durch das
Nachregeln der Prozesseinstellungen ausgeglichen werden konnen. Die photovoltaischen
Parameter Jsc (Kurzschlussstromdichte), Voc (offene Klemmspannung) und FF (Fiillfaktor)
sind abhéngig von der Raman-Kristallinitdt und der Substratmorphologie [10, 22, 127, 161-
163]. Daher konnen die Auswirkungen der Substrattextur auf die Solarzelleneigenschaften
erst nach der Kompensation der morphologiebedingten Wachstumsdrifte unabhéngig von der

Kristallinitdt untersucht und optimiert werden.

5.1 Entwicklung der Raman-Kristallinitat auf unterschiedlich

texturierten Substratoberflaichen

In diesem Kapitel wird die Entwicklung der Raman-Kristallinitit auf drei Substrattypen
untersucht, deren Oberflachen sich in der Breite, Tiefe und Anordnung der strukturgebenden
Elemente unterscheiden. Die Morphologie der Substrate wird dabei anhand von
Rasterkraftmikroskop(AFM)-Aufnahmen beschrieben, um im Anschluss auf das Wachstum
der intrinsischen Schichten einzugehen. Die statistische Beschreibung der Oberflichen und
eine weiterfiihrende Diskussion zur Abhéngigkeit zwischen der in-situ gemessenen Raman-

Kristallinitdt IES' ™ und der Substratmorphologie erfolgt in Kapitel 5.2. Fiir die Aufnahme der

Wachstumsprofile wurden intrinsische Schichten mit vergleichsweise niedrigen Ilés‘ <60 %
abgeschieden. Solarzellen mit dieser Art von Absorberschicht zeigen ungiinstige
Eigenschaften [10]. Jedoch wird in diesem Wachstumsregime eine hohe Empfindlichkeit von
IIC{S' ™ gegeniiber duBeren Einfliissen beobachtet [10, 19]. Dementsprechend werden die

Auswirkungen der Morphologie auf das Siliziumwachstum hier deutlich sichtbar.

5.1.1 Schichtwachstum auf breiten, kraterartigen Strukturen

Eine Verldngerung der optischen Weglénge zur Steigerung der Absorptionswahrscheinlichkeit
in pec-Si:H-Diinnschichtsolarzellen kann durch eine raue Fronttextur mit Erhebungen grofer
oder gleich der einfallenden Wellenldnge erreicht werden [40, 41, 161, 164, 165]. Dies ist fiir

den infraroten Wellenldngenbereich oberhalb etwa 700 nm wichtig, da hier die geringe
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5.1 Entwicklung der Raman-Kristallinitét auf unterschiedlich texturierten Substratoberfldchen

Schichtdicke der intrinsischen Schichten (~ 1,3 pm) nicht mehr fiir eine vollstindige

Absorption des einfallenden Lichts bei einfachem Durchgang ausreicht [40].

Zur Realisierung der in dieser Arbeit verwendeten, breiten Strukturen existieren verschiedene
Herstellungstechniken: Durch nass-chemisches Atzen in HCl (0,5%) entstehen auf
kathodenzerstaubtem ZnO:Al kraterartige Vertiefungen [41], welche sich vorteilhaft auf die
Lichtstreuung auswirken [40]. Der Atzschritt und der damit verbundene Vakuumbruch kann
durch die Abscheidung von ZnO:B mit dem LPCVD-Verfahren vermieden werden (LPCVD,
engl.: ,,Low-pressure chemical vapor deposition”) [84, 165]. Bei diesem Prozess wird
ausgenutzt, dass Zinkoxid unter bestimmten Bedingungen [166] eine intrinsisch generierte,
pyramidale Oberflichenstruktur ausbildet. Um negative Auswirkungen der pyramidalen
Textur auf die Materialqualitdt der Absorberschicht zu verhindern, kann die Oberfliche durch
eine Argon-Plasmabehandlung geglattet werden [84]. Eine weitere Maoglichkeit zur
Erzeugung breiter kraterartiger Strukturen bietet das Atzen des Triigermaterials (hier:
Floatglas) und das anschlieBende Aufwachsen von kathodenzerstdaubtem ZnO:Al [167]. Eine
zusitzliche Modifikation der durch die Glasoberfliche vorgegebenen Morphologie kann in

einem zweiten Prozessierungsschritt durch nass-chemisches Atzen erreicht werden [167].

Fiir die Untersuchung des Einflusses der rauen Morphologie auf das pc-Si:H-Wachstum der
i-Schicht werden vier verschiedene Substrate mit breiten Strukturen verwendet (Z2-Z5). Als
Referenz dient kathodenzerstiubtes, ungeétztes ZnO:Al (Z1). Die untersuchten Substrate sind
zusammen mit dem durch Vierpunktmessung bestimmten Schichtwiderstand R in Tabelle 5.1
aufgelistet. Die Oberflachen der Substrate wurden mit einem AFM vermessen und sind fiir Z2,
Z3, und Z5 in Abbildung 5.1 dargestellt (verwendete Analysesoftware: Gwyddion [168]). Auf
die Visualisierung von Z1 und Z4 wurde an dieser Stelle verzichtet: Z1 weist eine geringe
Strukturierung auf, die mit dem AFM nicht aufgel6st werden kann und im Folgenden als
,»flach® bezeichnet wird [169]. Die Oberfldche von Z4 ist ndherungsweise mit der Oberflache
von Z5 vergleichbar. In Abbildung 5.1 ist zu erkennen, dass alle Substrate eine dhnliche
Ausdehnung ihrer Oberflichenstrukturen in lateraler Richtung aufweisen. Dementgegen ist
fiir Z5 im Vergleich zu Z2 und Z3 eine deutlich hohere Rauigkeit in z-Richtung festzustellen.
Zusitzlich sind fiir die Krater von Z2 und Z3 punktférmige Minima zu erkennen, wéahrend fiir

die pyramidale Textur von Z5 linienformige Téler beobachten werden.
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5 Wachstumskontrolle fir mikrokristallines Silizium auf unterschiedlich texturierten

Substratoberfldchen

Tabelle 5.1: Verwendete Substrate zur Untersuchung des Siliziumwachstums auf breiten, kraterartigen
Strukturen. Als flache Referenz wurde unstrukturiertes ZnO:Al (Z1) verwendet. Fiir alle Substrate ist der

Kurzname (Abk.), der Schichtwiderstand R und die Raman-Kristallinitéit der p-Schicht Igs, P angegeben.

Substrate (breit, kraterartig, ungeordnet) Abk. R_[Q] IES'P [%]
Zn0:Al (kathodenzerstaubt, flach) [41] Z1 3,0 55
Zn0:Al (kathodenzerst., 30 s in HCI geétzt) [41] Z2 4,9 58
Text. Glas (mit kathodenzerst., nass-chemisch Z3 8,3 58
gedtztem ZnO:Al) [167]

LPCVD-ZnO:B (20 min. Ar-Plasma) [84, 165] 74 12,5 58
LPCVD-ZnO:B (kein Ar-Plasma) [84, 165] Z5 12,5 57

0,8 pm 0,7 pm

0 pm c ] 0 pm

Abbildung 5.1: Rasterkraftmikroskop-Aufnahmen von a) Z2 (kathodenzerstiubtes, nass-chemisch in HCI
gedtztes ZnO:Al) b) Z3 (texturiertes Glas mit kathodenzerstdubtem, nass-chemisch geédtztem ZnO:Al) und ¢) Z5
(intrinsisch strukturiertes LPCVD-ZnO:B).

Um den Einfluss der verwendeten Texturen auf das Wachstum der i-Schicht zu untersuchen,
wurden auf den vorgestellten Substraten zuerst etwa 35 nm dicke p-Schichten abgeschieden
(Standardbedingungen, s. Anhang Al). Die Raman-Kristallinitdt der p-Schicht (Ilés’ Py st
entscheidend fiir die Entwicklung der Kristallinitit der i-Schicht. Infolgedessen wurde dieser
Parameter vor Beginn der Deposition der Absorberschicht bestimmt (s. Tabelle 5.1). Mit 55 %
bis 58 % ergeben sich nahezu iibereinstimmende Werte fiir die p-Schichten auf den
verschiedenen Oberflichen. Als nédchstes wurde unter Standardeinstellungen (s. Anhang A1)
und fiir konstante Prozesseinstellungen (SC = 1,11 %) i-Schichten mit einer Schichtdicke
zwischen d = 1290 nm und d = 1360 nm aufgewachsen. Zudem wurden hier wie auch in den

folgenden Kapiteln vor und nach den jeweiligen Messreihen etwa 300 nm dicke

Si-Testschichten auf Z2-Substraten abgeschieden und Ilés‘ ™ wurde ermittelt. Dadurch wurde
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5.1 Entwicklung der Raman-Kristallinitét auf unterschiedlich texturierten Substratoberfldchen

gewihrleistet, dass die konstanten Prozesseinstellungen — abgesehen von der unterschied-

lichen Substrattextur — identische Prozessbedingungen zur Folge hatten.

Raman-Kristallinitat /RS [%]

360 660 960 12'00
Si-Schichtdicke d [nm]
Abbildung 5.2: Entwicklung der Raman-Kristallinitat IES' i der i-Schicht auf Z1 (kathodenzerstiubtes ZnO:Al),
Z2 (kathodenzerstdubtes, nass-chemisch in HCl geitztes ZnO:Al), Z3 (texturiertes Glas mit
kathodenzerstdubtem, nass-chemisch gedtztem ZnO:Al), Z4 (intrinsisch strukturiertes LPCVD-ZnO:B, 20 min
Ar-Plasma-Behandlung) und Z5 (intrinsisch strukturiertes LPCVD-ZnO:B) in Abhangigkeit von der
Si-Schichtdicke d.

Die Kristallinitdtsprofile der i-Schichten auf Z1 bis Z5 sind in Abbildung 5.2 dargestellt. Es
ist zu erkennen, dass alle Kristallinititsprofile nahe der fiir die p-Schicht bestimmten
Kristallinitdt (I%S'p ~ 58 %) beginnen (s. Tabelle 5.1). Mit fortschreitender Si-Schichtdicke
entwickelt sich die Raman-Kristallinitdt unterschiedlich: Die Raman-Kristallinitdt der
i-Schicht auf Z2 beginnt nach einem kurzen Abfall auf IES' x50 % anzusteigen bis
d =800 nm und fillt danach wieder ab. Sehr dhnlich verlduft die Raman-Kristalinitdt der
i-Schichten auf Z1 und Z3, allerdings befinden sich die Profile etwa 5 % bzw. 10 % absolut
unterhalb des Profils auf Z2. Auf den Substraten Z4 und Z5 fallt IES’ ™ stetig ab, wobei Ilés’ n
der Absorberschicht auf Z4 anfangs etwas oberhalb des Profils auf Z5 verlduft. Die
Anderungsrate von 155' ™ st in beiden Fillen fiir die ersten 500 nm mit einer Reduktion der

Raman-Kristallinitdt um 20 % am stérksten. AnschlieBend nimmt IES' n ndherungsweise linear

von 35-40 % auf unter 30 % ab.
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5 Wachstumskontrolle fiir mikrokristallines Silizium auf unterschiedlich texturierten

Substratoberflachen

Die Rauigkeit der i-Schichtoberflache ist von der fortgesetzten Substratmorphologie und von
fés' n abhéngig [170, 171]. Um die Entwicklung der Oberflachenrauigkeit zu charakterisieren,
wurden nach der Deposition der i-Schichten AFM-Messungen durchgefiihrt (s. Abbildung 5.3
am Beispiel von Z2 und Z5). Neben der teilweise iibertragenen Substratmorphologie weist die
i-Schicht eine zusdtzliche Rauigkeitskomponente auf, welche nachfolgend als ,,intrinsische*
Oberflachenrauigkeit bezeichnet wird. Diese ist bei der i-Schicht auf Z2 deutlicher ausgepragt
als auf Z5. Nach [171] steigt die intrinsische Oberflachenrauigkeit von pc-Si:H-Schichten mit
zunehmender Raman-Kristallinitdt an. Tatsdchlich wurden auf Z2 am Ende der i-Schicht etwa

20 % hohere Ilés’ ™ beobachtet als auf Z5 (vgl. Abbildung 5.2).

Abbildung 5.3: Rasterkraftmikroskop-Aufnahmen der i-Schicht auf a) Z2 (kathodenzerstdubtes, nass-chemisch
in HCI geétztes ZnO:Al) und b) Z5 (intrinsisch strukturiertes LPCVD-ZnO:B).

Zusammengefasst wurden bei identischen Abscheidebedingungen auf breiten kraterartigen
Strukturen nach &hnlicher anfanglicher Wachstumsphase deutliche Abweichungen in der
spateren Entwicklung der Raman-Kristallinitdt festgestellt. Der gemeinsame Startpunkt ist
nach Kapitel 3.2.2 und Kapitel 4.1.1 auf die vergleichbaren Raman-Kristallinitdten der
p-Schichten zuriickzufiihren (s. Tabelle 5.1): Durch die Eindringtiefe des Anregungslasers
(A= 532 nm) sind fiir diinne i-Schichtdicken signifikante Signalbeitrége aus der p-Schicht zu
erwarten ([32], Kapitel 3.2.2). Zudem wirkt die p-Schicht als Saatschicht, welche ein
Fortfiihren der Raman-Kristallinitét begilinstigt.

Die grofiten Unterschiede in der Raman-Kristallinitit beschrinken sich auf das spitere
Schichtwachstum. Die Kristallinitétsprofile der i-Schichten auf Z1-Z3 zeigen im Gegensatz
zu Z4 und Z5 ein Maximum, welches moglicherweise auf zwei gegenldufige Prozessdrifte

zuriickzufithren ist [13]. Da Z1 als ndherungsweise flach angesehen werden kann, ist das
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5.1 Entwicklung der Raman-Kristallinitdt auf unterschiedlich texturierten Substratoberfléachen

Maximum von Ilés' ™ quf Z1-Z3 nicht mit der Substratmorphologie zu begriinden. Weiterhin
sind auf Z1-Z3 und d > 300 nm signifikant héhere I]és' ™™ 2u beobachten als auf Z4 und Z5. Die

Unterschiede in der mikrokristallinen Entwicklung motivieren eine tiefergehende Diskussion

auf der Basis statistischer Kenngrofien rauer Oberfléchen (s. Kapitel 5.2.1)

5.1.2 Schichtwachstum auf schmalen, kraterartigen Strukturen

Fir Licht mit Wellenlingen A<700nm steht nicht die Erhdhung der Absorptions-
wahrscheinlichkeit in Diinnschichtsolarzellen, sondern eine effiziente Lichteinkopplung durch
die Anpassung des Brechungsindexiibergangs zwischen Zinkoxid (Frontkontakt) und Silizium
im Vordergrund [161, 162]. Hierfiir eignen sich Strukturen, die kleiner als die einfallende
Lichtwellenldnge sind (s. Kapitel 2.1.3).

Schmale kraterartige Strukturen lassen sich auf kathodenzerstdubtem ZnO:Al durch nass-
chemisches Atzen in Flusssiure (HF, 1%) realisieren. Aufgrund der geringen GroBe der
HF-Molekiile und wegen ihrer geringen Dissoziationskonstante konnen die HF-Teilchen {iber
Korngrenzen tief in die ZnO:Al-Schicht eindringen. Der anschlieBende Atzvorgang fiihrt im

Vergleich zum Atzen mit HCI zu tiefen und schmalen kraterartigen Strukturen [162, 172].

In Tabelle 5.2 sind die hier verwendeten Substrate mit der Atzzeit fgr und dem
Schichtwiderstand R (Vierpunktmessung) aufgelistet. Der Schichtwiderstand R wurde
selbst durch sehr lange Atzzeiten von fyr = 140 s gegeniiber kurzen Atzzeiten von #ur =20 s
nur geringfiigig von 3,5 Q auf 8,4 QO erhoht. Durch das Verldngern von tyr konnen die Krater
in ihrer Dimension vergrofert werden. Zur Untersuchung der Oberflichen wurden AFM-
Aufnahmen angefertigt. Die Ergebnisse der Messungen auf HF20, HF80 und HF140 sind in
Abbildung 5.4 dargestellt. Je nach Linge der Atzung wurden Strukturen von etwa
100-600 nm Breite und 70-600 nm Tiefe realisiert. Hierzu ist anzumerken, dass wegen der
endlichen Ausdehnung der AFM-Spitze die gemessenen Hohen Minimalabschitzungen

darstellen.
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5 Wachstumskontrolle fir mikrokristallines Silizium auf unterschiedlich texturierten

Substratoberfldchen

Tabelle 5.2: Verwendete Substrate zur Untersuchung des Siliziumwachstums auf schmalen kraterartigen
Strukturen. Fiir alle Substrate ist die Atzzeit in Flusssdure typ, der Kurzname (Abk.), der Schichtwiderstand R,

und die Raman-Kfristallinitdt der p-Schicht ]ﬁs’ P angegeben.

Substrat HF-Atzzeit ~ Abk. R [Q] RSP (%)
(schmal, kraterartig, ungeordnet) tyr [s]
20 HF20 3,5 57
40 HF40 3,6 59
ZnO:Al, in Flusssidure (HF, 1 %) 60 HF60 43 54
nass-chemisch geiitzt 80 HF80 4,6 53
100 HF100 5,3 51
140 HF140 8,4 52

0,8 um

0 um

Abbildung 5.4: Rasterkraftmikroskop-Aufnahmen von nass-chemisch, in HF gedtztem ZnO:Al nach a) 20's
(HF20), b) 80 s (HF80) und ¢) 140 s Atzzeit (HF140).

Auf den in HF geidtzten Substraten wurden vor den Wachstumsuntersuchungen zur i-Schicht
35nm dicke p-Schichten abgeschieden (Standardeinstellungen, s. Anhang Al). Gemal
Tabelle 5.2 sinkt die Kristallinitdt der p-Schicht IES’ P mit zunehmender Atzzeit von 57-59 %
(HF20, HF40) auf 51-52 % (HF100, HF140) ab. Auf den p-Schichten wurden unter
Standardeinstellungen (s. Anhang A1) und bei SC =~ 1,13 % i-Schichten deponiert.
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5.1 Entwicklung der Raman-Kristallinitét auf unterschiedlich texturierten Substratoberfldchen

Raman-Kristallinitat /8S i [%]

300 600 900 1200
Si-Schichtdicke d [nm]

Abbildung 5.5: Entwicklung der Raman-Kristallinitdt ]gs'i“ der i-Schichten auf nass-chemisch, in HF geétzten
ZnO:Al-Substraten mit einer Atzzeit von 20s (HF20), 40s (HF40), 80s (HF80) und 140s (HF140) in
Abhéangigkeit von der Si-Schichtdicke d.

Die Kristallinititsprofile der i-Schichten auf HF20, HF40, HF80 und HF140 sind in
Abbildung 5.5 dargestellt. Wiahrend der anfinglichen Wachstumsphase beginnen die

Kristallinititsprofile der untersuchten Substrate je nach Atzzeit tyr zwischen 125' %50 % und
I¥™ = 58 %. Danach fallt It~ ™ bis d = 50 nm auf etwa 40 % ab und die Kristallinititsprofile
divergieren mit zunehmender Si-Schichtdicke. Die Raman-Kristallinitdten der i-Schichten auf
HF20 und HF40 sind wéhrend der gesamten Deposition dhnlich: Fiir beide Proben steigt IES' n
nach dem anféanglichen Abfall von 40-45 % moderat auf 45-50 % an. Im Gegensatz zu kurzen
HF-Atzzeiten sinkt o> ™ fiir lange Atzzeiten (HF80 bzw. HF140) bis zu einer Schichtdicke
von 500-600 nm auf Ig> ™ =35 % bzw. I~ ™ ~ 30 % ab und bleibt danach konstant bis zum
Ende der Deposition.

In Abbildung 5.6 ist die durch AFM-Aufnahmen charakterisierte Oberfldche der intrinsischen
Schichten gezeigt. Fir die i-Schicht auf HF40 wird eine hohe intrinsische
Oberfldachenrauigkeit und eine Raman-Kristallinitdt von 45-50 % am Ende der Deposition
beobachtet (Abbildung 5.5). Hingegen ist fiir HF140 — abgesechen von der teilweise

fortgesetzten Substratmorphologie — eine geringere intrinsische Rauigkeitskomponete bei

. . S,in
niedrigeren 18> ™ = 30 % zu erkennen.
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0,2 pm
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Abbildung 5.6: Rasterkraftmikroskop-Aufnahmen der i-Schichten auf nass-chemisch in HF gedtzten
ZnO:Al-Substraten mit einer Atzzeit von a) 40 s (HF40) und b) 140 s (HF140).

Die anfingliche Ubereinstimmung der Kristallinititsprofile ist analog zu Kapitel 5.1.1 durch
die Eindringtiefe des Anregungslasers und die Saateigenschaften der zuvor abgeschiedenen
p-Schichten zu verstehen (Abbildung 5.5). Um die Divergenz der Kristallinititsprofile
wihrend des spéteren Schichtwachstum zu erkldren, wurde die Morphologie mit den AFM-

Aufnahmen statistisch analysiert. Eine ausfiihrliche Diskussion wird in Kapitel 5.2.1 erfolgen.

5.1.3 Schichtwachstum auf periodischen Imprint-Strukturen

Das Siliziumwachstum auf Strukturen, die mittels Lichtbrechung zur optischen
Wegverldngerung beitragen, wurden in Kapitel 5.1.1 vorgestellt. Eine alternative Methode,
die Absorption von Licht im infraroten Wellenldngenbereich zu steigern, bieten periodische
Texturen. An diesen geordneten Strukturen wird das Licht in konstante Winkel gebeugt [90].
Die Erhohung der Absorptionswahrscheinlichkeit erfolgt dabei durch die Fiihrung des

eingekoppelten Lichts in Wellenleitermoden im Silizium [89].

Periodisch texturierte Oberflichen konnen durch Nano-Imprint-Lithographie hergestellt
werden [90, 173, 174]. Dabei wird Imprint-Lack auf das Trdgermaterial aufgebracht. Die
Formgebung erfolgt durch Aufdriicken eines Stempels mit der inversen Struktur und
nachtrigliches Aushérten mit UV-Licht. Da der Imprint-Lack elektrisch isolierend ist, wird
zusiétzlich eine 80 nm dicke, kathodenzerstiubte ZnO:Al-Schicht fiir den Frontkontakt der
Solarzelle abgeschieden [90].
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Die hier verwendeten Proben sind zusammen mit dem Schichtwiderstand des Frontkontakts
R in Tabelle 5.3 aufgelistet. Sie unterscheiden sich in der Periodenldnge p, die den Abstand
zwischen den strukturgebenden Elementen definiert. Auf Grund der geringen Schichtdicke
des Zinkoxids ergibt sich fiir die Proben mit periodischer Textur ein deutlich héherer
Schichtwiderstand als fiir die Proben mit breiten bzw. schmalen kraterartigen Oberflichen

(vgl. Tabelle 5.1 und Tabelle 5.2).

Tabelle 5.3: Verwendete Substrate zur Untersuchung des Siliziumwachstums auf periodisch angeordneten
Strukturen. Fiir alle Proben ist die Periode p und der Kurzname (Abk.) angegeben. Der Schichtwiderstand R des
Substrates wurde auf einer flachen Referenz mit 80 nm ZnO:Al gemessen. Die Raman-Kristallinitit der
p-Schicht Igs,p konnte wegen eines hohen Fluoreszenzsignals des verwendeten Imprint-Lacks nur fiir die
Substrate mit p =354 (P500 um 45° gedreht) und p = 600 nm bestimmt werden.

Substrat Periode p Abk. R [9] féS'p [%]
(periodisch angeordnet) [nm]
354 P354 40
Periodisch texturierte Oberflachen
500 P500 -
von Nano-Imprint-Substraten mit 600 P600 ~ 60 - 80 47
kathodenzerstdubtem ZnO:Al 800 P800 )
(80 nm) 1060 P1060 :
0’15 um Ay = >
150t ] =N
€
< 100t 1
<
)
<
o)
£ 50 1
g
o
oF i
0 pm 0 500 1000
y [nm]
a) b) c)

Abbildung 5.7: a) Rasterkraftmikroskop-Messung der periodischen Nano-Imprint-Struktur mit einer Periode von
p=500nm (P500). b) Charakteristisches Hohenprofil von P500 (Rasterkraftmikroskop-Messung). c)
Sekundirelektronenmikroskop-Aufnahme von P500.

Die Oberflachen der Substrate wurden durch AFM-Messungen untersucht. Die Textur von

P500 ist beispielhaft in Abbildung 5.7 a) dargestellt und das dazugehorige Hohenprofil ist in
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Abbildung 5.7 b) zu finden. In den Messungen sind quadratisch angeordnete und stark
abgerundete Erhebungen mit einer Hohe von etwa 140 nm zu erkennen. Um die Struktur
weiter zu charakterisieren, wurde die Oberfliche von P500 mittels eines
Sekundédrelektronenmikroskops abgebildet. In Abbildung 5.7 ¢) ist zu erkennen, dass die

strukturgebenden Elemente eine halbkugelartige Form ausweisen.

Vor der Untersuchung der Kristallinititsprofile der i-Schicht wurden auf den Substraten aus
Tabelle 5.3 p-Schichten (Standardeinstellungen, s. Anhang A1) mit einer Schichtdicke von
dp =35 nm abgeschieden. Auf P354 (P500 um 45° gedreht) und P600 ergeben sich mit
IES‘ P =40 % bzw. ]gs,p =47 % etwas geringere IES,p als fiir die p-Schichten auf den breiten
und schmalen kraterartigen Substraten (s. Kapitel 5.1.1 und 5.1.2). Moglicherweise wirken

sich die periodisch texturierten Strukturen ungilinstig auf die Nukleation der p-Schicht aus.

Die Raman-Kristallinitdt der p-Schicht ]Es‘p konnte auf Grund eines hohen
Fluoreszenzsignals des Imprint-Lacks ausschlieflich auf P354 und P600 bestimmt werden.
Die ungleichen Intensititen des Fluoreszenz-Hintergrunds sind vermutlich auf eine

inhomogene Schichtdickenverteilung des Imprint-Lacks zuriickzufiihren.

Nach der Deposition der p-Schichten wurden etwa 1350 nm dicke i-Schichten unter
Standardeinstellungen und mit SC = 1.15 % aufgewachsen (s. Anhang Al). Die Dicke der i-

Schicht wurde dabei mittels einer flachen Referenz abgeschétzt. Fiir die anfingliche

Wachstumsphase bis d~400 nm kann 123'“‘ auf P500, P800 und P1060 wegen des
fluoreszierenden Imprint-Lacks nicht ermittelt werden. Dieser verhindert nach den

Ausfiihrungen in Kapitel 3.2.3 eine Trennung des Raman-Lichts von dem Hintergrundsignal
des Tragermaterials (Glas) und demnach die Bestimmung von 125' ™ Fiir die i-Schichten auf
den Substraten P354 und P600 konnte /o>™ ab einer Si-Schichtdicke von 20-30 nm

ausgewertet werden.

Die Kristallinititsprofile der i-Schichten auf P354, P600 und P1060 sind in Abbildung 5.8
dargestellt. Fiir P354 und P600 beginnen die Kristallinititsprofile bei Ilés' ™~ 40 % und
divergieren anschlieend. Auf P354 sinkt Igs’ ™ bis zu einer Schichtdicke von 300-400 nm
steil auf IES' ™ %25% ab und bleibt danach ndherungsweise konstant. Im Gegensatz dazu

steigt I5>™ auf P600 bis zu einem lokalen Maximum von /o> ™~50% an und fillt
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anschlieBend leicht. Wihrend dem spéteren Wachstum der i-Schicht auf P1060 sinkt 1’55’ ™ fiir

d>400 nm von I8>™ =55 % auf It>™ =50 % ab und liegt daher in diesem Bereich etwas
iiber dem Kristallinitétsprofil auf P600 und signifikant hoher als das Kristallinitétsprofil auf
P354.

70} -

60 |

50

40
P600 P354
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300 600 900 1200
Si-Schichtdicke d [nm]
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Raman-Kristallinitat /&S " [%]

Abbildung 5.8: In-situ gemessene Raman-Kristallinitdt 125' ™ der i-Schichten auf den periodisch texturierten
Nano-Imprint-Substraten mit den Perioden p = 1060 nm (P1060), p = 600 nm (P600) und p =354 nm (P354) in
Abhéangigkeit von der Si-Schichtdicke d. Die Raman-Kristallinititen der i-Schicht auf P1060 konnten auf Grund
eines starken Fluoreszenzuntergrunds erst ab einer Si-Schichtdicke von d = 400 nm bestimmt werden.

Die unterschiedlichen 75> ™

am Ende der Deposition wirken sich auch bei den periodisch
texturierten Substraten auf die Oberflachenstruktur der i-Schicht auf P600 und P354 aus
(s. Abbildung 5.9). Auf P600 und P354 wurden bei d = 1350 nm Raman-Kristallinitdten von
1% ™~ 45 % bzw. Io> ™ =25 % gemessen. Die i-Schicht auf P600 zeigt entsprechend eine
deutlich hohere intrinsische Rauigkeit als die i-Schicht auf P354. Als Folge dessen lassen sich
die periodisch angeordneten Elemente von P600 nach der Deposition nicht mehr
identifizieren (s. Abbildung 5.9 a)). Hingegen ist die um 45° gedrehte quadratische

Grundanordnung der Imprint-Struktur von P354  weiterhin  deutlich  sichtbar

(s. Abbildung 5.9 b)).
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a)

Abbildung 5.9: Rasterkraftmikroskop-Aufnahmen der i-Schichten auf den periodisch texturierten Nano-Imprint-
Substraten mit den Perioden a) p = 600 nm (P1060) und b) p = 354 nm (P354).

Die dhnlichen Raman-Kristallinitidten der i-Schichten auf P354 und P600 wihrend der
anfianglichen Wachstumsphase lassen sich analog zu den Ergebnissen auf den ungeordneten
Substratoberflachen interpretieren: Durch die Eindringtiefe des Anregungslasers und durch

die Saatwirkung der p-Schicht wird zu Beginn der Deposition der i-Schicht eine dhnliche
Kristallinitdt wie die der p-Schicht (Igs,p) gemessen. Gemif Tabelle 5.3 wurden fiir die p-
Schichten auf den Nano-Imprint-Proben geringere Ilés’ P beobachtet als fiir die p-Schichten auf
den in den Kapiteln 5.1.1 und 5.1.2 untersuchten Substraten ([23‘ P58 %). Daher beginnen

die Ilés‘ ™ der i-Schichten auf den periodisch texturierten Substraten mit Anfangswerten von
40-45 % auf vergleichsweise niedrigem Niveau. Im Bereich der spéteren Schichtabscheidung
wachsen die i-Schichten auf Substraten mit kleiner Periode p mit signifikant geringeren IES‘ in

als auf Proben mit grolem p. Die Griinde hierzu werden in Kapitel 5.2 erortert.

5.1.4 Zusammenfassung

In diesem Abschnitt wurde das Silizium-Wachstum auf drei verschiedenen Substratgruppen,
die unterschiedliche Lichtmanagement-Anséitze verfolgen, mit in-situ Raman-Spektroskopie
untersucht. In allen Féllen ergaben sich trotz dhnlicher Anfangskristallinititen signifikante

Unterschiede fiir das spétere Schichtwachstum.

Zur Komplettierung und fiir eine kompakte Darstellung der Ergebnisse wurde die mittlere
End-Kristallinitat chzs, ™ aus dem arithmetischen Mittel von IES' ™ fiir die letzten 200 nm der

i-Schicht berechnet. Die Definition von @125' ™ resultiert daraus, dass die grofiten
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Unterschiede von 125’ "™ fiir d>500 nm detektiert wurden und die Kristallinititsprofile ab

dieser Schichtdicke ndherungsweise parallel und konstant verlaufen. Zudem wurde in

Kapitel 4.3 beschrieben, dass die Solarzellenparameter bei gleichen anfinglichen Ilés' in

mafgeblich von der Raman-Kristallinitét des spéateren Schichtwachstums abhangen.

Die Q)I%S’ ™ der i-Schichten auf den drei unterschiedlichen Substratgruppen sind in
Abbildung 5.10 zusammengefasst. In der gewédhlten Reihenfolge der breiten kraterartigen

Substrate ist eine Abnahme von @fés' " 7u erkennen (s. Abbildung 5.10 a)). Auf den schmalen
kraterartigen Texturen wird mit Ausnahme von HF40 ein ndherungsweise linearer Abfall von
ngs’ ™ mit linger werdender HF-Atzzeit beobachtet (s. Abbildung 5.10b)). Fiir das
i-Schichtwachstum auf den periodisch strukturierten Oberflichen sind mit kleiner werdender

Periode iiberproportional geringere QIES' M festzustellen (s. Abbildung 5.10 c)).

Um die beschriebenen Trends mit der Oberflachengeometrie zu korrelieren, ist eine genaue
Betrachtung der verwendeten Texturen erforderlich. Hierzu werden die statistischen

Parameter der Substratstruktur in Kapitel 5.2.1 mittels der AFM-Aufnahmen ausgewertet und

Auswirkungen auf die Entwicklung von Ilés‘ ™ werden diskutiert.

c\._o. T T T T T T T T T T T T T
qui § 40- { 1 { 1 { 1
55 }
= Cc
£27 {1y iglinl |
g INAS VAAA/ {
X 20 [ breit, kraterartig ) , T schmal, kraterartig | ) T periodisch ) ) 1]
Z1 z2 z3 Z4 z5 0 40 80 120 1000 800 600 400
Substrattyp HF-Atzzeit t__[s] Periode p [nm]
HF
a) b) c)

Abbildung 5.10: Mittlere End-Kristallinitéten 0125’"‘ fiir die letzten 200 nm der Kristallinitétsprofile der i-
Schicht auf a) breiten, kraterartigen und unregelmifig angeordneten Oberflichen (Kapitel 5.1.1), b) schmalen,
kraterartigen und unregelméfig angeordneten Oberflachen (Kapitel 5.1.2) und c¢) periodisch strukturierten Nano-
Imprint-Substraten (s. Kapitel 5.1.3).
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5.2 Korrelation zwischen der Oberflachengeometrie und der

Entwicklung der Raman-Kristallinitat

In Kapitel 5.1 wurde die Entwicklung der Raman-Kristallinitdt auf Oberflachen vorgestellt,
die in der GroBe und Form der strukturgebenden Elemente und in deren Anordnung variieren.
Obwohl innerhalb der drei betrachteten Substratgruppen eine &hnliche anféngliche
Wachstumsphase beobachtet wurde, unterscheidet sich das spétere Schichtwachstum. Da sich
die Substratstruktur durch teilweise konformes Wachstum auf die i-Schicht {ibertrégt, ist eine
Korrelation zwischen der Raman-Kristallinitdt der i-Schicht und der Oberflichengeometrie

der Substrate anzunehmen.

Wie im Folgenden erldutert wird, stellt die Oberflichenwinkelverteilung einen wichtigen
Parameter fiir die Entwicklung der Raman-Kristallinitit dar. Die Oberflaichenwinkel kdnnen
quantitativ aus den AFM-Aufnahmen ermittelt werden. Da sich die Oberflichenmorphologie
durch die Siliziumabscheidung verdndert, wird auf die Textur vor und nach der Deposition
von p- und i-Schicht eingegangen (Kapitel 5.2.1). Zudem wird die Entwicklung der
Oberflachenwinkel wihrend der Siliziumabscheidung betrachtet (Kapitel 5.2.2). Die
Korrelation zwischen den Oberflichenwinkeln und der Raman-Kristallinitdt wird in

Kapitel 5.2.3 hergestellt, die physikalischen Hintergriinde werden in Kapitel 5.2.4 diskutiert.

5.2.1 Bestimmung und Entwicklung der Oberflachenwinkelverteilung

Um die unterschiedliche Entwicklung von IES' ™ mit der Geometrie der periodisch texturierten
und der ungeordneten Substratmorphologie zu korrelieren, werden die Oberflichen der
Substrate parametrisiert. Die verwendeten periodischen Texturen sind durch die Dimension
der strukturgebenden Elemente und durch die Periode p definiert (s. Abbildung 5.7). Zur
Charakterisierung der ungeordneten Oberfldchen ist eine Vielzahl statistischer KenngrofBen
notwendig [95]. In erster Ndherung sind die RMS-Rauigkeit p, die Korrelationsliange & die
Oberflichenvergroferung A und die Winkelverteilung W* ausreichend fiir die Beschreibung
der Oberflache (s. Kapitel 2.2.1). Die RMS-Rauigkeit p und die Korrelationslinge & sind
Mittelwerte zur Beschreibung der Hohe und Breite der strukturgebenden Elemente. Mit der

Oberflachenvergroferung A ist die Zunahme des Flacheninhalts einer rauen Textur gegeniiber
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einer flachen Referenz definiert. Die Winkelverteilung W* einer Morphologie ist ein Haufig-

keitsmaf fiir das Auftreten bestimmter Neigungsgrade der Oberflichenelemente.

Unter den genannten Parametern stellt die Winkelverteilung W* einen dominierenden Faktor
fiir die Materialeigenschaften der aufwachsenden Silizium-Schicht dar: Das Schichtwachstum
von mikrokristallinem Silizium ldsst sich durch eine isotrope und eine konforme Komponente
beschreiben [128, 175]. Die isotrope Komponente hat fiir raue Oberflichen zur Folge, dass
die Silizium-Schichten gegeniiberliegender Oberfldchenelemente aufeinander zuwachsen
[163]. Fiir kraterartige Texturen kann durch W* abgeschitzt werden, unter welchem Winkel
die Schichten im Verlauf der Deposition konvergieren. Nach [20, 21, 127, 160, 163] kénnen
sich dabei insbesondere an den Schnittstellen Materialverdnderungen ergeben. Zudem ist der
Fluss der Wasserstoffradikale zur wachsenden pc-Si:H-Schicht gemaf3 [24, 76, 176-183] und
nach den verschiedenen Wachstumsmodellen [77-79] eine wichtige Grundvoraussetzung fiir
die Kristallisierung. Vor allem fiir groBBe Neigungswinkel sind jedoch Abschattungs-Effekte
durch die strukturgebenden Elemente der Oberfliche zu erwarten. Um die Korrelation
zwischen der Raman-Kristallinitdt und der Winkelverteilung zu untersuchen, wird zunachst
die Winkelverteilung W* der Substratoberfldche und die Entwicklung von W* wihrend der

Siliziumabscheidung charakterisiert.

Nachstehend wird der Winkel zwischen einem beliebig geneigten Oberflachenelement und
der flachen xy-Ebene mit S bezeichnet (s. Abbildung 5.11). Der Oberflichendffnungswinkel
ergibt sich dann aus o = 180°-24. Die dazugehdrige Verteilungsfunktion und deren Maximum

werden mit W* und Wy, abgekiirzt.

Abbildung 5.11: Skizze zur Definition der Oberflachenwinkel & und .

In Abbildung 5.12 a) und b) sind die Maxima der Winkelverteilungen vor der Deposition der

]

p- und i-Schicht fiir breite und schmale kraterartige Oberfldchen dargestellt (W L,). Die
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Winkelverteilung der ungedtzten ZnO:Al-Referenz (Z1) ldsst sich auf Grund der
geringfligigen Strukturierung nicht mit Hilfe von AFM-Messungen bestimmen [169]. Fiir Z1
wird daher ndherungsweise W 7., = 180° angenommen. Die grofiten Winkel auf schmalen
kraterartigen Strukturen sind fiir fyr=20s zu finden (W %, =154°). Weiterhin ist zu
erkennen, dass W 2., fiir schmale und breite kraterartige Strukturen in der Reihenfolge von
Z1 bis Z5 und fiir linger werdende HF-Atzzeiten tyr auf W 2, < 90° absinkt. Die fiir die

Bestimmung der Winkel W2l angenommene Messungenauigkeit wird dabei auf

AW 2L =+£10° geschiitzt.

Nach den Ausfiihrungen in Kapitel 5.1.2 kénnen die Winkel der Erhebungen auf den
periodisch texturierten Oberflichen wegen der groBlen Steilheit der Flanken nicht aus den
AFM-Messungen ermittelt werden (s. Abbildung 5.7). Aus einfachen geometrischen
Uberlegungen wird jedoch ersichtlich, dass die Haufigkeit der strukturgebenden Elemente und
somit das Auftreten steiler Oberflichensegmente mit 1/p® skaliert (s. berechnete Werte in

Abbildung 5.12 ¢)).
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Abbildung 5.12:Winkelverteilungen der Substrattextur (W ZL,) und der i-Schichtoberflidche (W 3,) fiir a) breite,
kraterartige und unregelmifBig angeordnete (s. Kapitel 5.1.1) und b) schmale, kraterartige und unregelméaBig
angeordnete Oberfldchen (s. Kapitel 5.1.2). c) Winkelverteilung der der i-Schicht W 2, auf periodisch
strukturierten Oberflachen (s. Kapitel 5.1.3). Fiir die periodische Textur wurde zudem das Reziproke der
quadrierten Periode p berechnet (1/p%).

Zusitzlich zu W L, sind in Abbildung 5.12 a) bis ¢) die Maxima der Winkelverteilungen der

intrinsischen Schicht aufgetragen (W 2,). Fiir die i-Schicht auf Z1 wird mit W 2, = 144°

eine deutlich rauere Oberflache detektiert als vor der Siliziumabscheidung. Weiterhin ist auf

breiten (Z3-Z5) und schmalen kraterartigen Oberflichen (zur > 40 s) eine Zunahme von W 2,

gegeniiber W L. zu beobachten. Dies bedeutet, dass auf der i-Schicht dieser Substrate im
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Mittel geringere Neigungswinkel zu finden sind als auf den Substratoberflédchen. Die auf die
i-Schicht iibertragenen Erhebungen der periodisch texturierten Proben sind nach der
Siliziumabscheidung ebenfalls weniger steil (vgl. Abbildung 5.7 und Abbildung 5.9 oder fiir
a-Si:H siehe [90]). Folglich kann die Oberflache der i-Schicht auf diesen Substraten durch
AFM-Aufnahmen charakterisiert werden. Dabei wurden nahezu von der Periode unabhéngige

W 2 zwischen 132° und 140° gemessen (Abbildung 5.12 c)).

Um die Verdnderungen der Oberflichenwinkel nach der Deposition der Absorberschicht zu
verstehen, sind die verschiedenen Wachstumsprozesse zu analysieren. Auf den Substrat-
oberflachen mit geringer Rauigkeit (Z1, HF20, P1060) sind nach der Abscheidung von p- und
i-Schicht vergleichsweise niedrige W &, zwischen 132° und 150° zu beobachten
(Abbildung 5.12). Diese sind mafigeblich mit der intrinsischen Oberflichenrauigkeit der

i-Schicht zu begriinden (s. Abbildung 5.3, Abbildung 5.6 und Abbildung 5.9) [170, 171].

Der Anstieg von W 2, auf W 7L ist fiir die Proben mit ausgepriigter kraterartiger Struktur des

Frontkontakts (Z3-Z5, tyr>40s) auf die erhohte Wachstumsrate an den Kraterwénden
zuriickzufithren [21]. Dies ist wie folgt zu erkldaren: Die von einer flachen Oberfléche
reemittierten Si-Prakursoren konnen wieder ungehindert in den Plasmaraum entweichen
(s. Abbildung 5.13 a)). Hingegen haben reflektierte Teilchen auf kraterartigen Strukturen die
Moglichkeit fiir eine erneute Reaktion mit der wachsenden Schicht (s. Abbildung 5.13 b)).
Eine tiefergehende Interpretation der Wachstumsprozesse auf kraterartigen Oberflichen wird

in Kapitel 5.2.4 vorgestellt.

Ein anschauliches Beispiel fiir die hohere Wachstumsrate an den Kraterwéinden bietet die
strukturelle Entwicklung auf Z5. Die strukturgebenden Elemente auf der Substratoberfliche
von Z5 sind pyramidal geformt (s. Abbildung 5.1 ¢)). Durch die Deposition der i-Schicht wird
die pyramidale Textur in eine abgerundete Morphologie transformiert (Abbildung 5.3 b)).
Ferner ist die Erhéhung von W, auf W32, fiir die schmalen kraterartigen Strukturen
deutlicher ausgeprigt als fiir breite Krater (s. Abbildung 5.12). Dies ist damit zu begriinden,

dass mit geringer werdender Kraterbreite die StoBfrequenz der Teilchen mit den

Kraterwénden und somit die Reaktionswahrscheinlichkeit mit der Siliziumoberfliche ansteigt.

101



5 Wachstumskontrolle fiir mikrokristallines Silizium auf unterschiedlich texturierten

Substratoberflachen

@ Si-Prakursor [ ]

a) b)

Abbildung 5.13: Skizze zur Veranschaulichung der Stowahrscheinlichkeit von Prikursor-Teilchen auf a) glatten
und b) kraterartigen Oberflachen.

5.2.2 In-situ Charakterisierung der Oberflichenwinkelverteilung

Fiir breite und schmale kraterartig strukturierte Substrate wurde nach der Deposition der p-
und i-Schicht eine VergroBerung der Oberflichenwinkel W, detektiert (Z3-Z5 in
Abbildung 5.12 a), > 40 s in Abbildung 5.12 b)). Die qualitative Entwicklung von W,y
kann unter der Beriicksichtigung bestimmter Randbedingungen wihrend der
Siliziumabscheidung beobachtet werden. Dazu sind die zwischen 400 cm™ und 560 cm™

integrierten Raman-Intensititen /*°°>*° der wachsenden Silizium-Schicht zu betrachten.

Die detektierten Raman-Intensitdten einer wachsenden, rauen Silizium-Schicht sind
vergleichsweise hoch, wenn an der Oberflidche ein Brechungsindex-Gradient vorliegt. Durch
diesen werden die Reflexionsverluste beim Eindringen des Anregungslasers in die Schicht
und beim Austreten des Raman-Lichts aus der Schicht verringert. Fiir den Brechungsindex-
Gradienten muss die Hohe und Breite der Strukturen kleiner oder gleich der Wellenldnge des

Lasers bzw. Raman-Lichts im Zinkoxid bzw. Silizium sein (s. Kapitel 2.1.3).

In Abbildung 5.14 ist die Raman-Intensitét 1956 der wachsenden i-Schichten auf 72,74,75,
HF80 und HF100 gegen die Si-Schichtdicke d aufgetragen. Dabei wurde I'**°® am Ende der
Deposition auf eins normiert, Z2 dient als Referenz. Es ist zu erkennen, dass 700580 quf 74,
75, HF80 und HF100 bis d =~ 600 nm steil abfallt und sich anschlieBend moderat bis zum
Ende der Deposition verringert. Hingegen verlduft ' auf Z2 niherungsweise konstant

wihrend der Silizium-Abscheidung.
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Abbildung 5.14: Normierte Raman-Intensitét 400560 ger j-Schicht auf 72 (kathodenzerstéubtes, nasschemisch in
HCI geitztes ZnO:Al)), Z4 (intrinsisch strukturiertes LPCVD-ZnO:B, 20 min Ar-Plasma-Behandlung), Z5
(intrinsisch strukturiertes LPCVD -ZnO:B) , HF80 und HF100 (in Flusssdure 80 s bzw. 100 s gedtzte ZnO:Al-
Substrate) als Funktion der Si-Schichtdicke d.

Die Reduktion von I*°*>® der i-Schichten auf Z4, 75, HF80 und HF100 resultiert aus der
Anderung des Brechungsindex-Gradienten an der Oberfliche der wachsenden Silizium-
Schicht und ldsst sich wie folgt erkldren (vgl. Kapitel 2.1.3): Die gezeigten Substrate weisen
ausgedehnte Krater bzw. pyramidenférmige Erhebungen auf, die deutlich groBer sind als die
intrinsische Rauigkeit von mikrokristallinem Silizium (zur Charakterisierung der intrinsischen
Rauigkeit s. [171], Abbildung 5.3 und Abbildung 5.6). Dementsprechend ist davon
auszugehen, dass die lateralen Abstinde der strukturgebenden Elemente wihrend der
Deposition ndherungsweise konstant bleiben. Im Gegensatz dazu verringert sich die Tiefe
bzw. Hohe der kraterartigen und pyramidalen Strukturen (s. Kapitel 5.2.1). Bei gleichen
lateralen Abstéinden und reduzierter Tiefe bzw. Hohe der strukturgebenden Elemente werden
die Oberflichenwinkel im Mittel grofer und der Brechungsindexgradient erhoht sich.
Folglich steigen die Reflexionsverluste fiir das Laser- und Raman-Licht wihrend der

Siliziumabscheidung an und die detektierte Raman-Intensitit sinkt.

Auf HF80 und HFI100 wurden nach der Siliziumabscheidung deutlich Kkleinere
Oberflaichenwinkel gemessen als vor der Deposition und es ist eine starke Abnahme von
1'% 7y erkennen. Auf den groBen kraterartigen Strukturen wurden nach der

Siliziumabscheidung nur  leicht  verringerte  Oberflichenwinkel  detektiert. In

103



5 Wachstumskontrolle fiir mikrokristallines Silizium auf unterschiedlich texturierten

Substratoberflachen

Ubereinstimmung dazu ist der Abfall von I*°® fiir die Silizium-Schichten auf diesen

Substraten weniger stark ausgeprégt als auf HF80 und HF100 (s. Abbildung 5.14).

Es ist anzumerken, dass die Strukturen der Oberflichen auf Z2, Z4 und Z5 zu einem
nennenswerten Anteil grofer als die Laser- bzw. Raman-Wellenldnge in den jeweiligen
Materialien sind. Daher stellt die présentierte Methode fiir diese Substrate nur eine Ndherung
dar. Zudem ist das Verfahren fiir Substrate mit einer Textur in der GrofBenordnung der
intrinsischen Rauigkeit von pc-Si:H nicht anwendbar, da die lateralen Abstinde der
Oberflachenerhebungen mit zunehmender Depositionszeit variieren (HF20, HF40, s.

Abbildung 5.6).

Zusammengefasst wurde eine Methode vorgestellt, mit der qualitative Verdnderungen der
Oberflichenmorphologie in-situ detektiert werden konnen. Es bestétigt sich, dass die
mittleren Offnungswinkel der ausgeprigten kraterartigen Strukturen (Z3-ZS, tur>405s)
wihrend der Siliziumabscheidung gréfier werden und die Rauigkeit abnimmt. Dabei sind die
stirksten Anderungen der Oberflichentextur wihrend der anfianglichen Wachstumsphase zu

beobachten.

5.2.3 Korrelation zwischen der Raman-Kristallinitat und der Oberflachen-

winkelverteilung

Nachdem die Oberflichenwinkelverteilung W* und deren Entwicklung wiéhrend der
Siliziumabscheidung diskutiert wurde, wird die Korrelation zwischen W* und der Raman-
Kristallinitét Ilés' ™ untersucht. Nach Kapitel 5.1 divergieren die Kristallinititsprofile fiir
Si-Schichtdicken d < 500 nm (s. Abbildung 5.2, Abbildung 5.5 und Abbildung 5.8). Daher ist
in diesem Schichtdickenbereich der groBte Einfluss der Substratmorphologie (W i) auf das
Wachstum der i-Schicht zu erwarten. Diese Annahme wird durch die in Kapitel 5.2.2
beobachtete Verringerung der Raman-Intensitit wihrend der anfinglichen Wachstumsphase
bestitigt.  Mit  fortschreitender  Si-Schichtdicke  (d>500nm)  verlaufen  die
Kristallinitdtsprofile ndherungsweise parallel und konstant. Dementsprechend konnen die
maximalen morphologiebedingten Abweichungen von IES’ ™ durch die mittlere End-
Kristallinitit der letzten 200nm der i-Schicht (@1%5' in) charakterisiert werden
(s. Abbildung 5.10).
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Fiir die breiten und schmalen kraterartigen Strukturen wurde W 21, aus AFM-Messungen

ermittelt (s. Abbildung 5.12 a) und b)) und ist in Abbildung 5.15 a) gegen @IES‘ in aufgetragen.
Insgesamt ergibt sich fiir beide Substratgruppen ein dhnlicher Verlauf: Bis zu einem Winkel

von W@ ~(115+10)° sind im Rahmen der Messungenauigkeit (AWZIax =+10°,

AQIES "=+ 5 %) keine Anderungen der mittleren End-Kristallinitit bei durchschnittlichen

RS, in

Werten von @I "= 45 % zu beobachten. Fiir kleinere Oberfldchenwinkel ist trotz konstanter

Prozesseinstellungen eine Abnahme auf @Igs' =30 % bei W i = 80° zu erkennen.

o\'? 50 ZnO:Al- 0\,_0, 50 * periodisch
= . Referenz - %
= [
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W 8 40l S 40 {'
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o 2 ; T
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Maxima Winkelverteilung W= [°] 1/p2 [pm-2]
a) b)

Abbildung 5.15: a) Mittlere End-Kristallinitét der letzten 200 nm der i-Schicht (0[25’ i“), aufgetragen gegen die
Maxima der Oberflichenwinkelverteilung der Substratoberfliche schmaler und breiter kraterartiger Strukturen

(w&,) und b) OIF™ in Abhiingigkeit von der reziproken quadrierten Periode 1/p? mit linearer
Ausgleichsgerade.

Auf Substraten mit periodisch texturierter Oberflache skaliert die Haufigkeit der Erhebungen
und damit das Auftreten von W 71, < 115° mit dem Reziproken der quadrierten Periode l/p2
(s. Abbildung 5.12 ¢)). In der Darstellung von @IES' in gegen l/p2 wird deutlich, dass die
mittlere End-Kristallinitdt der i-Schicht linear mit der Anzahl der Erhebungen auf der
Substratoberfldche abnimmt (s. Abbildung 5.15 b)).

Der Zusammenhang zwischen QIIéS' ™ und dem kritischen Winkel von w o =~ 115° wurde in
der Literatur bisher nicht erwdhnt (s. Abbildung 5.15 a)). In [22] wurde eine Korrelation
zwischen der Raman-Kristallinitdt und der Oberflachenwinkelverteilung vermutet. Aulerdem
wurden die konvergierenden Silizium-Schichten auf rauen Oberflichen in mehreren Studien
mit Hilfe von TEM-Aufnahmen untersucht [20, 160]. Dabei wurden fiir Offnungswinkel im

Bereich von W 71, = 115° Fehlstellen beobachtet: In [160] wurde ein lineares Absinken des
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Fiillfaktors FF fiir Offnungswinkel < 135° gemessen und mit Kristallfehlern begriindet. In
[20] wurden fiir Winkel < (110+10)° ebenfalls Fehlstellen detektiert. An den Schnittebenen
konnen neben Fehlerstellen auch Materialverdnderungen auftreten, die anhéngig vom
Offnungswinkel verschiedene Beitriige zum Raman-Signal liefern [184]. Allerdings ist
anzunehmen, dass die Schnittebenen und die angrenzenden Gebiete nur geringe
Volumenanteile im Vergleich zu dem mit in-situ Raman-Spektroskopie gemessenen
Gesamtvolumen beinhalten. Daher sind fiir das Absinken von QIES' ™ fiir WA < (115+10)°

zusitzliche Ursachen zu vermuten, die fiir grofere Bereiche der wachsenden Schicht relevant

sind. Als weiterer Grund fiir die von W 2L, abhingige Entwicklung von @IES‘ ™ kommen
Abschattungseffekte durch die strukturgebenden Elemente in Frage. Eine Diskussion hierzu

erfolgt in Kapitel 5.2.4.

5.2.4 Diskussion zur Kristallisierung von mikrokristallinem Silizium auf rauen

Substratoberflachen

Nachfolgend werden physikalische und chemische Prozesse erortert, welche entscheidend fiir
das Wachstum und die Kristallisierung von mikrokristallinem Silizium auf rauen Oberflichen
sind. Um die Vorginge zu analysieren, werden zuerst die Eigenschaften der Prakursor-

Teilchen néher betrachtet.

GemiB der Literatur tragt das Silyl-Radikal SiH;+ maBgeblich zum Wachstum der Silizium-
Schicht bei [49, 119-122]. Fiir dieses Teilchen wurden niedrige Haft-Koeffizienten auf a-Si:H
bzw. uc-Si:H beobachtet [121]. Demnach ist die Adsorptionswahrscheinlichkeit des
Silylradikals auf der wachsenden Oberfliche gering. Sie kann jedoch in Folge von
VielfachstoBen zwischen Oberflichenerhebungen erhdht werden (s. Abbildung 5.16).
Hierdurch lasst sich erkldren, weshalb ausgeprigte kraterartige Strukturen mit zunehmender

Si-Schichtdicke abflachen (s. Kapitel 5.2.1 und [21, 163]).

Fiir die Kristallisierung der wachsenden Schicht ist der Zufluss von Wasserstoffradikalen H-
von zentraler Bedeutung [24, 76-79, 176-183]. Das Elektron auf dem Wasserstoffradikal ist
vollstindig  delokalisiert [185] und die Reaktionswahrscheinlichkeit mit der
Siliziumoberfliche ist hoch. Es ist somit unwahrscheinlich, dass Wasserstoffradikale mit

groflem Einfallswinkel durch MehrfachstdBe in die Téler einer rauen Oberfldche gelangen und
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dort zur Kristallisierung beitragen. Demnach ist der direkte Zufluss von Wasserstoffradikalen

H,/SiH,-Plasma

/ S{"u H ~ I @
H “N"H
\/ H \H /

zur Oberflache wichtig.

Mc-Si:H

Substrat

Abbildung 5.16: Modell zur Beschreibung des Wachstums von pc-Si:H auf texturierten Substratoberflichen. Das
Silyl-Radikal kann durch MehrfachstoBe in die Krater der Oberfliche gelangen. Hingegen wird der direkte
Zufluss der hochreaktiven Wasserstoffradikale durch die strukturgebenden Elemente reduziert.

Nachstehend wird am Beispiel der schmalen kraterartigen Texturen aus Kapitel 5.1.2
berechnet, wie die strukturgebenden Elemente den Wasserstoffzufluss @ zur wachsenden
Oberflache beeinflussen. Zur Vereinfachung werden rotationssymmetrische Krater mit der
Breite » und Hohe /# angenommen (s. Abbildung 5.17 a)). Zudem ist es fiir die Darstellung
der Verteilungsfunktionen sinnvoll, projizierte zweidimensionale Kraterebenen anstatt

dreidimensionaler Krateroberflachen zu betrachten.

Fiir den Wasserstofffluss zur wachsende Siliziumoberfliche wird nach [186] und [187] eine
kosinusformige Intensititsverteilung angenommen (s. Abbildung 5.17 b)). Daher treffen die
meisten Wasserstoffradikale pro Zeit- und Flacheneinheit unter senkrechtem Einfallswinkel
6= 0° (d.h. entgegengesetzt parallel zur z-Richtung) auf die Oberfliche. Allerdings betrigt
der Einfallswinkel fiir etwa 30 % der Teilchen 6> 45°. Folglich wirken die Erhebungen einer
rauen Oberflache fiir einen betrdchtlichen Anteil der ankommenden Wasserstoffradikale als

physikalische Barriere.
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Abbildung 5.17: a) Skizze zum Fluss von Wasserstoffradikalen auf eine kraterartige Oberfliche. Fiir die
nachfolgenden Betrachtungen wird die dreidimensionale Krateroberfliche auf die zweidimensionale xy-Ebene
projiziert. b) Normierter Fluss @ der auf die Oberflache auftreffenden Wasserstoffradikale in Abhangigkeit vom
Einfallswinkel 6.

Die Krater der Oberflache auf HF20 zeigten einen ungefdhren Durchmesser von b =250 nm
und eine Hohe von etwa h=40nm (vgl. Abbildung 5.4 a)). Fir HF140 wurden
ndherungsweise b =500 nm und % =400 nm beobachtet (vgl. Abbildung 5.4 ¢). Fiir diese
KenngroBen wurde der Wasserstofffluss auf die Krateroberflache berechnet (s. Anhang A3).

Die dazugehdrigen Verteilungsfunktionen sind in Abbildung 5.18 a) und b) gegen die

projizierte Krateroberfliche aufgetragen.

T / \ T relativer T relativer
projizierte Krater- H-Fluss @ [%] H-Fluss @[%)]
2001 oberflache 1 100 b 100
90,0 90,0
—_ 150 B 80,0 80,0
1S
£ 100 70,0 70,0
> 60,0 60,0
501 1 50,0 50,0
50 100 150 200 100 200 300 400
a) x [nm] b) x [nm]

Abbildung 5.18: Numerisch bestimmte Intensitétsverteilung fiir den Fluss von Wasserstoffradikalen auf die
projizierte Krateroberfliche. Die fiir die Berechnungen verwendeten Kraterdimensionen sind typisch fiir die a)
20 s (HF20) und b) 140 s (HF140) in Flusssdure geétzten Substrate.

Es ist zu erkennen, dass fiir HF20 nahezu keine durch die Substratmorphologie bedingten

Abschattungseffekte zu erwarten sind. Selbst in der Mitte des Kraters ist der direkte Zufluss
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an Wasserstoffradikalen nur um maximal 5 % verringert. Hingegen zeigen die Berechnungen
fiir HF140 eine deutlich stirkere abschattende Wirkung der Kraterwdnde mit Minimalwerten

des direkten Wasserstoffflusses von @< 60 %.

Die vorangegangen Uberlegungen zeigen, dass die abschattende Wirkung der Oberflichen-
erhebungen auf die Wasserstoffradikale einen Erkldrungsansatz fiir den beobachteten Einfluss
der schmalen kraterartigen Strukturen auf die Entwicklung der Raman-Kristallinitdt bietet
(s. Abbildung 5.10). Fiir die breiten kraterartigen bzw. pyramidalen Strukturen wurde

ebenfalls festgestellt, dass sich die Raman-Kristallinitdt mit groBer werdender Neigung der
Oberflichenelemente verringert (s. Abbildung 5.15 a)). Auf den periodisch texturierten

Substratoberflichen nimmt die Raman-Kristallinitdt mit kleiner werdender Periodenldnge ab
(s. Abbildung 5.15b)). In beiden Fillen wurden somit auf Strukturen, fiir die hohe
Abschattungseffekte zu erwarten sind, vergleichsweise niedrige Raman-Kristallinititen
gemessen. Demnach ist zu vermuten, dass die abschattende Wirkung der
Oberflachenerhebungen auch auf den breiten kraterartigen und den periodisch angeordneten
Substratoberflichen eine wichtige Rolle fiir die Entwicklung der Raman-Kristallinitét der

wachsenden Silizium-Schicht spielt.

5.2.5 Zusammenfassung

In Kapitel 5.2 wurde die Entwicklung der Raman-Kirstallinitit mit der Winkelverteilung der
Substratoberfldachen korreliert. Dazu wurde zuerst die Winkelverteilung schmaler und breiter
kraterartiger Substratoberflichen vor und nach der Deposition von p- und i-Schicht
untersucht. Es wurde gezeigt, dass sich diese Substrattexturen geméaf ihrer Winkelverteilung
klassifizieren lassen. Durch den Vergleich der mittleren End-Kristallinitat ngs, ™ mit der
Oberflachenwinkelverteilung der Substrate wurde gezeigt, dass fiir Krateroffnungswinkel
kleiner als (115+10)° eine Abnahme von Qfés'm zu erwarten ist. Fiir die periodisch
texturierten Oberflichen wurde eine lineare Abhédngigkeit zwischen der Anzahl der
Erhebungen und 0128’ n festgestellt. Somit ldsst sich fiir kraterartige und periodische
Substrattexturen qualitativ vorhersagen, wie sich die Raman-Kistallinitit des spéteren
Schichtwachstums auf texturierten Oberflichen trotz identischer Prozesseinstellungen

unterscheidet.
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Um die physikalischen Ursachen fiir die Korrelation zwischen Qfés' ™ und der
Oberflaichenwinkelverteilung  tiefergehend  zu  erortern,  wurden  verschiedene
Wachstumsprozesse diskutiert. Demnach erhohen VielfachstoBe der Silizium-Prikursoren
(Silyl-Radikale) mit den Oberflachenerhebungen die Adsorptionswahrscheinlichkeit und
verursachen so ein Abflachen der auf die i-Schicht iibertragenen Substratmorphologie. Fiir die
Abhingigkeit zwischen der Raman-Kristallinitdit und der Substratstruktur bieten
Abschattungseffekte durch die strukturgebenden Elemente der rauen Oberflachen einen

Erkliarungsansatz.

5.3 Prozesskontrolle fiir das Wachstum von Absorberschichten
mit konstantem Kristallinitatsprofil auf breiten kraterartigen

Strukturen

In diesem Kapitel wird die Abscheidung von Absorberschichten mit konstantem
Kiristallinitdtsprofil im fiir Solarzellen relevanten Kristallinititsbereich ( CS' "~ 60 %) und auf
Substraten mit breiter kraterartiger Oberflichenmorphologie vorgestellt. Dazu wurden die
Prozesseinstellungen (Silankonzentration SC) analog zu Kapitel 4.1.3 angepasst. Ferner
werden die Auswirkungen der Prozesskontrolle und der Einfluss der unterschiedlichen
Substratmorphologie auf die Solarzelleneigenschaften untersucht. Zu diesem Zweck werden
die photovoltaischen Parameter 7 (Solarzellenkonversionseffizienz), FF (Fiillfaktor), Voc

(offene Klemmspannung) und Jsc (Kurzschlussstromdichte) betrachtet.

5.3.1 Mikrokristallines Schichtwachstum auf breiten kraterartigen

Substratoberflachen bei konstanten Prozesseinstellungen

Um Silizium-Schichten mit gleichbleibender Raman-Kristallinitit in Wachstumsrichtung auf
unterschiedlicher Substratmorphologie abzuscheiden, ist zuerst die Entwicklung von IES' ™ fir
konstante Prozesseinstellungen zu analysieren. Die nachfolgend gezeigten i-Schichten wurden
in pin-Einfachzellen integriert. Auf diese Weise konnte die Abhéngigkeit zwischen IES' ™ und

den Solarzellenparametern fiir unterschiedlich texturierte Substrate ermittelt werden.
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Tabelle 5.4: Verwendete Substrate zur Untersuchung der kristallinen Entwicklung der i-Schicht auf Substraten
mit breiten kraterartigen Oberflichenstrukturen: Kurzname (Abk.), Schichtwiderstand R, und Maximum der

Oberfldchenwinkelverteilung der Substratmorphologie W ZL.. Zusitzlich ist die Raman-Kristallinitéit einer unter

Standardeinstellungen deponierten p-Schicht Igs’ P angegeben.

Substrat (breit, kraterartig, ungeordnet) Abk.  R_[Q] WL [°] Iﬁsr P (%]
Zn0:Al (kathodenzerstaubt, 30 s in HCI (0,5 %)  Z2 4,9 132 58
geitzt) [41]

Text. Glas (mit kathodenzerst., 73 8,3 124 58
nass-chemisch gedtztem ZnO:Al) [167]

LPCVD-ZnO:B (45 min. Ar-Plasma) [84, 165, Z6 12,5 142 57
188]

Als Substrate wurden Z2 (kathodenzerstdubtes, in HCI nass-chemisch geétztes ZnO:Al) und
Z3 (texturiertes Glas mit kathodenzerstdubtem, nass-chemisch gedtztem ZnO:Al) verwendet
[41, 167]. AuBerdem wird die Kristallinitdtsentwicklung auf einer mit LPCVD intrinsisch
strukturierten Substratoberfliche untersucht (Z6). Im Gegensatz zu den bisher beschriebenen,
mit LPCVD hergestellten Proben Z4 und Z5 (s. Kapitel 5.1.1) wurde die Oberflache von Z6
durch eine 45-miniitige Ar-Plasmabehandlung geglittet. Hierdurch lassen sich der Fiillfaktor
FF und die offene Klemmspannung Voc der Solarzellen steigern [84]. Die Eigenschaften von
Z2, 73 und Z6 sind in Tabelle 5.4 zusammengefasst. Der mit einer Vier-Punkt-Messung auf
Z6 bestimmte Schichtwiderstand R betréigt 12,5 Q. Fiir die Kristallinitéit einer auf Z6 unter
Standardeinstellungen abgeschiedenen p-Schicht ergibt sich Iﬁs’p =57 %. Demnach wurden
fiir den Schichtwiderstand und die Kristallinitdt der p-Schicht sehr dhnliche Werte wie fiir Z4
und Z5 gemessen. Hingegen sind die Oberflichenwinkel von Z6 auf Grund der Ar-

Plasmabehandlung mit W 51 = 142° deutlich groBer als auf Z4 und Z5 (vgl. Abbildung 5.12).

Die Kristallinititsprofile der i-Schichten, welche unter konstanten Prozesseinstellungen auf
Z2, 73 und Z6 abgeschieden wurden, sind in Abbildung 5.19 gezeigt. Die i-Schichten mit den
rot markierten Kristallinititsprofilen wurden unter identischen Prozesseinstellungen

(SC =0.99 %) deponiert. Wie in Kapitel 5.1.4 erldutert wurde, 1dsst sich die Entwicklung von

I¥™ durch die mittlere End-Kristallinitit @70 ™ klassifizieren.
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Abbildung 5.19: Abhéngigkeit der Raman-Kristallinita 1§S' " von der Si-Schichtdicke d der i-Schicht fiir die
Abscheidung auf a) Z2 (in HCI gedtztes ZnO:Al), b) Z3 (texturiertes Glas mit geédtztem ZnO:Al) und c¢) Z6
(intrinsisch strukturiertes LPCVD-ZnO:B) bei konstanten Prozesseinstellungen. Die mittlere End-Kristallinitét
OIFS™ der letzten 200 nm der i-Schichten wurde berechnet. Zudem ist die Silankonzentration SC fiir die
Deposition des jeweils hochsten und niedrigsten Kristallinitdtsprofils der i-Schicht auf Z2, Z3 und Z6 gezeigt.
Die Abscheidungen der i-Schichten auf Z2 (QIc ™ =76 %), Z3 (@I ™ =173 %) und Z6 (D> ™ =72 %)
wurden unter identischen Prozesseinstellungen (SC = 0.99 %) durchgefiihrt (s. rot gefirbte Profile).
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Im Einzelnen ist Abbildung 5.19 zu entnehmen, dass die Kristallinitétsprofile der i-Schichten

auf Z2, 73 und Z6 den bekannten dhnlichen Startpunkt nahe der p-Schicht-Kristallinitit bei
ISP ~58% zeigen. Fiir hohe @Ic™ (Z2: @I>™>65% in Abbildung5.19 a),
Z3: OIF%™ > 59 % in Abbildung 5.19b), Z6: @IF>™>59 % in Abbildung 5.19 ¢)) ist bis
d~400 nm ein starker Anstieg von 125’ ™ zu beobachten. Oberhalb dieser Si-Schichtdicke
erhoht sich 125' ™ nur noch moderat bzw. bleibt konstant. Bei niedrigen @125' n(z2:
OIS ™ <379% in Abbildung5.192), Z3: OI-""<36% in Abbildung 5.19b), Z6:
@125’ " <27% in Abbildung 5.19 ¢)) ist eine Abnahme von Ilés’ ™ zu erkennen. Im Fall
mittlerer 01%5' n ergibt sich auf Z6 (QIES‘ =49 % in Abbildung 5.19 c¢)) ansatzweise das
lokale Maximum des Kristallinitdtsprofils bei d ~ 800 nm, welches bereits in Kapitel 4.1.1 fiir
72 ( @I]és’ N=47% in Abbildung 5.19 a)) diskutiert wurde. Auf Z3 wurde zwischen
GIES’ ™ =36 % und QIES’ M = 59 % kein Wachstumsprofil aufgenommen. Jedoch ist in diesem

Bereich nach Kapitel 5.1.1 eine &hnliche Entwicklung der Kristallinitdt mit einem lokalen

Maximum bei d = 800 nm zu erwarten (s. Abbildung 5.2).

Aus der Beschreibung von Abbildung 5.19 folgt, dass bei identischen Prozesseinstellungen
ghnliche Kristallinitétsprofile fiir die i-Schichten auf Z2, Z3 und Z6 zu beobachten sind (s. rot

markierte Kristallinititsprofile). Dementsprechend wurden auf diesen Substraten im fiir
Solarzellen relevanten Kristallinitdtsbereich (I%S'in: 60 % ) keine morphologiebedingten
Wachstumsunterschiede detektiert. Dieses Ergebnis bestitigt die Resultate aus Kapitel 5.2.3.
Dort wurde fiir Ilés‘ "< 60 % ermittelt, dass auf Substraten mit grofien Oberflichenwinkeln
W, >115° keine morphologiebedingten Anderungen von IES' ™ zu erwarten sind

(Z2: Wa, =132°,73: W& = 124°, 76: W %= 142°).

In Kapitel 4.1.1 wurden die Kristallinitétsprofile der i-Schicht auf Z2 durch verschiedene
Wachstumsprozesse erklirt. In Abbildung 5.19 sind vergleichbare Verlaufe von 125' " auf 73

und Z6 zu beobachten. Daher sind die Entwicklungen von Ilés‘ ™ fiir die Absorberschichten auf
Z2, 73 und Z6 analog zu interpretieren. Der gemeinsame Startpunkt der Kristallinitdtsprofile
nahe der Raman-Kristallinitdt der p-Schicht ist mit der Eindringtiefe des Anregungslasers und

mit der Saatwirkung der p-Schicht auf das nachfolgende Siliziumwachstum zu begriinden
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[139]. Die Zunahme von 1%5' M in Wachstumsrichtung im fiir Solarzellen relevanten
Kristallinitdtsbereich (]ES‘ "~ 60 %) resultiert aus dem konischen Wachstum der Kristallite
[10]. Weiterhin ist fiir das Siliziumwachstum auf Z2, Z3 und Z6 zu erkennen, dass die mittlere
End-Kristallinitdt von 01155’ "~ 20 % auf GIES’ "~ 75 % ansteigt, wenn die Silankonzentration
um etwa 0,2 % verringert wird (s. Abbildung 5.19). Folglich ist die zweistufige Anpassung
von SC (Prozesskontrolle, s. Kapitel 4.1.3) eine Moglichkeit fiir das Erreichen konstanter

Kristallinitdtsprofile auf diesen Substraten.

5.3.2 Kontrollierte Siliziumabscheidung auf breiten kraterartigen Strukturen

Nach Kapitel 4 ist es mdglich, die Homogenitét der i-Schicht in Wachstumsrichtung durch
den Einsatz von Prozesskontrolle zu verbessern. Dabei wurde fiir die Solarzellen auf Z2 eine
signifikante Steigerung des Solarzellenwirkungsgrads festgestellt. Entsprechend den
Ausfithrungen in Kapitel 5.3.1 sind keine texturbedingten Wachstumsunterschiede fiir die
i-Schichten auf Z2, Z3 und Z6 zu erwarten. Daher konnen die optimierten Einstellungen der
Silankonzentration fiir ein homogenes Schichtwachstum bei IES' "~ 60 % auf Z2 ermittelt und

anschlieBend auf Z3 und Z6 iibertragen werden.

Die Einstellungen der Silankonzentration SC sind in Tabelle 5.5 aufgelistet. Mit SC; wird die
anfangliche Silankonzentration bezeichnet, welche zur Deposition der ersten 50 nm der
i-Schicht verwendet wurde (s. Kapitel 4.1.3). Wéhrend des spéteren Schichtwachstums wurde
SC graduell angepasst (ASC). Die mit diesen Prozesseinstellungen realisierten
Kristallinititsprofile sind in Abbildung 5.20 a) zu finden. Es ist anzumerken, dass sich die
absoluten Werte von SC fiir die Abscheidungen der i-Schicht auf Z2, Z3 und Z6 deutlich
unterscheiden (s. Abbildung 5.20 b)). Die Abweichungen resultieren daraus, dass die
Silankonzentration zwischen den Abscheidungen nachgeregelt wurde, um — abgesehen von
der unterschiedlichen Substratmorphologie — vergleichbare Depositionsbedingungen zu
gewihrleisten (vgl. Kapitel 4.1.2). Nichtsdestotrotz sind die relativen Verhiltnisse von SC
sehr dhnlich: Die Stufenhdhe bei d =~ 50 nm betrdgt fiir alle Proben etwa 0,2 % und ab
d > 50 nm verlauft SC nidherungsweise parallel (s. ASC in Tabelle 5.5).
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Tabelle 5.5: Prozesseinstellungen fiir die zweistufige Anpassung der Silankonzentration. Fiir die anfanglichen
Wachstumsphase (Si-Schichtdicke d < 50 nm) wurde eine reduzierte Silankonzentration SC; verwendet. Wahrend
des spéteren Schichtwachstums wurde SC kontinuierlich mit der Rate ASC erhoht.

z2 73 Z6

SC; [%], d <50 nm 0,91 0,80 0,85
ASC [%/h], d > 50 nm 0,04 0,04 0,05
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Abbildung 5.20: a) Raman-Kristallinitét Igs, i fiir die kontrollierte Abscheidung der mikrokristallinen i-Schicht
auf Z2 (in HCI geitztes ZnO:Al), Z3 (texturiertes Glas mit gedtztem ZnO:Al) und Z6 (intrinsisch strukturiertes

LPCVD-ZnO:B) in Abhdngigkeit von der Si-Schichtdicke d. b) Zur Umsetzung der Prozesskontrolle wurde die
Silankonzentration SC in einem zweistufigen Verfahren angepasst.

In Abbildung 5.20 a) ist zu erkennen, dass fiir die i-Schichten auf Z2, Z3 und Z6 innerhalb der
Messungenauigkeit (d>300 nm: A I]és' 245 %, s. Kapitel 3.3) identische Kristallinitdts-
profile bei konstant IES’ "~ 60 % erreicht wurden. Dementsprechend ermdglicht die

zweistufige Anpassung von SC eine signifikante Verbesserung der Materialhomogenitit auf

unterschiedlicher Substratmorphologie (vgl. Abbildung 5.19). Die Ubereinstimmung von
IES’ ™ trotz abweichender Prozesseinstellungen bestitigt aulerdem, dass sich die Kenngréfen
5™ und @IF>™ deutlich besser zur Charakterisierung von pc-Si:H-Absorberschichten

eignen als beispielsweise SC (vgl. Kapitel 4.1.2).
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Die i-Schichten mit den Profilen aus Abbildung 5.20 a) und Abbildung 5.19 (konstante
Prozesseinstellungen) wurden in mikrokristalline pin-Solarzellen integriert. Fiir den Vergleich
der Solarzellen wurden die aktiven Flichen nahe der Position 14 auf der Schattenmaske

verwendet (s. Kapitel 2.2.4).
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Abbildung 5.21: Solarzellenkonversionseffizienz 7, aufgetragen gegen die mittlere End-Kristallinitat QIES’ i der
i-Schichten auf Z2 (in HCI geitztes ZnO:Al), Z3 (texturiertes Glas mit gedtztem ZnO:Al) und Z6 (intrinsisch
strukturiertes LPCVD-ZnO:B). Gezeigt sind die Wirkungsgrade von Solarzellen, deren i-Schichten unter
konstanten (leere Symbole) und angepassten (volle Symbole, Prozesskontrolle) Prozesseinstellungen
abgeschieden wurden.

Die Ergebnisse fiir 7 sind in Abbildung 5.21 als Funktion der mittleren End-Kristallinitdt
QIES’ ™ dargestellt. Fiir die Solarzellen, deren i-Schicht unter konstanten Prozesseinstellungen
deponiert wurde, sind die hochsten Wirkungsgrade fiir Raman-Kristallinitidten zwischen 60 %
und 70 % zu beobachten. Dagegen fillt 7 fiir Ofés' ™ <60 % steil ab. Die beschriebene

Abhéngigkeit zwischen 7 und der Raman-Kristallinitdt stimmt in wesentlichen Punkten mit

den Resultaten aus der Literatur tiberein [10, 13, 15].

Die Solarzellen, deren Absorberschicht kontrolliert abgeschieden wurde, zeigen mit 7=7,8 %
(Z2), n=7,0% (Z3) und n="17,1% (Z6) hohere Wirkungsgrade als die Proben mit nicht
konstantem Kristallinitdtsprofil (s. Abbildung 5.21). Damit wurde flir Solarzellen mit
verschiedener Substratmorphologie eine wesentliche Zunahme von 7 durch den Einsatz von

Prozesskontrolle erzielt. Zusatzlich wurde fiir die Solarzelle auf Z2 mit 7="7,8 % eine
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signifikant hohere Effizienz als fiir die Bauelemente auf Z3 (7= 7,0 %) bzw. Z6 (n="7,1 %)
beobachtet.

Um die mittels Prozesskontrolle erzielte Effizienzsteigerung und die Differenzen von 7
zwischen den Proben auf Z2, Z3 und Z6 zu erdrtern, werden nachfolgend die

photovoltaischen Parameter FF, Voc und Jsc untersucht.

5.3.3 Elektrische und optische Charakterisierung von Solarzellen mit
kontrolliert abgeschiedenen Absorberschichten auf breiten kraterartigen

Substrattexturen

In Kapitel 5.3.2 wurden auf den Substraten Z2, Z3 und Z6 Absorberschichten mit identischen,
konstanten Kristallinitétsprofilen prozessiert (s. Abbildung 5.20). Dabei wurde eine Erhéhung
von 77 fiir die Solarzellen auf Z2, Z3 und Z6 erreicht. In Kapitel 4.2 und 4.3 wurde die
Effizienzsteigerung auf Z2 durch die Zunahme des Fiillfaktors FF und mit einer verbesserten
Ladungstragergeneration bei kurzen Wellenlédngen begriindet. Im Folgenden wird gezeigt,
dass diese Ausfithrungen ebenfalls auf die Solarzellen mit Z3 und Z6 zutreffen. Zudem kann
unabhéngig von [Iés’ ™ untersucht werden, ob die im Vergleich zu Z2 geringeren
Wirkungsgrade der Solarzellen auf Z3 und Z6 auf eine vergleichsweise ungiinstige

Substratmorphologie zuriickzufiihren sind.

Zur elektrischen Charakterisierung der Solarzellen werden Voc und FF Dbetrachtet

(s. Abbildung 5.22). Fiir die Solarzellen, deren i-Schichten ohne Prozesskontrolle

abgeschieden wurden, sinkt Voc zwischen @ CS' in~20 % und @125' N~ 759% von iiber
600 mV (Z2) auf Werte um 500 mV ab (s. Abbildung 5.22 a)). Die Proben mit konstantem
Kristallinitdtsprofil der Absorberschicht zeigen mit Voc =527 mV (Z2), Voc =512 mV (Z3)
und Voc =527 mV (Z6) keine Erhohung der offenen Klemmspannung gegeniiber den mit

konstanten Prozesseinstellungen deponierten Solarzellen (Qllés’ "~ 60 %).

Fir die Solarzellen, deren i-Schichten unter konstanten Prozesseinstellungen deponiert
wurden, dhnelt die Korrelation zwischen FF und @IES' ™ dem Verlauf des Wirkungsgrads 7
(vgl. Abbildung 5.22b) und Abbildung 5.21): Wihrend fiir niedrige @/0>™ <50 % eine

deutliche Abnahme von FF zu erkennen ist, wurden maximale FF fiir Raman-Kristallinititen
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zwischen 60 % und 70 % gemessen. Fiir die Solarzellen mit konstantem Kristallinitétsprofil
bei @ CS' =60 % ergeben sich deutliche Steigerungen des Fiillfaktors um absolut 2,5 %
(Z3), 3,6 % (Z2) und 5 % (Z6).
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Abbildung 5.22: a) Offene Klemmspannung Voc und b) Fillfaktor FF, aufgetragen gegen die mittlere
End-Kristallinitéit 0125’“1 der i-Schichten auf Z2 (in HCI geétztes ZnO:Al), Z3 (texturiertes Glas mit gedtztem
ZnO:Al) und Z6 (intrinsisch strukturiertes LPCVD-ZnO:B). Gezeigt sind Voc und FF fiir Solarzellen, deren
i-Schichten unter konstanten (leere Symbole) und angepassten (volle Symbole, Prozesskontrolle)
Prozesseinstellungen abgeschieden wurden.

Die Korrelation zwischen Voc bzw. FF und der Raman-Kristallinitit ist fir konstante
Prozesseinstellungen bekannt und wird daher hier nicht diskutiert [10]. Wahrend durch die
Anwendung der Prozesskontrolle keine Zunahme der Leerlaufspannung erreicht wurde,
konnte der Fiillfaktor unabhingig von der Substratmorphologie deutlich gesteigert werden.
Somit trdgt die Erhdhung von FF mafgeblich zur Steigerung der Solarzellenkonversions-

effizienz bei bei (s. Abbildung 5.21).

Im Vergleich der Proben mit konstantem Kristallinitétsprofil der i-Schicht ergeben sich die
giinstigsten Fiillfaktoren fiir die Solarzellen auf Z2. Fiir die Solarzellen auf Z6 sind bei
IES‘ %60 % unabhingig von den Prozesseinstellungen die niedrigsten Fiillfaktoren zu finden.
Um dies zu erortern, werden die Strom-Spannungs-Kennlinien der Solarzellen mit
konstantem Kristallinitdtsprofil der i-Schicht betrachtet (s. Abbildung 5.23). Fiir die
Kennlinien ldsst sich der differentielle Widerstand aus dem Kehrwert der numerisch

berechneten Steigung bestimmen:
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AU
Rpipe= — . 5.1
biff = 37 (5.1

Wihrend der differentielle Widerstand fiir U=0V (Kurzschlussstromdichte Jsc) bei allen
Proben ihnlich ist, sind fir J=0mA/cm® (offene Klemmspannung Voc) signifikante
Abweichungen zu beobachten (s. Rpir= Roc in Abbildung 5.23). Dabei wurde auf Z6 der
hochste differenzielle Widerstand mit Roc = 3,2 Q detektiert. Zum differentiellen Widerstand
bei Voc tragt der externe Serienwiderstand der Solarzelle bei [189]. Hierzu zéhlt
beispielsweise der Flichenwiderstand des Frontkontakts. Dieser ist nach Tabelle 5.4 auf Z6
gegeniiber Z2 und Z3 erhéht. Daher wire zu vermuten, dass der geringere Fiillfaktor der
Solarzellen auf Z6 aus den ungiinstigen elektrischen Eigenschaften des Frontkontakts
resultiert. Jedoch ist bekannt, dass die Substrattextur ebenfalls einen Einfluss auf den
Fiillfaktor der Solarzellen hat [127, 163]. Aus diesem Grund ist eine gesicherte Aussage zur
Ursache der niedrigen Fiillfaktoren der Solarzellen auf Z6 mit den vorliegenden Daten nicht

moglich.
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Abbildung 5.23: Solarzellenkennlinie mit der Stromdichte J, aufgetragen gegen die Spannung U auf Z2 (in HCI
geidtztes ZnO:Al), Z3 (texturiertes Glas mit gedtztem ZnO:Al) und Z6 (intrinsisch strukturiertes LPCVD-
ZnO:B). Ferner sind die differentiellen Widersténde Rpiy=Roc am Punkt J=0 mA/cm® der Kennlinien
aufgelistet. Die Kennlinien sind fiir die Solarzellen aufgetragen, deren Absorberschichten mit Prozesskontrolle
abgeschieden wurden.

Nach den obigen Erlduterungen wurde durch die Erhéhung des Fiillfaktors ein Anstieg der

Solarzellenkonversionseffizienz 7 auf Z2, Z3 und Z6 erreicht. Der Wirkungsgrad der
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Solarzelle auf Z6 ist niedriger als auf Z2 (0]25‘ %60 %). Dies ist durch den geringeren
Fillfaktor der Solarzellen auf Z6 zu begriinden. Um den im Gegensatz zur Solarzelle auf Z2
niedrigen Wirkungsgrad auf Z3 zu untersuchen (s. Abbildung 5.21), wird Jsc bzw. die externe
Quanteneftizienz EQFE betrachtet. Aus dem Vergleich der internen Quanteneffizienz von

Solarzellen mit identischem Kristallinititsprofil der Absorberschicht ldsst sich zudem

untersuchen, ob sich die Lichtstreuung der Texturen signifikant unterscheidet.
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Abbildung 5.24: Abhingigkeit zwischen der externen Quanteneffizienz EQF und der Wellenldnge A fiir
Solarzellen mit Aborberschichten, welche mit (durchgezogene Linie) bzw. ohne Prozesskontrolle (gepunktete
Linie) auf a) Z2 (in HCI geétztes ZnO:Al), b) Z3 (texturiertes Glas mit gedtztem ZnO:Al) und c) Z6 (intrinsisch
strukturiertes LPCVD-ZnO:B) abgeschieden wurden.

Tabelle 5.6: Kurzschlussstromdichte Jsc und mittlere End-Kristallinitéit ngs'in der Solarzellen aus
Abbildung 5.24.

Z2 73 76
JSC QIES' in JSC @Ilés' in JSC Qllés' in
[mA/cm?] [%] [mA/cm?] [%] [mA/cm?] [%]
Keine 19,4 65 17,5 59 18,7 63
Prozesskontrolle
Prozesskontrolle 19,6 59 18,9 58 18,8 60

In Abbildung 5.24 sind die EQE der Solarzellen mit konstantem Kristallinitétsprofil der
i-Schicht gegen die Wellenldnge A aufgetragen. Zusétzlich sind die EQE der Solarzellen,

deren Absorberschichten die geringsten Abweichungen zu 0125’ =60 % gezeigt haben,

dargestellt (s. Abbildung 5.19). Fiir diese Proben wurde unabhingig von der

Substratmorphologie ein starker Anstieg von IES‘ in wihrend  der anfanglichen

Wachstumsphase beobachtet. Die Kurzschlussstromdichten Jsc der Solarzellen aus
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Abbildung 5.24 sind in Tabelle 5.6 aufgelistet. Es ist zu erkennen, dass sich Jsc der
Solarzellen auf Z2 und Z6 durch das Anpassen der Prozesseinstellungen (Prozesskontrolle)
leicht erhoht. Fiir die Solarzelle auf Z3 wird ein starker Anstieg der Kurzschlussstromdichte
um 1,4mA/cm’® festgestellt. Analog zu Kapitel 4.2.2 resultiert die Erhdhung von Jsc
hauptséchlich aus der Zunahme der EQE bei kurzen Wellenlingen A <550 nm (Z3 in
Abbildung 5.24 b), Z6 in Abbildung 5.24 c)) bzw. 4 < 600 nm (Z2 in Abbildung 5.24 a)).

Im Vergleich der Proben mit konstantem Kristallinitdtsprofil (@128' "~ 60 %) zeigt die
Solarzelle auf Z2 die hochste Kurzschlussstromdichte Jsc (s. Tabelle 5.6). Die niedrigeren Jsc
der Solarzellen auf Z3 und Z6 resultieren aus der erhOhten parasitiren Absorption des

Tragermaterials bzw. Frontkontakts (s. Anhang A4).

Zur Gegeniiberstellung der Solarzellen mit identischem Kristallinititsprofil —der
Absorberschicht (Prozesskontrolle) wurde die interne Quanteneffizient /QF mit der zuvor

gemessenen totalen Zellreflexion TRz gemal

EQF
IQE= _EOE (5.2)
1'TRZelle

berechnet. Die Verwendung von /QF ist naheliegend, da 7Rz von den Substrateigenschaften
abhéngt (s. Abbildung 5.25 b)).

Die Ergebnisse zur internen Quanteneffizienz sind in Abbildung 5.25 a) zu finden. Unterhalb
von A =400 nm ist die /QF der Solarzelle auf Z6 im Vergleich zu dem auf Z2 abgeschiedenen
Bauelement stark reduziert. Fiir die Solarzelle auf Z3 ist fiir A <600 nm eine geringere /QE
als auf Z2 zu erkennen. Oberhalb einer Wellenldnge von A4 =400 nm bzw. 4= 600 nm wird
im Rahmen der Messungenauigkeit (AIQE = 3 %) eine nahezu identische /QF fiir alle Proben
detektiert.

Die Differenzen der /QE unterhalb von A= 600nm sind wieder auf Abweichungen der
parasitiren Absorption der Substrate (Glas/Zinkoxid) zuriickzufiihren (s. Anhang A4).
Auflerdem sind texturbedingte Unterschiede bei der Lichteinkopplung in die Solarzelle

vorstellbar.
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Die dhnlichen IQF der Solarzellen auf Z2, Z3 und Z6 fiir 4> 600 nm sind wie folgt zu
erkldren: Fiir die i-Schichten auf Z2, Z3 und Z6 wurden vergleichbare Kristallinititsprofile
abgeschieden (Prozesskontrolle, s. Abbildung 5.20). Zudem deuten die hohen Fiillfaktoren FF
der mit Prozesskontrolle deponierten Solarzellen auf vernachldssigbare Rekombinations-
verluste in den Absorberschichten hin (s. Abbildung 5.22 b)). Da die strukturgebenden
Elemente auf Z2, Z3 und Z6 ferner dieselbe GroBenordnung aufweisen (Z2, Z3:
s. Abbildung 5.1 a) und b); Z6: vgl. Abbildung 5.1 c), geglattet durch Ar-Plasmadtzen [84]),

ist eine vergleichbare Lichtstreuung durch die Oberfldchen von Z2, Z3 und Z6 zu vermuten.
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Abbildung 5.25: a) Interne Quanteneffizienz /QE der Solarzellen mit konstantem, deckungsgleichem
Kristallinitatsprofil der i-Schicht auf Z2 (in HCI geédtztes ZnO:Al), Z3 (texturiertes Glas mit gedtztem ZnO:Al)
und Z6 (intrinsisch strukturiertes LPCVD-ZnO:B) in Abhédngigkeit von der Wellenldnge A. b) Die interne
Quanteneffizienz wurde mit der Total-Reflexion TRz, der Solarzellen berechnet.

5.3.4 Zusammenfassung

In Kapitel 5.3 wurde die Entwicklung der Raman-Kristallinitdt auf breiten kraterartigen
Oberfldchen diskutiert. Im fiir Solarzellen relevanten Kristallinitétsbereich (Ilés' 60 %)

wurden auf den Substraten Z2, Z3 und Z6 keine texturbedingten Wachstumsunterschiede

erkannt. In guter Ubereinstimmung mit den Resultaten aus Kapitel 4.1.1 wurden fiir konstante
Prozesseinstellungen und IES' %60 % vergleichbare Kristallinitétsprofile der i-Schicht

beobachtet, die substratunabhingig einen Anstieg von 125’ ™ in Wachstumsrichtung zeigen.
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Zur Kompensation der zunehmenden Raman-Kristallinitdt wurde die Silankonzentration SC
in einem zweistufigen Verfahren angepasst (Prozesskontrolle). Hierdurch wurde auf
unterschiedlichen Substraten konstante Kristallinitdtsprofile und eine deutliche Steigerung des
Wirkungsgrads 7 erreicht. Die Zunahme von 7 ist auf die Erhohung des Fiillfaktors und auf
eine verbesserte externe Quanteneffizienz fiir Wellenldngen A < 600 nm zuriickzufiihren. Der
Anstieg der externen Quanteneffizienz resultiert nach Kapitel 4.2.4 wahrscheinlich aus einer
optischen Modifikation der p-Schicht wihrend der anfinglichen Wachstumsphase der
i-Schicht.

AufBlerdem war es moglich, die Solarzellenparameter unabhingig vom Einfluss der Raman-
Kristallinitdt zu vergleichen. Dazu wurden die niedrigeren Wirkungsgrade 7 der Solarzellen
auf Z3 und Z6 gegeniiber Z2 diskutiert: Fiir die Solarzelle auf Z6 wurde ein geringerer
Fiillfaktor als auf Z2 bzw. Z3 beobachtet. Auf Z3 und Z6 reduziert die parasitire Absorption

der Substrate die Kurzschlussstromdichte der Solarzellen.

5.4 Kompensation morphologiebedingter Wachstumsdrifte auf

schmalen kraterartigen Strukturen

In Kapitel 5.4 wird die Kompensation morphologiebedingter Wachstumsdrifte auf schmalen

kraterartigen Strukturen demonstriert.

Zur Charakterisierung der morphologiebedingten Wachstumsunterschiede im fiir Solarzellen
relevanten Kristallinititsbereich (IES‘ M~ 60 %) wurden analog zu Kapitel 5.1 Silizium-
Schichten unter identischen, konstanten Prozesseinstellungen abgeschieden. Die dabei
aufgenommenen Kristallinititsprofile enthalten Informationen flir das Nachregeln der
Prozesseinstellungen (Silankonzentration SC). Nachdem die Kristallinititsprofile einander
angepasst wurden, konnen die Parameter FF, Voc und Jsc der Solarzellen unabhingig von
125' ™ studiert werden. Der Fokus der Betrachtung liegt dabei auf den Verédnderungen von FF,
Voc und Jsc, welche sich durch die modifizierte kristalline Entwicklung ergeben kdnnen.

Zudem wird der Einfluss der Morphologie auf die Solarzelleneigenschaften untersucht.
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5.4.1 Mikrokristallines Schichtwachstum auf schmalen kraterartigen

Substratoberflachen bei identischen Prozesseinstellungen

Im ersten Schritt wurden mikrokristalline Absorberschichten unter identischen
Prozesseinstellungen auf schmalen kraterartigen Strukturen abgeschieden (vgl. Kapitel 5.1).
Damit die Entwicklung der Raman-Kristallinitdt mit den Solarzellenparametern korreliert

werden kann, wurden die i-Schichten in pin-Einfachsolarzellen integriert.

Die untersuchten Substrate sind die aus Kapitel 5.1.2 bekannten, in Flusssdure geétzten
Zn0O:Al-Proben HF20, HF80 und HF140 (s. Anhang A2). Als Referenz dient 30 s in Salzsdure
gedtztes ZnO:Al (Z2) mit breiter kraterartiger Textur (s. Anhang A2).

Raman-
Kristallinitat /55 ™ [%]

U HF20
300 600 900 1200

Si-Schichtdicke d [nm]

Abbildung 5.26: Raman-Kristallinitat IES' " der unter identischen Prozesseinstellungen abgeschiedenen
i-Schichten auf nass-chemisch, in HF geitztem ZnO:Al, aufgetragen gegen die Si-Schichtdicke d. Die Atzzeit in
HF betrug 20 s (HF20), 80 s (HF80) und 140 s (HF140). Als Referenz wurde 30 s in HCI geétztes ZnO:Al (Z2)
verwendet. Die eingestellte Silankonzentration war wihrend der gesamten Messreihe unveréndert SC = 1.04 %.

Die Raman-Kristallinititen der Absorberschichten auf HF20, HF80, HF140 und Z2 sind in
Abbildung 5.26 gegen die Si-Schichtdicke d aufgetragen. Die Siliziumabscheidung wurde bei
Standardeinstellungen (s. Anhang A1) und einer konstanten Silankonzentration von
SC=1.04 % durchgefiihrt. Fiir die i-Schicht auf Z2 ist der bekannte Verlauf der Raman-
Kristallinitit mit einem stetigen Anstieg von Ilés’ "~ 55% auf IES’ "~ 75% zu erkennen.
Wiéhrend das Kristallinititsprofil der i-Schicht auf HF20 fiir die gesamte Si-Schichtdicke
vergleichbar zu dem auf Z2 ist, befinden sich die Messkurven auf HF80 und HF140 trotz

dhnlicher Startpunkte unterhalb des Referenzprofils.
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Abbildung 5.27: a) Fiir die Kristallinitétsprofile aus Abbildung 5.26 wurde die Steigung m1,y von IES' " berechnet
und gegen die Si-Schichtdicke d aufgetragen (ndheres s. Text). b) Fiir die Steigung von IES"" auf Z2 und HF140
sind die positiven bzw. negativen Fehlerbalken (Amy) gezeigt.

In Abbildung 5.26 ist zu erkennen, dass sich neben den absoluten Werten von 125' ™ auch die
Steigung der Profile unterscheidet. Die Steigung von IES' ™ wurde analog zu Kapitel 4.1.3
berechnet, indem mittels linearer Regression Geraden an die Kristallinitatsprofile angepasst
wurden. Die dazu verwendeten Si-Schichtdickenintervalle betrugen +100 nm an jedem
Messpunkt von IES’ in (Steigung myg0). Zudem wurde aus der linearen Regression der Fehler
Amyg bestimmt. Die Ergebnisse der Berechnungen sind in Abbildung 5.27 aufgetragen. Fiir
die i-Schicht auf Z2 ist bei groBer werdender Si-Schichtdicke d eine stetige Reduktion von
mago zu erkennen. Die anfanglichen Steigungen der Kristallinitatsprofile auf HF20, HF80 und
HF140 nehmen mit linger werdender Atzdauer ab. Insbesondere auf HF140 ergibt sich
hierdurch ein ausgepragtes Maximum bei d = 450 nm. Die Signifikanz der erdrterten Effekte
resultiert aus den geringen Fehlern Amygo der Steigung (s. Abbildung 5.27 b), da Amygo

symmetrisch ist, wurden jeweils nur +Amygo (Z2) und -Amzoo (HF140) dargestellt).

Wie an der Steigung der Raman-Kirstallinitdit zu erkennen ist, kann die kristalline
Entwicklung der i-Schicht auf HF140 in zwei Wachstumsphasen vor und nach einer
Schichtdicke von d ~ 450 nm unterteilt werden (s. Abbildung 5.27 a)). In Kapitel 5.2.3 wurde

fiir die mittleren Oberflaichenwinkel der kraterartigen Substrate ein Grenzwert von

125
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W 21 =~ 115° bestimmt, unter dem die Morphologie der wachsenden Oberfliche die Raman-
Kristallinitdt beeinflusst. Zudem wurde in Kapitel 5.2.2 beobachtet, dass sich die
Oberflichenmorphologie der wachsenden i-Schicht auf schmalen kraterartigen Substraten zu
Beginn der Siliziumabscheidung am stirksten &ndert. Diese beiden unterschiedlichen
Wachstumsphasen der i-Schicht-Abscheidung auf HF140 sind demnach wie folgt zu
verstehen: Bis d~450nm dominiert die fortgesetzte Substratmorphologie das
i-Schichtwachstum. Bei groBeren Schichtdicken flacht die Struktur der i-Schichtoberflache ab
und beeinflusst die Entwicklung von 125' in weniger. Fiir die Abweichungen des
Kristallinitdtsprofils der i-Schicht auf HF80 gegeniiber dem Referenzprofil auf Z2 sind die
gleichen Ursachen anzunehmen. Allerdings sind die Unterschiede hier weniger stark
ausgepragt, da die strukturgebenden Elemente auf HF80 flacher und weniger hoch als auf

HF140 sind (s. Abbildung 5.4 und Abbildung 5.12).

5.4.2 Anpassung der Prozesseinstellungen fiir die Siliziumabscheidung auf

schmalen kraterartigen Strukturen

Fiir die Absorberschichten auf den in Flusssdure gedtzten Substraten wurden trotz konstanter
Prozesseinstellungen abweichende Entwicklungen der Raman-Kristallinitdt beobachtet. Um
die Abweichungen von IES‘ " 2u kompensieren, wurden die Prozesseinstellungen angepasst.

Erst fiir identische Kristallinitétsprofile der i-Schichten auf Z2, HF20, HF80 und HF140 ist

eine von IES’ in unabhingige Untersuchung der Solarzelleneigenschaften mdglich.

Die unter identischen Prozesseinstellungen abgeschiedenen Absorberschichten zeigen
ungeféhr parallel zueinander verschobene Kristallinitétsprofile (s. Abbildung 5.26). Es ist
daher naheliegend, die Silankonzentration SC fiir die gesamte Dauer der Si-Abscheidung
gleichméBig zu korrigieren. Die Einstellungen fiir SC sind in Abbildung 5.28 b) zu finden. In
Abbildung 5.28 a) sind die Kristallinititsprofile der i-Schichten, die unter angepassten
Prozesseinstellungen auf HF80 und HF140 abgeschieden wurden, zusammen mit dem
Kristallinitdtsprofil der i-Schicht auf Z2 dargestellt. Durch das Absenken der
Silankonzentration von SC=1.04 % auf SC=1.03 % (HF80) und SC=1.02 % (HF140)

waurde fiir die i-Schichten auf Z2, HF80 und HF140 ein identischer Verlauf von Ig> ™ erzielt.
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Abbildung 5.28: a) Raman-Kristallinitit IES' I der i-Schichten auf nass-chemisch, in HF gedtztem ZnO:Al, in
Abhingigkeit von der Si-Schichtdicke d. Die Atzzeit in HF betrug 20 s (HF20), 80 s (HF80) und 140 s (HF140).
Als Referenz-Substrat wurde 30 s in HCI geidtztes ZnO:Al verwendet (Z2). b) Zur Abscheidung der i-Schichten
auf HF80 und HF 140 wurde die Silankonzentration SC von 1.04 % auf 1.03 % bzw. 1.02 % abgesenkt.

5.4.3 Charakterisierung von Solarzellen mit deckungsgleichen

Kristallinitatsprofilen auf schmalen kraterartigen Substrattexturen

Nachstehend wird erortert, wie sich die Kompensation der morphologiebedingten
Kristallinitdtsunterschiede auf die Solarzellenparameter FF, Voc und Jsc auswirkt. Aus der
Gegentiberstellung wird die Notwendigkeit zur Anpassung des mikrokristallinen Wachstums
auf Substraten mit verschiedener Oberflachentextur ersichtlich. Ferner wird fiir die
Solarzellen mit identischem Kristallinitétsprofil der i-Schicht der Einfluss der Substrattextur

auf die elektrischen und optischen Solarzelleneigenschaften diskutiert.

In Abbildung 5.29 sind FF und Voc gegen die Atzzeit tur aufgetragen. Fiir die Solarzellen auf
den in HF gedtzten Substraten ist ein Abfall von FF = 72,5 % auf FF = 67,3 % zu erkennen
(s. Abbildung 5.29 a)). Dieser Trend ist unabhingig von der Anpassung der

Prozesseinstellungen.

Fiir die offene Klemmspannung der Solarzelle auf Z2 wurde Voc=516 mV gemessen
(s. Abbildung 5.29 b)). Fiir die Solarzellen, deren i-Schichten unter identischen Prozess-

einstellungen deponiert wurden (leere Symbole), ist eine Zunahme von Voc mit steigender
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Atzzeit tyr zu beobachten. Nach der Anpassung der Prozesseinstellungen ergibt sich eine

umgekehrte Tendenz: Die offene Klemmspannung nimmt mit steigender Atzzeit ab.
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Abbildung 5.29: a) Fillfaktor FF fiir die Solarzellen auf nass-chemisch, in HF gedtztem ZnO:Al, in
Abhingigkeit von der Atzzeit #,r. Die Atzzeit in HF betrug 20 s (HF20), 80 s (HF80) und 140 s (HF140). Als
Referenz-Substrat wurde 30 s in HCI geitztes ZnO:Al verwendet (Z2). b) Offene Klemmspannung Vo fiir die
Solarzellen auf HF20, HF80, HF140 und Z2, aufgetragen gegen fyr (Z2: tyr =0s). Fiir die Deposition der
Absorberschichten auf HF80 und HF 140 wurden die Prozesseinstellungen (SC) angepasst.

Die Abhéngigkeit der offenen Klemmspannung Voc von der Oberflichenmorphologie ist erst
zu erkennen, nachdem auf allen Substraten eine identische Entwicklung von Ilés' ™ erreicht
wurde. Im Gegensatz zu Voc ist fiir FF keine Trendumkehr nach der Anpassung von IES' n
beobachten. Dies kann dadurch erkliart werden, dass der Fiillfaktor nach Kapitel 4.1.1
(konstante Prozesseinstellungen) zwischen IES’ M~50% und IES’ M ~75% ein breites

Maximum aufweist und sich dort nur geringfiigig mit [%S' M sndert.

Als mogliche Ursache fiir die Abnahme von FF und Voc mit steigender HF-Atzzeit sind die
geringen Oberflichendffnungswinkel W 51, auf HF80 und HF140 zu nennen [20, 21, 127,
160, 163]. Auf HF80 und HF140 wurden in Kapitel 5.2.1 mittlere Oberflichen6éffnungswinkel
Wi <100° gemessen (s. Abbildung 5.12). Auf Transmissionselektronenmikroskopie-
Aufnahmen wurden fiir Offnungswinkel < (110+10)° [20] bzw. <135° ([160], a-Si:H)
Fehlstellen in den Absorberschichten beobachtet. An diesen Fehlstellen sind die
Rekombinationsverluste der Ladungstriger lokal erhoht. In [163] wurde die mit dem
Neigungsgrad der Kraterwinkel ansteigende Dichte an Korngrenzen fiir die Degradation von
FF und Voc verantwortlich gemacht. Weitere Griinde fiir die Abnahme von FF und Voc

konnten die groBen Oberflichen der schmalen kraterartigen Substrate und ein ungiinstiger
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elektrischer Ubergang zwischen dem ZnO:Al-Frontkontakt und der p-Schicht sein. In beiden
Féllen wire eine Zunahme der Rekombinationsverluste an den Grenzflichen der

pin-Solarzellen zu vermuten.
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Abbildung 5.30: a) Externe Quanteneffizienz EQE in Abhéngigkeit der Si-Schichtdicke d fiir Solarzellen, deren
ZnO:Al-Frontkontakt 20 s (HF20), 80 s (HF80) und 140 s (HF140) in Flusssdure gedtzt wurde. Als Referenz-
Substrat diente 30s in HCl geétztes ZnO:Al (Z2). Es sind die EQE der Solarzellen gezeigt, deren
Absorberschichten unter identischen Prozesseinstellungen abgeschieden wurden. b) EQFE der Solarzellen auf
HF80 und HF140, deren i-Schichten mit angepassten Prozesseinstellungen deponiert wurden. Die EQE-
Messungen der Solarzellen auf Z2 und HF20 in a) und b) sind identisch und dienen dem Vergleich.

Tabelle 5.7: Kurzschlussstromdichten Jsc fiir die Solarzellen aus Abbildung 5.30.

72 HF20 HF80 HF140
identische
5 Prozesseinstellungen 18,8 15,7 17,5 17.8
Jsc [mA/em’] angepasste
Prozesseinstellungen ” ? 184 192

Um die Kurzschlussstromdichte Jsc zu untersuchen, wurde die externe Quanteneffizienz EQE
wellenldngenaufgelost gemessen. In Abbildung 5.30 a) sind die EQE der Solarzellen
aufgetragen, fiir die sich die Kristallinitétsprofile der Absorberschichten unterscheiden. Es ist
zu erkennen, dass die externe Quanteneffizienz der Solarzellen auf den in HF gedtzten
Substraten fir A<550nm und A>700nm teilweise deutlich geringer als die der
Referenzzelle auf Z2 ist. Zusétzlich sind fiir die EQE der Solarzelle auf HF20 im infraroten
Wellenlidngenbereich ausgepréigte Interferenzen zu beobachten. Die iiberwiegend niedrigen

EQEF der Solarzellen auf den in HF geétzten Frontkontakten erklért, weshalb fiir die Solarzelle
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auf Z2 (in HCI gedtztes ZnO:Al) mit Jsc = 18,8 mA/cm? die hochste Kurzschlussstromdichte
detektiert wurde (s. Tabelle 5.7).

Die Kristallinitétsprofile der Proben aus Abbildung 5.30 b) wurden durch das Nachregeln der
Prozesseinstellungen einander angepasst (s. Abbildung 5.28). Infolgedessen ergibt sich fiir die
Solarzellen auf HF80 und HF140 eine deutliche Zunahme der EQFE fiir 4 <550 nm bzw.
A>700 nm und ein Anstieg der Kurzschlussstromdichte Jsc um absolut 0,9 mA/cm® bzw.

1,4 mA/cm? (s. Tabelle 5.7).

Die Erhéhung der externen Quanteneffizienz der Solarzellen auf HF80 und HF140
(vgl. Abbildung 5.30 a) und Abbildung 5.30 b)) ldsst sich fiir 4<550 nm analog zu den
Ausfithrungen in Kapitel 4.2.2 verstehen. Dort wurde bei reduzierter anfénglicher
Silankonzentration und steigender Anfangskristallinitdt der i-Schicht eine Zunahme der EQF
bei kurzen Wellenldngen beobachtet. Da die Raman-Kristallinitdt der Absorberschicht auf
HF80 und HF140 um durchschnittlich 5-15 % absolut erhoht wurde (vgl. Abbildung 5.27 und
Abbildung 5.28) und der Absorptionskoeffizient von a-Si:H flir 4> 700 nm deutlich geringer
als flir pe-Si:H ist [40], kann die Steigerung der EQFE im infraroten Wellenldngenbereich

durch eine erhohte Absorptionswahrscheinlichkeit der i-Schicht erkléart werden.

Im Vergleich der Solarzellen mit identischem Kristallinitdtsprofil (s. Abbildung 5.30 b))
wurden auf HF20 im nahezu gesamten untersuchten Wellenldngenbereich die niedrigsten
EQF gemessen. Diese sind fiir 4> 700 nm ebenso wie die dort auftretenden Interferenzen mit
der relativ flachen Oberflaichenmorphologie von HF20 zu begriinden (vgl. Abbildung 5.12)
[40]. Zwischen A =550 nm und A= 700 nm (HF80) bzw. 4=800 nm (HF140) ist fir die
Solarzellen auf den in HF geétzten Substraten eine hohere Quanteneffizienz als fiir die
Referenzzelle auf Z2 zu beobachten. Nach [161] kann die Quanteneffizienz in diesem Bereich
durch Anpassung der Brechungsindizes der funktionalen Schichten in der
pin-Einfachsolarzelle erhoht werden: Wie in Kapitel 5.2.2 erortert wurde, fithren die schmalen
kraterartigen ~ Strukturen auf den Oberflichen von HF80 und HF140 zu
Brechungsindexgradienten. Bei kurzen Wellenldangen (4 < 550 nm) wurden fiir die Solarzellen
auf HF80 und HF140 niedrigere EQE als auf Z2 beobachtet (s. Abbildung 5.30 b)). Eine

mdgliche Ursache hierfiir konnte die erhdhte Substratabsorption der in HF gedtzten Substrate
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gegeniiber dem in HCI geédtzten Frontkontakt sein [172]. Alternativ dazu koénnten
Rekombinationsverluste an den Fehlstellen in der i-Schicht zu einer Verschlechterung der
Ladungstragersammlung fiihren. Diese Vermutung wird unterstiitzt durch die vergleichsweise

geringen Fiillfaktoren der Solarzellen auf HF80 und HF 140 (s. Abbildung 5.29 a)).

5.4.4 Zusammenfassung

In Kapitel 5.4 wurde das Wachstum von mikrokristallinen Absorberschichten auf schmalen
kraterartigen Substraten untersucht. Im fiir Solarzellen relevanten Kristallinitdtsbereich um
fés' m"~60% wurde ein deutlicher Einfluss der Oberflachenmorphologie auf das
Schichtwachstum beobachtet. Dabei konnten die Kristallinitdtsprofile in zwei Bereiche
unterteilt werden: Wéahrend der anfinglichen Wachstumsphase nimmt die auf die
Absorberschicht iibertragende Substratmorphologie entscheidenden Einfluss auf den Verlauf
von IES' ™ AnschlieBend bestimmen die aus Kapitel 4.1.1 bekannten Prozess- bzw.

Wachstumsdrifte die Entwicklung der Raman-Kristallinitt.

Durch das Nachregeln der Prozesseinstellungen wurden die abweichenden
Kristallinitdtsprofile der i-Schicht einander angeglichen. Hierdurch wurde ein identischer
Verlauf von 123' ™ erreicht. Um die Auswirkungen der Kristallinititsanpassung zu diskutieren,
wurden die Solarzelleneigenschaften betrachtet: Fiir den Fiillfaktor 14sst sich unabhéngig vom
Kristallinitdtsverlauf eine Verringerung mit zunehmender Substratrauigkeit feststellen.
Hingegen ist fiir die offene Klemmspannung der Solarzellen erst nach dem Angleichen der
Kristallinitdtsprofile der Einfluss der Morphologie zu erkennen (V¢ verringert sich mit ldnger
werdender HF-Atzzeit). Fiir die externe Quanteneffizienz EQE ist die Korrelation zwischen

der Substratmorphologie und den Solarzelleneigenschaften bei nicht angepassten

Prozesseinstellungen ebenfalls durch die Effekte unterschiedlicher 125' in iiberlagert.

Aus den Untersuchungen folgt, dass die Auswirkungen der Substratmorphologie auf die
Solarzelleneigenschaften durch die abweichende Entwicklung von 125' ™ schwierig zu
detektieren sind. Jedoch konnen die morphologiebedingten Kristallinitdtsunterschiede durch
Kenntnis der kristallinen Entwicklung identifiziert und durch Nachregeln der

Prozesseinstellungen kompensiert werden.
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5 Wachstumskontrolle fir mikrokristallines Silizium auf unterschiedlich texturierten

Substratoberfldchen

5.5 Zusammenfassung

In diesem Kapitel wurden in einer ausfiihrlichen Studie die Auswirkungen der
Substratmorphologie auf die kristalline Entwicklung der Absorberschicht von
mikrokristallinen Diinnschichtsolarzellen untersucht. Durch die breite Auswahl an Strukturen
ist es dabei gelungen, umfassende Aussagen zum Wachstum von mikrokristallinem Silizium

auf rauen Oberfldchen zu treffen.

Trotz identischer Prozesseinstellungen wurden auf breiten kraterartigen, schmalen
kraterartigen und periodischen Texturen durch die Substratmorphologie versursachte
Unterschiede des Absorberschichtwachstums detektiert. Um die Ursache fiir die morphologie-
bedingten Prozessdrifte zu analysieren, wurden Rasterkraftmikroskop-Aufnahmen der
Oberfldchen statistisch ausgewertet. Dabei wurde festgestellt, dass die Kristallinitét erst ab
einem mittleren Winkel unterhalb von (115+10)° von der Substratmorphologie beeinflusst
wird. Die physikalischen Griinde hierfiir konnten in der Konvergenz der Silizium-Schichten
wiahrend dem Schichtwachstum liegen: Auf rauen Substraten wachsen die Silizium-Schichten
entgegengesetzt geneigter Oberflachenelemente aufeinander zu. An den Schnittflichen der
wachsenden Silizium-Schichten wurden in der Literatur Materialverdnderungen festgestellt.
AuBerdem sind Abschattungseffekte in Betracht zu ziehen, welche sich auf den direkten
Zustrom der Wasserstoffradikale speziell in den Kratervertiefungen der Strukturen auswirken
und zu einer Verringerung der Raman-Kristallinitdt fitlhren konnten. Die abschattende
Wirkung der strukturgebenden Elemente konnte innerhalb eines einfachen Wachstumsmodells

bestitigt werden.

Die in Kapitel 4.1.3 entwickelte Prozesskontrolle wurde fiir die Abscheidung der i-Schicht auf
breiten kraterartigen Oberflichen verwendet: Durch die zweistufige Anpassung der
Prozesseinstellungen wurden fiir die i-Schichten auf unterschiedlich texturierten Substraten
identische und konstante Kristallinitdtsprofile erzielt. Diese fithren auf allen untersuchten
Proben zu einer Wirkungsgradsteigerung. Im Vergleich der Solarzellen mit verschiedenem
Frontkontakt und &hnlichem Kristallinitdtsprofil der i-Schicht zeigen die kathodenzerstdubten,

in HCI gedtzten ZnO:Al-Substrate die giinstigsten Eigenschaften.
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5.5 Zusammenfassung

Um die Kompensation der morphologiebedingten Prozessdrifte zu demonstrieren und die
daraus folgenden Auswirkungen auf die Solarzelleneigenschaften zu studieren, wurde das
Wachstum auf schmalen kraterartigen Substraten im fiir Solarzellen relevanten
Kristallinitdtsbereich untersucht. Die auftretenden Abweichungen in der kristallinen
Entwicklung wurden durch ein Absenken der Silankonzentration ausgeglichen. Durch das
Anpassen der Kristallinititsprofile ergaben sich insbesondere fiir die offene Klemmspannung
und die externe Quanteneffizienz der Solarzellen signifikante Verdnderungen. Damit wurde
gezeigt, dass die Kompensation der morphologiebedingten Prozessdrifte fiir die Optimierung
der Substratstruktur essentiell ist. Die Methode der in-situ Raman-Spektroskopie liefert
ausreichende Informationen, um die externen Prozessparameter anzupassen und potentielle

Wachstumsdrifte auszugleichen.
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6 Zusammenfassung und Ausblick

Der wissenschaftliche Fortschritt dieser Arbeit besteht in der Entwicklung eines iterativen
Verfahrens zwischen der Beobachtung des mikrokristallinen Siliziumwachstums mit in-situ
Raman-Spektroskopie und der Nachfithrung der Prozesseinstellungen. Die Aufnahme der
Kristallinitatsprofile ermdglicht es, Wachstumsdrifte detailliert zu beobachten. Durch das
Anpassen der Prozesseinstellungen kann den detektierten Driften mit hoher Genauigkeit
entgegengesteuert werden. Es wurde gezeigt, dass sich das Ausgleichen des inhomogenen
Schichtwachstums im fiir Solarzellen relevanten Kristallinitdtsbereich giinstig auf die
Solarzellenkonversionseffizienz auswirkt. Die Kompensation der Wachstumsunterschiede auf
rauen Substraten erhoht die Vergleichbarkeit der Solarzellen. Hierdurch konnten die
Auswirkungen der rauen Substratmorphologie auf die Solarzelleneigenschaften unabhéngig

von der Raman-Kristallinitdt untersucht werden.

Nachfolgend werden die Ergebnisse aus den Kapiteln 3 bis 5 zusammengefasst. Ein Ausblick

tiber mogliche zukiinftige Experimente erfolgt im Anschluss.

In Kapitel 3 wurden die Weiterentwicklung des institutseigenen Messaufbaus zur in-situ

Raman-Spektroskopie und die Automatisierung der Datenauswertung beschrieben.

Die Siliziumabscheidung auf der Linse, welche zur Fokussierung des Anregungslasers und
zur Sammlung des Raman-Lichts dient, konnte durch ein beidseitig mit ZnO:Al beschichtetes
Quarzplattchen vollstdndig verhindert werden. Die Beschichtungsrate auf dem Quarzpléttchen
wurde durch ein neuentwickeltes Bauelement um eine Grofenordnung verringert. Als
Resultat dessen wurde der Abfall der Raman-Intensitit wihrend der Deposition der

Absorberschicht deutlich reduziert und das Signal-Rausch-Verhiltnis wurde stabilisiert.

Die Untergrundbeitrdge der Linse und des Glas/ZnO:Al-Substrats wurden sorgfaltig von den
Raman-Signalen subtrahiert: Zum Abzug des Linsenuntergrunds wurde die Quarz- durch eine

Calciumfluorid-Linse ersetzt. Das Spektrum der Calciumfluorid-Linse zeigte einen Raman-
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6 Zusammenfassung und Ausblick

Ubergang bei 320 cm” und ist im fiir pc-Si:H relevanten Wellenzahlbereich
(400 cm™ - 560 cm™) niherungsweise konstant. Zur Bestimmung des Glas/ZnO:Al-Signals
wurde der Wellenzahlbereich zwischen 560 cm™ und 660 cm™ verwendet. Hier dominiert der
Substratbeitrag die in-situ aufgenommenen Raman-Spektren wihrend der anfanglichen

Wachstumsphase.

Nach der vollstdandigen Subtraktion der Untergrundsignale konnte die Raman-Kristallinitét fiir
Schichtdicken groBer als 50 nm und bei einer Wachstumsrate von etwa 0,3 nm/s mit einer
absoluten Messunsicherheit von nédherungsweise = 5 % und einer Schichtdickenaufldsung von

10 nm in Wachstumsrichtung bestimmt werden.

In Kapitel 4 wurde der Zusammenhang zwischen der Entwicklung der Raman-Kristallinitét,
den Prozesseinstellungen und den photovoltaischen Parametern 7 (Solarzellenkonversions-
effizienz), Jsc (Kurzschlussstromdichte), FF (Fiillfaktor) und Voc (offene Klemmspannung)

untersucht.

Fir konstante Prozesseinstellungen steigt die Raman-Kristallinitdt im flir Solarzellen
relevanten Kristallinititsbereich um etwa 20 % absolut. Zur Kompensation des inhomogenen
Schichtwachstums wurde die Silankonzentration in einem zweistufigen Verfahren

nachgeregelt.

Die stirkste Zunahme der Raman-Kristallinitit wurde wéhrend der anfinglichen
Wachstumsphase detektiert. Daher wurde die Silankonzentration fiir die Deposition der ersten
50 nm der Absorberschicht reduziert. Fiir die Solarzellen, deren Absorberschichten mit
anfangs geringer Silankonzentration abgeschieden wurden, war eine Verringerung der offenen
Klemmspannung, ein Anstieg der externen Quanteneffizienz fiir Wellenldngen kleiner
als 550 nm und eine Erhéhung der Raman-Kristallinitdt um etwa 10 % zu beobachten. Fiir die
Erhohung der externen Quanteneffizienz liefert die optische Modifikation der p-Schicht einen

Erklarungsansatz.

Wihrend des spéteren Schichtwachstums wurde ein kontinuierlicher Anstieg der Raman-
Kristallinitdit — detektiert. Zur Kompensation dieses Wachstumsdrifts wurde die
Silankonzentration stetig nachgefiihrt. Als Resultat wurde eine konstante Entwicklung der

Raman-Kristallinitdt in Wachstumsrichtung erreicht.
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6 Zusammenfassung und Ausblick

Die Solarzellen mit einem homogenen mikrokristallinen Wachstum der Absorberschicht und
Raman-Kristallinititen von 60 % zeigten eine absolute Zunahme der Solarzellenkonversions-
effizienz um 0,4 %. Optimale Werte von Jsc, FF und Voc wurden jedoch fiir Solarzellen mit
unterschiedlichen, nicht konstanten Kristallinitétsprofilen der i-Schicht festgestellt. Die
iterative Methode zwischen der Anpassung der Prozesseinstellung und der in-situ Detektion
der Raman-Kristallinitdt ermoglicht es, die Korrelation zwischen dem mikrokristallinen
Wachstum und den Solarzellenparametern herzustellen und optimierte Kristallinititsprofile zu

reproduzieren.

In Kapitel S wurde das mikrokristalline Wachstum auf unterschiedlich texturierten Substraten

betrachtet. Dazu wurden die untersuchten Substrattexturen in drei Gruppen unterteilt:

e Breite, kraterartige und ungeordnete Strukturen,
e schmale, kraterartige und ungeordnete Strukturen und

e periodisch angeordnete Nanostrukturen.

Die Experimente wurden bei Raman-Kristallinitdten zwischen 20 % und 60 % durchgefiihrt.
Obwohl Absorberschichten mit diesen Kristallinitdten fiir den FEinsatz in Solarzellen
ungeeignet sind, wird in dem verwendeten Wachstumsregime eine erhdhte Sensitivitét
gegeniiber verdnderten Depositionsbedingungen beobachtet. Daher eignet sich der genannte
Kristallinitatsbereich fiir die Untersuchung der Wachstumsunterschiede auf unterschiedlich

texturierten Substratoberflachen.

Innerhalb jeder Substratgruppe wurden signifikante Abweichungen bei der Entwicklung der
Raman-Kristallinitdt in Wachstumsrichtung festgestellt. Um die Abhéngigkeit der Raman-
Kristallinitdit von der Oberflichenmorphologie der Substrate zu untersuchen, wurden die
kraterartigen Texturen mit Rasterkraftmikroskop-Aufnahmen charakterisiert. Aus diesen
Messungen wurde die Neigungsgradverteilung der Oberflichen bestimmt. Die
Gegeniiberstellung zwischen der Neigungsgradverteilung und der mittleren Raman-
Kristallinitét der letzten 200 nm der Absorberschicht zeigt, dass sich die End-Kristallinitét fiir
Kraterdffnungswinkel < (115+£10)° signifikant verringert. Dementsprechend ,,erinnert sich
das mikrokristalline Schichtwachstum wéhrend der gesamten Absorber-Abscheidung an die

Morphologie der Substratoberfléche.

137



6 Zusammenfassung und Ausblick

Die periodisch texturierten Substrate wurden iiber die Anzahl der Nanostrukturen, welche
umgekehrt proportional mit der quadrierten Periodenlénge skaliert, parametrisiert. Es wurde
festgestellt, dass die Raman-Kristallinitdt mit zunehmender Anzahl der Nanostrukturen linear
abnimmt. Um die Abhéngigkeit zwischen der Kristallinititsentwicklung und der
Substratmorphologie zu verstehen, bietet die Abschattung des direkten Wasserstoffflusses

durch die Oberflachenerhebungen einen Erklarungsansatz.

Zur Abscheidung konstanter Kristalinitdtsprofile auf breiten kraterartigen Strukturen wurde
das in Kapitel 4 entwickelte iterative Verfahren zwischen der Beobachtung des
mikrokristallinen Wachstums und der Anpassung der Prozesseinstellungen verwendet. Es
wurde unabhingig von der Substratmorphologie gezeigt, dass sich ein homogenes
Schichtwachstum giinstig auf die Solarzellenkonversionseffizienz auswirkt. Die Ursache fiir
die Steigerung der Solarzellenkonversionseffizienz ist analog zu Kapitel 4 auf eine Erhéhung
des Fiillfaktors und eine Zunahme der externen Quanteneffizienz fiir Wellenlédngen < 600 nm

zuriickzufiihren.

Auf schmalen kraterartigen Strukturen wurde im fiir Solarzellen relevanten
Kristallinitdtsbereich trotz identischer Prozesseinstellungen ein signifikanter Einfluss der
Substrattextur auf die Entwicklung der Raman-Kristallinitit beobachtet. Die
Substratmorphologie dominiert die Kristallinitdtsentwicklung wiahrend der anfénglichen
Wachstumsphase. Wahrend des spéteren Schichtwachstums flacht die auf die Absorberschicht
iibertragene Substratstruktur ab und der Einfluss auf das mikrokristalline Schichtwachstum
wird schwicher. Zur Kompensation der morphologiebedingten Wachstumsunterschiede wurde
die wihrend der Siliziumabscheidung konstant gehaltene Silankonzentration gleichmaBig
verringert. Durch die Anpassung der Kristallinititsprofile ergaben sich insbesondere fiir die
offene Klemmspannung und die externe Quanteneffizienz deutliche Verdnderungen. Damit
wurde gezeigt, dass das Angleichen des mikrokristallinen Wachstums auf unterschiedlich
texturierten Substratoberflichen notwendig ist, um Trends in den Solarzellenparametern

unabhingig vom Einfluss der Raman-Kristallinitdt zu detektieren.
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6 Zusammenfassung und Ausblick

Ausblick

Nach [32] steigt die Beschichtungsrate der Kammeroptiken fiir hohe Wachstumsraten an. Es
ist anzunehmen, dass mit dem neu entwickelten, beschichtungsreduzierenden Bauelement
auch bei hohen Wachstumsraten Raman-Spektren mit nahezu konstanter Signalintensitét
aufgenommen werden konnen. Daher wire es fiir zukiinftige Arbeiten interessant, die
kristalline Entwicklung der Absorberschicht bei industrierelevanten Wachstumsraten von
>1nm/s zu bestimmen. Fiir diese Wachstumsraten werden meist hdéhere Plasma-
Anregungsfrequenzen [64] bzw. Leistungsdichten [190] verwendet. Beide Depositions-

parameter wirken sich auf die Raman-Kristallinitdt von pc-Si:H aus.

In Kapitel 4 wurde ein homogenes Schichtwachstum der Absorberschicht bei einer Raman-
Kristallinitdt von 60 % erzielt. Es wére aufschlussreich, kontrollierte Kristallinitétsprofile bei
unterschiedlichen Raman-Kristallinititen abzuscheiden und die Auswirkungen auf die
Solarzellenparameter zu untersuchen. Weiterhin besteht Unklarheit, ob ein Kristallinittsprofil
existiert, welches gleichzeitig zu optimalen Fiillfaktoren, Kurzschlussstromdichten und

offenen Klemmspannungen fiihrt.

Das Modell zur Abschattung des direkten Wasserstoffflusses durch die strukturgebenden
Elemente auf den kraterartigen Oberflichen sagt voraus, dass die Raman-Kristallinitét
zwischen den Oberflichenerhebungen am geringsten ist. Dieses Modell lieBe sich mit

ortsaufgeldster Transmissionselektronenmikroskopie verifizieren.

Mit dem Aufbau zur in-situ Raman-Spektroskopie kann neben der Messung der Raman-
Kristallinitdt die plasmainduzierte Temperaturerh6hung der wachsenden Schicht ermittelt
werden [32]. Dabei bestand die Herausforderung, ein fiir die Temperaturmessung
ausreichendes Signal-Rausch-Verhiltnis zu erzielen. Anhand der Wachstumsuntersuchungen
auf den schmalen  kraterartigen  Strukturen wurde  beobachtet, dass der
Brechungsindexgradient an der Oberfliche der wachsenden Silizium-Schicht zu einer
deutlichen Zunahme der detektierten Raman-Intensitdt fiihrt. Die schmalen kraterartigen
Strukturen bieten somit die Moglichkeit, das Signal-Rausch-Verhéltnis zu erhéhen und die
durch das Plasma verursachte Temperatursteigerung der wachsenden Silizium-Schicht prézise

zu bestimmen.
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Anhang

A.1 Standardeinstellungen zur Deposition der mikrokristallinen p- und
i-Schichten

Tabelle A.1.1: Standardeinstellungen zur Abscheidung der mikrokristallinen p- und i-Schichten. Aufgefiihrt sind
die Heizer-Temperatur Ty, der eingestellte Depositionsdruck p,,, die eingestellte Leistungsdichte Py und die
Silankonzentration SC.

Schicht Tu [°C] pp, [Torr] Pry [W/em?] SC [%]
p (nc-Si:H) 250 3,5 0,23 0,45
i (ue-Si:H) 200 10 ~0,4 s. Kapitel

A.2 Substratiibersicht

Tabelle A.2.1: Verwendete Substrate zur Untersuchung breiter kraterartiger Strukturen. Fiir alle Substrate ist der
Kurzname (Abk.), der Schichtwiderstand R und die Raman-Kristallinitéit der p-Schicht IES' P angegeben.

Substrat (breit, kraterartig, ungeordnet) Abk. R [Q] 125' P 1%]
ZnO:Al (kathodenzerstdubt, flach) [41] Z1 3,0 55
Zn0:Al (kathodenzerst., 30 s in HCI geétzt) [41] 72 4,9 58
Text. Glas (mit kathodenzerst., nass-chemisch gedtztem  Z3 8,3 58
ZnO:Al) [167]

LPCVD-ZnO:B (20 min. Ar-Plasma) [84, 165] 74 12,5 58
LPCVD-ZnO:B (kein Ar-Plasma) [84, 165] 75 12,5 57
LPCVD-ZnO:B (45 min. Ar-Plasma) [84, 165, 188] 76 12,5 57
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Tabelle A.2.2: Verwendete Substrate zur Untersuchung schmaler kraterartiger Strukturen. Fiir alle Substrate ist
die Atzzeit in Flusssiure fyr, der Kurzname (Abk.), der Schichtwiderstand R, und die Raman-Kristallinitat der

p-Schicht 125' P angegeben.

Substrat HF-Atzzeit Abk. R [Q] féS'P [%]
(schmal, kraterartig, ungeordnet) tur [s]
20 HF20 3,5 57
40 HF40 3,6 59
ZnO:Al, durch Flusssdure 60 HF60 43 54
(HF, 1 %) nass-chemisch geitzt 80 HE80 46 53
100 HF100 53 51
140 HF140 8,4 52

Tabelle A.2.3: Verwendete Substrate zur Untersuchung periodisch angeordneter Strukturen. Fiir alle Proben ist
die Periode p und der Kurzname (Abk.) angegeben. Der Schichtwiderstand R des Substrates wurde auf einer
flachen Referenz mit 80 nm ZnO:Al gemessen. Die Raman-Kristallinitit der p-Schicht IES' P konnte wegen eines
hohen Fluoreszenzsignals des verwendeten Imprint-Lacks nur fir die Substrate mit p =354 (P500 um 45°

gedreht) und p = 600 nm bestimmt werden.

Substrat Periode p Abk. R_[Q] ]25' P [%]
(periodisch angeordnet) [nm]

354 P354 40
Periodische texturierte Oberflachen

500 P500 -
von Nano-Imprint-Substraten mit 600 600 ~ 60 - 80 47
kathodenzerstaubtem ZnO:Al 200 P00 )
(80 nm) 1060 P1060 -
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A.3 Numerische Berechnungen zur Abschattung von Wasserstoff-Radikalen

durch raue Oberflachen

Das folgende Programm wurde in MATLAB® geschrieben und berechnet die Abschattung der
Wasserstoffradikale in einer kraterartigen Vertiefung. Der Krater wird durch einen
umgedrehten rotationssymmetrischen Kegel mit der Hohe # und Breite b beschrieben. Zur
Veranschaulichung ist der zweidimensionale Querschnitt des Kegels in Abbildung A.3.1

gezeigt.

Abbildung A.3.1: Zweidimensionaler Querschnitt eines rotationssymmetrischen Kegels mit der Hohe 4 und
Breite b. Die weiteren Variablen werden im Programmcode definiert.

Definition der Eingangsparameter (Kraterhohe bzw -breite und Aufldsung):

clear;

hc=inputdlg ('Kraterhéhe in nm');
hb=char (hc) ;

h=str2double (hb) ;

bc=inputdlg ('Kraterbreite in nm');
bb=char (bc) ;

b=str2double (bb) ;

Rc=inputdlg ('Aufldésung in nm');
Rb=char (Rc) ;

R=str2double (Rb) ;

Pixel=fix (b/R);

Erstellen einer zweidimensionalen Pixel-Karte (xy-Ebene, s. Abbildung A.3.1) mit dem
Eintrag ,,0“ fiir die Koordinaten, welche innerhalb einer Kegelgrundfliche mit dem

Durchmesser b liegen. Die anderen Koordinaten werden auf ,,1* gesetzt:
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Map=ones (Pixel+1l,Pixel+l) ;
Mapxy (1,2:Pixel+2)=-0.5*b:R:0.5*b;
Mapxy (2:Pixel+2,1)=-0.5*b:R:0.5%b;
Mapxy (2:Pixel+2,2:Pixel+2)=Map;
for j=2:Pixel+2
for k=2:Pixel+2
if sqgrt (Mapxy(j, 1) "2+Mapxy(1l,k)"2)<=b/2
Mapxy (j, k) =0;
else
end;
end;
end;

Berechnung von Vektoren vom Punkt (0|0) zu Punkten auf dem Kraterrand
(s. Abbildung A.3.1):

Kreisvektor=zeros (360, 3);

for i=1:1:360
Kreisvektor (i, 1)=i;
Kreisvektor (i, 2)=b*0.5*cosd (i) ;
Kreisvektor (i, 3)=b*0.5*sind (i) ;

end;

Festlegung verschiedener Startparameter und Abfrage, welche Punkte der oben definierten

Pixel-Karte den Eintrag ,,0° aufweisen:

Partikelsumme=0;
Partikel=0;
AbstandPunktKraterrandmin=zeros (360, 2) ;
AbstandPunktKraterrandmin(:,1)=1:1:360;
for j=2:Pixel+2
for k=2:Pixel+2
if Mapxy (3, k)==

Fiir einen Punkt (jlk) innerhalb der Kegelgrundfliche werden die Abstinde zur Rand
berechnet (Vektornorm). Mit ,min (AbstandPunktKraterrandmin (:,2))“ wird der geringste
Abstand herausgesucht (bz, s. Abbildung A.3.1):
for i=1:360
AbstandPunktKraterrandmin (i, 2)=sqgrt ( (Mapxy (1, k) -
Kreisvektor (i, 2)) "2+ (Mapxy(j, 1) -Kreisvektor (i, 3))"2);

end;
bt=min (AbstandPunktKraterrandmin(:,2));

Berechnung von 4z (s. Abbildung A.3.1):
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ht=bt*h./(b./2);

Fir den Punkt (jlk) wird der Abstand zu jedem Punkt am Rand der Kegelgrundfldche
bestimmt (,,AbstandPunktKraterrand®). Mit diesem Abstand ldsst sich der Winkel alpha
berechnen (s. Abbildung A.3.1 fiir den Fall ,,AbstandPunktKraterrand=bt®). Mit Kenntnis
von alpha kann die Menge an Partikeln ermittelt werden, die unter kosinusformigem
Einfallswinkel aus allen Richtungen (1°-Schritte, for-Schleife zwischen 0° und 360°) auf die
Krateroberflache treffen (Integral von cos(alpha) ist sin(alpha)):

for i=1:360
AbstandPunktKraterrand=sqgrt ( (Mapxy (1, k) -
Kreisvektor (i, 2)) "2+ (Mapxy(j,1l)-Kreisvektor (i, 3))"2);
alpha=atand (AbstandPunktKraterrand/ht) ;
Partikel=(1/360) *sind (alpha) ;
Partikelsumme=Partikel+Partikelsumme;
end;
Mapxy (J, k)=Partikelsumme;
else
end;
Partikel=0;
Partikelsumme=0;
end;
end;

A.4 Transmissions- und Reflexionsmessungen
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Abbildung A.4.1: Substratabsorption Ag von Z2 (in HCI geétztes ZnO:Al), Z3 (texturiertes Glas mit geédtztem
ZnO:Al) und Z6 (intrinsisch strukturiertes LPCVD-ZnO:B), aufgetragen gegen die Wellenldnge A.
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