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1 Einleitung

Amorph oder kristallin? Diese Frage ist auf den ersten Blick eindeutig zu beantworten. Besteht
der Festkorper aus einem exakt periodisch aufgebautem Atomgitter, ist er kristallin. Fehlt
diese Periodizitat, ist er amorph. Tatsdchlich existieren jedoch auch Mischphasen, die beide
Komponenten enthalten. Und selbst innerhalb dieser Phasen gibt es Unterschiede zwischen
verschiedenen Graden der Ordnung oder Unordnung der Atome. So lassen sich in amorphen
Materialien Langenskalen (Korrelationsldngen) definieren, auf denen eine gewisse Nahordnung
bezogen auf néchste oder tibernédchste Nachbarn durchaus noch vorhanden ist. In Kristallen
dagegen kann die Ordnung beispielsweise durch Stapelfehler der Gitternetzebenen oder eine
hohe Dichte an Korngrenzen gestort sein. Eine periodische Folge von Stapelfehlern kann
dabei zu vollig neuen Kristallformen (Polytypen) fiihren. Auch sind Abweichungen in der
bevorzugten Stapelrichtung (Textur) der Netzebenen denkbar. Diese Storungen konnen sich alle
wiederum auf andere Eigenschaften des Materials wie elektrische oder thermische Leitfahigkeit
oder die spektrale Absorption auswirken. In der vorliegenden Arbeit werden diinne Schichten,
die in der Photovoltaik Anwendung finden, im Hinblick auf ihre atomare Ordnung und

Unordnung untersucht.

Die Nutzung von Diinnschichtsolarzellen in der Photovoltaik hat sich in den letzten Jahren
aufgrund des geringeren Materialeinsatzes und dem damit verbundenen Kostenreduktions-
potential gegentiber einkristallinen Solarzellen etabliert. Insbesondere die Verwendung von
siliziumbasierten Diinnschichten bietet den Vorteil einer nahezu unbegrenzten Verfiigbarkeit
von Silizium, dessen Masseanteil an der Erdhiille etwa 26% betrégt. Als Absorberschichten
bieten sich unterschiedliche Modifikationen von Silizium an: Zum einen das hydrogenisierte
mikrokristalline Silizium (uc-Si:H) mit einer Bandliicke von 1,1 eV, zum anderen das hydrogeni-
sierte amorphe Silizium (a-Si:H) mit einer sogenannten ,quasi-Bandliicke” von etwa 1,8eV.
Da diese Modifikationen aufgrund der unterschiedlichen Bandliicke nicht denselben Teil des
Sonnenspektrums ausnutzen, kann man in sogenannten Tandemzellen, also einer Kombination
dieser Materialien, Spitzenwirkungsgrade von {iber 13% erreichen, wihrend bei Einzelzellen
aus dem jeweiligen Material stabilisierte Wirkungsgrade von bis zu 10% erzielt werden kénnen.
Die Angabe eines stabilisierten Wirkungsgrades ist gerade bei Absorberschichten aus a-Si:-H

wichtig, da diese einer signifikanten lichtinduzierten Degradation unterliegen.

Die Abweichungen zwischen initialem und stabilisiertem Wirkungsgrad von a-Si:H Solarzel-
len liegen vorwiegend im Bereich zwischen 15% und 35%. Ursache fiir diese Materialdegradation
ist die Bildung von elektronischen Defekten durch Uberschussladungstréger (Staebler-Wronski-

Effekt). Man geht davon aus, dass schwichere Si-Si-Bindungen unter Lichteinwirkung leichter
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aufbrechen kénnen und so zu solchen Defekten fiihren. Die Stiarke der atomaren Bindungen
héngt dabei mit der Ordnung im amorphen Material zusammen. Zunehmende Ordnung lasst
sich durch geringere Abweichungen vom idealen Tetraederwinkel charakterisieren. Variationen
dieses Winkels konnen zu Anderungen der Abstinde der nachsten Nachbaratome fiihren, was
einen direkten Einfluss auf das Spektrum der Gitterschwingungen hat. In der Literatur wurden
Anderungen der Peakposition und der Linienbreite der transversal-akustischen Mode in Ra-
manspektren von a-Si:-H mit ,medium range order” (MRO)-Effekten in Verbindung gebracht.
Variationen in der Breite des , ersten scharfen Beugungspeaks” in Rontgendiffraktogrammen
wurden ebenfalls auf die MRO zuriickgefiihrt.

In der vorliegenden Arbeit wird die Ordnung intrinsischer a-Si:H Schichten mittels
Rontgenbeugung (XRD) und Ramanspektroskopie untersucht. In einem zweiten Schritt soll
gezeigt werden, dass Solarzellen aus Absorberschichten mit hoherer struktureller Ordnung

signifikant weniger degradieren.

Im Grenzbereich zwischen amorphem und kristallinem Wachstum existiert eine Mischphase,
das mikrokristalline Silizium (pc-Si:H), das durch seinen kristallinen Volumenanteil X, charak-
terisiert werden kann. Es gibt erste Hinweise darauf, dass ein Zusammenhang zwischen dem
Grad der Ordnung im amorphen Teil der Phase und X, besteht, der hier detaillierter untersucht
wird.

Die Bestimmung des kristallinen Volumenanteils in pc-Si:H ist ein weiterer zentraler Aspekt
dieser Arbeit. In der Literatur wurde gezeigt, dass Absorberschichten mit homogenerer Ver-
teilung des kristallinen Volumenanteils X in Solarzellen zu hoheren Wirkungsgraden fiihren.
Entsprechend der Literatur sind Werte um 55-70% charakteristisch fiir ein Material mit optimaler
Phasenmischung. Man kann X, grundsétzlich mittels XRD und Ramanspektroskopie untersu-
chen, jedoch lassen sich Variationen des kristallinen Volumenanteils tiber die Schichtdicke nur
begrenzt auflésen. Misst man Schichten mit XRD unter streifendem Einfall bei verschiedenen
Einfallswinkeln oder mittels Ramanspektroskopie mit verschiedenen Wellenldngen, erhélt man
X_ als komplizierten Mittelwert tiber die durchstrahlte Schichtdicke. In dieser Arbeit wird daher
ein Atzverfahren vorgestellt, das ermdglicht, Diinnschichtsilizium definiert schrag zu atzen.
Diese Schragen sind ausreichend flach, um X, mittels Ramanmikroskopie in unterschiedlichen
Atztiefen bestimmen und somit tiefenaufgeldst messen zu kénnen.

Dariiberhinaus wird die Textur von pc-Si:H in Solarzellen untersucht. Wéahrend in der
Literatur hédufig die Wichtigkeit einer Vorzugsorientierung in [110]-Richtung betont wird, soll
hier gezeigt werden, dass eine solche Textur keine notwendige Voraussetzung ist, um mit

Solarzellen aus diesem Material Spitzenwirkungsgrade zu erzielen.

Um den Transport der generierten Ladungstréager zu verbessern, tragt man auf der der
Sonne zugewandten Seite einer Solarzelle eine transparente und leitfahige Schicht (TCO) auf.
Daran schlief8t sich die eigentliche Solarzelle in einer n-i-p bzw. p-i-n-Konfiguration an. Um
Absorptionsverluste in der dem TCO folgenden Dotierschicht zu reduzieren, benétigt man
ein Material, das sowohl transparent als auch gut dotierbar ist. Die Verwendung von SiC in

seiner kristallinen Form erweist sich hierfiir als vielversprechend. Neben der hohen Transparenz



und guten Dotierbarkeit konnten hiermit ebenfalls Reflexionsverluste zwischen Substrat und
Absorberschicht reduziert werden.

Die Charakterisierung dieses Materials ist jedoch durch seine komplexe Struktur, wie z. B. eine
erhohte Wahrscheinlichkeit fiir die Bildung von Stapelfehlern deutlich erschwert. Es wird zudem
vermutet, dass das Material, dhnlich wie jic-Si:H, aus einer Mischphase von amorphen und
kristallinen Anteilen besteht. Die Linienform der Infrarotabsorption der Si-C-Streckschwingung
wird dabei in der Literatur haufig als qualitive Grofie fiir X. herangezogen, jedoch wurden
diesbeziiglich bisher keine eindeutigen Korrelationen zwischen der Mikrostruktur und der
Infrarotspektroskopie gezeigt.

Gerade bei der Ramanspektroskopie konnen der Polytypismus sowie hohe Dotierungen, Ma-
terialverspannungen und geringe Kristallitgrofen zu einer Peakverbreiterung fithren und eine
Separation der einzelnen Beitrdge nahezu unmoglich machen. Die direkte Strukturaufklarung
mittels XRD und Transmissionselektronenmikroskopie wird daher hier verwendet, um Varia-
tionen in der atomaren Mikrostruktur beobachten und analysieren zu kénnen. Anhand dieser
Ergebnisse werden schlieflich Erklarungsansitze fiir die Anderungen von optoelektronischen
Daten der pc-SiC:H-Schichten vorgestellt.






2 Grundlagen

Im nun folgenden Grundlagenkapitel wird die Ordnung der Atome im Festkorper diskutiert.
Daran anschliefend werden Depositionsverfahren, sowie die bisher aus der Literatur bekannten
Eigenschaften der untersuchten Materialen vorgestellt. Im letzten Abschnitt findet sich eine
theoretische sowie experimentelle Darstellung der beiden vorwiegend verwendeten Charakteri-
sierungsmethoden, ndmlich der Ramanspektroskopie sowie der Réntgenbeugung.

2.1 Atomare Ordnung im Festkorper

Die Struktur eines Festkorpers wird durch die Anordnung seiner Atome bestimmt. Im Falle eines
Kristalls ist die Anordnung periodisch konstruierbar, wiahrend in einem amorphen Festkorper
diese strenge Ordnung fehlt.

2.1.1 Kiristalline Phase

Ein perfekter Kristall zeichnet sich durch einen exakt periodischen Aufbau von identischen
Elementarzellen in allen Raumrichtungen aus. Diese Einheitszellen werden durch drei Basisvek-
toren aufgespannt, die parallel zu den Kristallachsen verlaufen. Jede ganzzahlige Linearkom-
bination der Basisvektoren beschreibt damit einen Gitterpunkt. Drei beliebige, verschiedene
Gitterpunkte spannen eine sogenannte Gitterebene oder Netzebene auf. Der Normalenvek-
tor einer Schar paralleler Netzebenen besteht aus drei ganzzahligen Komponenten hkl, den
sogenannten Laue-Indizes.

Ordnung im Kristall

Der Bindungswinkel zwischen den Atomen
ist also im Idealfall iiber den gesamten
Kristall hinweg konstant. Die sogannte
Diamantstruktur, in der auch Silizium kristal-
lisiert, besteht aus zwei sich durchdringenden
kubisch flachenzentrierten Gittern mit der
Koordinationszahl 4. Aufgrund der kovalen-

ten Bindung zwischen den Atomen ergibt
sich eine Coulomb-AbstofSung zwischen zwei

Bindungen, so dass die vier gleichartigen Bin-
Abbildung 2.1: Illustration der Diamantstruk-

tur dungen den maximal moglichen Winkel von

109,5° einnehmen und die Atome zusammen
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ein Tetraeder bilden (Abb. 2.1). Durch die unendliche Periodizitat dieser Konfiguration weist
der Kristall eine Fernordnung (,Long Range Order”, kurz LRO) auf.

Vorzugsorientierung

Als Vorzugsorientierung oder Textur bezeichnet man in der Kristallographie das bevorzugte
Auftreten von Netzebenenscharen in einer bestimmten Raumrichtung. Da nur in der Nahe
von Korngrenzen identische Netzebenenscharen unterschiedlich orientiert sein konnen, besitzt
ein perfekter Kristall eine inharente Textur. In polykristallinem Material dagegen konnen die
einzelnen Kristallite vollig ungeordnet zueinander orientiert sein, so dass keine der Netzebe-
nenscharen bevorzugt in einer bestimmten Richtung gestapelt ist. In diesem Fall wire keine
Textur vorhanden. Ubertragen auf den Depositionsprozess diinner Schichten bedeutet dies,
dass sich beim Wachstum der Kristallite bestimmte Netzebenen bevorzugt ausbilden, und eine
Textur in Wachstumsrichtung entstehen kann. Aulerdem ist eine Vorzugsorientierung parallel
zum Substrat vorstellbar, dies wird aber bei diinnen Schichten nur selten beobachtet [1]. In der
Regel bilden sich insbesondere bei CVD- (Chemical Vapour Deposition) Verfahren Vorzugs-
orientierungen parallel zur Wachstumsrichtung aus. Dariiberhinaus findet der Transport der
Ladungstrdger im Absorbermaterial vorwiegend in dieser Richtung statt, so dass diese einen
besonderen Stellenwert bei der Untersuchung von Texturen hat. Eine Vorzugsorientierung von
Netzebenenscharen in Wachstumsrichtung lasst sich sowohl mit Elektronenbeugung als auch
mit Rontgenbeugung bestimmen.

Flachendefekte im Kristall

Korngrenzen Korngrenzen begrenzen - wie - DOD - DD
der Name sagt - einzelne kristalline Kérner - DD DD
und damit Netzebenenscharen, an denen z.B. Y Y Y Y

Elektronen oder Rontgenphotonen kohérent
streuen konnen. Die Grofe dieser Bereiche hat
damit einen direkten Einfluss auf die beobach-
teten Beugungsreflexe: Je mehr kohérent streu-

ende Netzebenen vorhanden sind, desto ge-

ringer wird die Linienbreite des Beugungsre-
g s (@) (b)

flexes. Dies gilt solange bis die instrumentelle
Auflosung erreicht ist, die die Reflexbreite zu
kleinen Werten begrenzt. Daneben haben Ver- Abbildung 2.2: Kubische (a) und hexagonale (b)
Stapelfolge der dichtesten Ku-
gelpackung. Durch die Grof-
buchstaben und die zugehori-

spannungsverteilungen (Verteilungen unter-
schiedlicher Netzebenenabstinde innerhalb

einer Probe) ebenfalls einen Einfluss auf die gen Farben werden Netzebe-
Reflexbreite. Da diese beiden Effekte eine un- nen in [111]-Richtung unter-
terschiedliche Abhéngigkeit vom Streuwinkel schieden.
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aufweisen, ist es moglich sie zu separieren, wenn eine ausreichende Anzahl an Beugungsreflexen
iiber einen weiten Winkelbereich vorliegt.

Stapelfehler Sowohl Silizium als auch kubisches Siliziumkarbid (3C-SiC) kristallisieren in der
Diamantstruktur. In der [111]-Richtung besteht diese aus drei unterschiedlichen iibereinander
dichtgepackten Schichten (ABC), wobei eine Schicht in die Liicken der beiden darunterliegenden
gestapelt wird (Abb. 2.2 a). Treten beim Wachstum des Kristalls Abweichungen in der Stapel-
folge auf (wobei eine Folge identischer Schichten hintereinander verboten ist), spricht man
von Versetzungen oder Stapelfehlern. Insbesondere in Siliziumkarbid ist die Energie, die fiir
die Bildung solcher Stapelfehler notwendig ist, relativ gering [2]. Dies ist der Grund fiir den
sogenannten Polytypismus, also das Auftreten eines Materials in verschiedenen kristallinen
Phasen. So kann unter bestimmten Depositionsbedingungen auch die Folge ABAB auftreten
(siehe Abb.2.2b), was einem vollstindig anderem Polytyp, dem sogenannten 2H-SiC entspricht
(siehe auch Kap.2.3.3, S.14).

2.1.2 Amorphe Phase

Die amorphe Phase zeichnet sich durch die
Abwesenheit einer periodischen Ordnung aus.
Aufgrund dessen ist eine statistische Defini-
tion der Ordnung in amorphem Material un-
umganglich [3]. Wegen der stark gerichteten
kovalenten Bindung in amorphem Silizium
lasst sich diese Ordnung durch Abweichun-
gen zu den idealen Bindungswinkeln charak-
terisieren. Die tetraedrische Konfiguration er-

moglicht zudem eine Differenzierung in unter-

schiedliche Langenskalen. Elliott definiert fiir

die short range order (SRO) einen Bereich von Abbildung 2.3: Tllustration der short range or-
der (SRO) (a) und medium ran-
ge order (MRO) (b) aus [3].
Der Tetraederwinkel benachbar-

2-5 A, die sich in der Anordnung der néchsten
Nachbarn eines Atoms zeigt [3]. Hohere Ab-

weichungen vom idealen Tetraederwinkel 6 in ter Atome (i,j k) ist mit © bezeich-
amorphem Silizium verringern zunehmend net. Der Diederwinkel zweier
die SRO [4] (siehe Abb.2.3). Tetraeder mit ®.

Die medium range order (MRO) wird defi-
niert als der Bereich zwischen 5-20 A und spiegelt sich in der Anordnung der iibernéchsten
Nachbarn wider. Insofern kann der Torsions- oder Diederwinkel ® zwischen benachbarten
Tetraedern als Anschauung fiir die MRO dienen [5]. Entsprechend lassen sich auch weite-
re Langenskalen durch die relative Anordnung mehrerer Cluster von Polyedern zueinander
definieren.

Der Ordnungsgrad in amorphen Strukturen ldsst sich mit unterschiedlichen Methoden expe-

rimentell untersuchen. Neben den klassischen Beugungsexperimenten wie Rontgenbeugung
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(XRD) [6] oder Elektronenmikroskopie [7], lassen sich Aspekte der MRO auch mit NMR [8]
und Ramanspektroskopie [9, 10] untersuchen. In dieser Arbeit wird die Ordnung mit XRD
und Ramanspektroskopie untersucht. Die Ergebnisse dieser Methoden werden untereinander

verglichen und mit der lichtinduzierten Degradation von Solarzellen korreliert.

2.2 Depositionsverfahren

Die fiir diese Arbeit untersuchten Schichten wurden durch einen chemischen Gasphasenabschei-
dungsprozess hergestellt. Dabei wird in einer Reaktorkammer eine Mischung aus Prozessgas
und Wasserstoff in ihre Bestandteile zerlegt. Die Zerlegung des Prozessgases geschieht bei der
PECVD (plasma-enhanced chemical vapour deposition) durch ein elektromagnetisches Wech-
selfeld. Hier werden Elektronen beschleunigt, die das Gasgemisch in neutrale sowie ionisierte
Radikale aufspalten. Diese lagern sich dann auf einem beheizten Substrat ab. Die so wachsende
Schicht ist dabei einem Beschuss durch hochenergetische Teilchen ausgesetzt, die strukturelle
Defekte verursachen kénnen.

Die Gaszerlegung bei der HWCVD (hot-wire chemical vapour deposition) erfolgt durch eine
katalytische Reaktion des Prozessgases an einem stromdurchflossenen Filament, das Temperatu-
ren um die 2000°C erreichen kann. Hierbei entstehen keine geladenen Teilchen, die in Richtung
des Substrats beschleunigt werden. Die Defektdichte ist damit tendenziell geringer als bei der
PECVD, jedoch weiterhin abhéngig von den Depositionsparametern wie Druck, Substrattempe-
ratur oder der Temperatur des Filaments. Nahere Informationen zu diesen Verfahren finden
sich z. B. in [11] iiber PECVD und iiber HWCVD in [12].

2.3 Grundlagen iiber die verwendeten Materialsysteme
Die in dieser Arbeit untersuchten Materialsysteme sind:

¢ Amorphes Silizium (a-Si:H)

® Mikrokristallines Silizium (pc-Si:H)

o Mikrokristallines Siliziumkarbid (pc-SiC:H)

Ihre Eigenschaften und Funktion in Solarzellen werden in den folgenden Abschnitten be-
schrieben.

2.3.1 Amorphes Silizium

Zunichst werden elektronische und strukturelle Eigenschaften von amorphem Silizium sowie

dessen Anwendung in Solarzellen vorgestellt.
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Abbildung 2.4: Schematische Darstellung der elektronischen Zustandsdichte von amorphem
Silizium bei T = 0K und Auswirkungen des Staebler-Wronski-Effekts.

Zustandsdichte

Aufgrund der fehlenden Periodizitat in der Struktur weist amorphes Silizium keine Band-
liicke im eigentlichen Sinn auf. Tatséchlich lasst sich jedoch eine Beweglichkeitsliicke E,, =
Emeb — Emob 1,8 eV definieren. EM® und EM°P grenzen dabei die delokalisierten Zusténde des
Leitungs- bzw. Valenzbandes von den lokalisierten Zustianden ab (s. Abb. 2.4 fiir T = 0K). Diese
Grenzen, auch Beweglichkeitskanten genannt, unterliegen einer temperaturbedingten Verbrei-
terung und selbst am absoluten Temperaturnullpunkt ist eine exakte Trennung der Zustinde
aufgrund von Wechselwirkungen zwischen Elektronen und Phononen nicht moglich [13]. Damit
lasst sich auch die Beweglichkeitsliicke nicht scharf definieren. Unter der Annahme, dass diese
Verbreiterung hinreichend klein ist, lasst sich die elektronische Zustandsdichte jedoch, wie in
Abb. 2.4 gezeigt, schematisch darstellen.

Defekte wie z. B. nicht abgesattigte Bindungen bilden Zustédnde innerhalb dieser Beweglich-
keitsliicke. Unter Lichteinfall werden zunéchst diese Zustande besetzt, die jedoch eine geringe
Lebensdauer und damit eine hohe Rekombinationswahrscheinlichkeit aufweisen. Daneben
konnen solche Defektzustinde Ladungstridger aus den Bindern einfangen und damit auch
deren Lebensdauer erheblich reduzieren. Um dieses Material fiir Solarzellen nutzbar zu machen
ist eine Passivierung der offenen Bindungen notwendig, um die Defektdichte zu reduzieren
und damit die Photoleitfdhigkeit zu erhthen.



2 Grundlagen

Amorphes Silizium in Solarzellen

Typische Schichtdicken von amorphem Silizum in Solarzellen liegen bei etwa 300 nm. Diese
Schichten miissen relativ diinn im Vergleich zu mikrokristallinem Silizium sein, da die Lebens-
dauer der Ladungstréger (insbesondere der Locher) durch die Defektdichte eingeschrankt ist.
Die hochsten bisher publizierten photovoltaischen Parameter (Stand 2011) liegen bei:

Tabelle 2.1: Daten des aktuell hochsten publizierten Wirkungsgrades fiir Solarzellen mit Ab-
sorberschichten aus amorphem Silizium. Stabilisiert nach 1000h, AM 1.5 bei 50°C
aus [14].

Flache [em?] Voc [mV]  jsc [mA/cm?]  FF[%] 1 [%]
1,036 886 16,75 67 10,1

Dabei bezeichnet Voc die Leerlaufspannung, jsc die Kurzschlussstromdichte, FF den Fiillfak-
tor und n die Effizienz.

Staebler-Wronski-Effekt

Die Bandauslaufer stammen vermutlich von schwécheren Si-Si Bindungen, die laut Theorie
unter Lichteinwirkung aufbrechen konnen (siehe zB. [15]). Dies fithrt zu weiteren Zustanden
innerhalb der Mobilitatsliicke (vgl. Abb.2.4) und in der Konsequenz verringert sich die
Photoleitfahigkeit des Materials. Dieser Effekt wurde von Staebler und Wronski erstmals
berichtet [16] und ist in der Literatur nach seinen Entdeckern benannt worden. Durch Aufheizen
des Materials tiber 150°C kann dabei die Degradation nahezu vollstandig riickgangig gemacht
werden. Die Autoren berichteten ebenfalls einen entsprechenden Einfluss auf die Effizienz von
Solarzellen, besonders auf FF [17], was zur Zeit einen wesentlichen Nachteil des Materials fiir
diese Anwendung darstellt. Einige Gruppen haben inzwischen berichtet, dass Einzelschichten
mit hoherer Ordnung stabiler gegeniiber diesem Effekt sind [18-20]. Ito und Kondo korrelierten
die relative Degradation von Solarzellen aus a-Si:H mit MRO-Effekten aus Ramanspektren [10].
Die initialen Effizienzen der dort untersuchten Solarzellen variieren jedoch zwischen etwa
6% und 9%, wobei Solarzellen mit geringerer initialer Effizienz auch eine geringere relative
Degradation aufwiesen. Insofern konnen Schliisse zwischen MRO und Degradation streng

genommen nicht eindeutig gezogen werden.

Experimentelle Methoden zur Bestimmung der medium range order

Es wird berichtet, dass sich im Ramanspektrum eine verbesserte MRO in einem hoheren
Intensititsverhiltnis von transversal-optischem Phonon zu transversal-akustischem Phonon
2—‘; widerspiegelt (vgl. Abb.3.2, S.31) [5,9,21]. Im Siliziumkristall mit perfekter Ordnung
ist die Anregung des akustischen Phonons verboten. In amorphem Silizium existiert diese
Auswabhlregel zwar streng genommen nicht, aber dennoch wird bei einer erhohten MRO die

Streuintensitat der akustischen Phononen unterdriickt, wahrend bei einer geringen MRO die

10
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Abbildung 2.5: Variation der Breite w des ersten scharfen Beugungspeaks (FSDP) und den zuge-
horgigen Korrelationslangen in Abhédngigkeit von der Wasserstoffverdiinnung
und dem kristallinen Volumenanteil aus Williamson [6].

Streuintensitat hoher ist und die des optischen Phonons sich dagegen nur wenig dndert. Damit
steigt also effektiv das erwédhnte Intensitdtsverhiltnis mit abnehmender Ordnung. Ebenso
zeigt sich eine Frequenzverschiebung zu kleineren Wellenzahlen bei einem erhéhten mittleren
Abstand zwischen zwei Si-Atomen, was ebenfalls ein gewisses MaS fiir die SRO ist [21,22].
Da der Ubergang von SRO zu MRO flieBend ist, zeigt sich mit abnehmender MRO auch eine

Verbreiterung des TO-Peaks und eine Frequenzverschiebung zu kleineren Wellenzahlen [23].

Daneben lisst sich die MRO in amorphem Silizium ebenfalls mit Rontgenbeugung unter-
suchen. Im Beugungsspektrum dieses Materials zeigen sich unter Verwendung von CuKa-
Strahlung bei Beugungswinkeln zwischen 10° und 70° zwei relativ breite Peaks (siehe Abb. 3.6,
S.36). Die Breite des ersten Beugungspeaks, des sogenannten ,first sharp diffraction peak
(FSDP)“, ist ebenfalls ein MaS8 fiir die MRO des Materials [6]: Je breiter der FSDP desto gerin-
ger ist die MRO. Williamson zeigt anhand des FSDP, dass die MRO, in Abhéngigkeit von der
Wasserstoffkonzentration wihrend der Deposition, variieren kann. Auch wenn sich im Material
bereits Kristallite gebildet haben, steigt die MRO der amorphen Phase weiter mit steigendem
kristallinen Volumenanteil (s. Abb. 2.5). Weitere experimentelle Ergebnisse hierzu finden sich in
Kapitel 3.2 auf Seite 36.
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2 Grundlagen
2.3.2 Mikrokristallines Silizium

Mikrokristallines Silizium besteht aus amorphem Silizium und Siliziumkristalliten, welche
sdulenformig auf dem Substrat wachsen. Die Breite der Sdulen liegt im Bereich von etwa 50 nm,
wéhrend deren Hohe sich tiber die gesamte Solarzelle erstrecken kann (also ca. 1 um, siehe
Abb.4.1, S.42, [24]). Neben Korngrenzen und Hohlrdumen konnen auch hier offene Bindungen
entstehen, die teilweise mit Wasserstoff abgestattigt werden.
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Abbildung 2.6: Absorptionskoeffizient & von einkristallinem Silizium (c-Si), mikrokirstallinem
Silizium (pc-Si:H) und amorphem Silizium (a-Si:H) in Abhéngigkeit von der
Photonenenergie nach [25].

Im Gegensatz zu amorphem Silizium ist kristallines Silizium ein indirekter Halbleiter
dessen Bandliicke bei etwa 1,1eV liegt. Dies zeigt sich zum Beispiel bei einem Blick auf
den Absorptionskoeffizienten «, gemessen mit photothermischer Deflektionsspektroskopie
(Abb. 2.6 nach [25]). In der Abbildung ist ein Vergleich der Werte fiir o« von mikrokristallinem,
amorphem sowie kristallinem Silizium in Abhéngigkeit der Photonenenergie gezeigt. Oberhalb
der Bandliicke bzw. Mobilitatsliicke ist die Absorption des kristallinen Materials geringer, da
hier im Gegensatz zum amorphen Material ein Phonon benétigt wird. Ferner sind die beiden
Wellenlingen gezeigt, die fiir die Messung der Ramanspektren verwendet werden (488 nm und
647 nm).

Nutzt man mikrokristallines Silizium als Absorbermaterial fiir Solarzellen, wird dies mit typi-
schen Schichtdicken von etwa 1 um realisiert. Die hochsten bisher publizierten photovoltaischen
Parameter sind in Tabelle 2.2 gezeigt (Stand 2011).

Im Vergleich zu den Wirkungsgraden n von amorphem Silizium (Tab.2.1) zeigt sich auf-

grund der kleineren Bandliicke eine deutlich geringere Leerlaufspannung Voc. Dafiir sind
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2.3 Grundlagen iiber die verwendeten Materialsysteme

Tabelle 2.2: Photovoltaische Parameter der Solarzelle des aktuell hochsten publizierten Wir-
kungsgrades fiir Solarzellen mit Absorberschichten aus mikrokristallinem Silizi-
um [14]. Gezeigt sind Leerlaufspannung Voc, Kurzschlussstromdichte jsc, Fiillfaktor
FF und Wirkungsgrad .

Fliche [cm?] Voc [mV] jsc [mA/cm?] FF[%] 1 [%]
1,199 539 24,4 76,6 10,1

Kurzschlussstromdichten jsc sowie Fiillfaktor FF erhoht, so dass fiir beide Materialsysteme
dhnliche Effizienzen erreicht werden.

Die Mikrostruktur und insbesondere der kristalline Volumenanteil der Absorberschichten
haben einen sehr starken Einfluss auf die photovoltaischen Parameter. Ein Anstieg von X,
bewirkt im Allgemeinen ein Absinken von Voc [26], das bei ausreichend hoher Kristallinitat
(ca.55%-70%) wiederum durch hohere jsc kompensiert werden kann. Ab X, ~ 70% und ho-
her fallt jsc jedoch wieder ab und fiihrt zu einem Absinken des Wirkungsgrades [24,27]. An
Einzelschichten aus pc-Si:H wurde gezeigt, dass die Defektdichte im Material mit steigender
Kristallinitat zunimmt [28]. Man kann daher vermuten, dass amorphes Silizium eine Passi-
vierung der Siliziumkristallite bewirkt, das wiederum die Lebensdauer von photogenerierten
Ladungstrdgern erhoht und die Eigenschaften der Solarzelle verbessert.

Die Bestimmung von X, ist daher von besonderem Interesse und ein zentraler Bestandteil der
vorliegenden Dissertation. Die beiden Methoden, die fiir die Bestimmung von X, im Rahmen
dieser Arbeit vorgestellt und verwendet werden, sind die Ramanspektroskopie und die Rént-
genbeugung (XRD). Die Ramanspektroskopie ist dabei vergleichsweise einfach anzuwenden
und liefert bei gleicher Messzeit deutlich bessere Werte fiir das Signal-Rausch-Verhiltnis
als die Rontgenbeugung. Eine gut auswertbare Messung erhilt man bei typischen Dicken
von einigen zehn bis hundert Nanometern in der Regel bereits nach wenigen Minuten, eine
XRD-Messung dagegen dauert mehrere Stunden bis Tage. Wéhrend bei der Ramanspektroskopie
Vibrationszustiande der Gitterstruktur und damit atomare Bindungen charakterisiert werden,
liefert XRD Aufschluss iiber die Verteilung der Elektronen. Diese befinden sich bevorzugt in der
Néhe der Atomriimpfe, weshalb direkte Informationen tiber die atomare Struktur gewonnen
werden konnen. Ob und inwiefern die Ergebnisse, die aus XRD und der Ramanspektroskopie
gewonnen werden, vergleichbar sind, wird in Kapitel 4.1.3 auf Seite 48 diskutiert.

In [27] wurde ferner berichtet, dass eine moglichst homogene Verteilung von X, tiber die
Schichtdicke notwendig ist, um hohe Wirkungsgrade durch Solarzellen zu erzielen. Dementspre-
chend stellt sich die Frage nach einer tiefenaufgeldsten Messung des kristallinen Volumenanteils.
Dies ldsst sich sowohl nach der Deposition (ex-situ) als auch wéhrend der Deposition der Schicht

(in-situ) realisieren, wie in Kapitel 4.2 vorgestellt wird.
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2.3.3 Siliziumkarbid

In den letzen Jahren konnte das Potential von mikrokristallinem Siliziumkarbid als Fenster-
schicht in Diinnschichtsolarzellen bereits demonstriert werden [29,30], wobei die Vorteile des
Materials zum einen in der guten Dotierbarkeit und zum anderen in der hohen Transparenz
liegen [31,32]. Desweiteren ermoglicht es eine Anpassung des Brechungsindex zwischen der
auf dem Glassubstrat aufgetragenen TCO-! und der Absorberschicht, was zu einer besseren
Lichteinkopplung in die Solarzelle fiihrt [33]. Dieses Material ldsst sich sowohl mittels PECVD
als auch durch HWCVD deponieren [34] (s.a.Kap.2.2, S.8). Als Prozessgas wird dabei eine
Mischung aus Monomethylsilan (MMS) und Wasserstoff genutzt. Der Vorteil von MMS ist,
dass im Gas bereits eine Si-C Bindung vorhanden ist und so eine Deposition nahe an der
Stochiometrie erleichtert wird.
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Abbildung 2.7: PDS Spektren von amorphem und pc-SiC:H (n-Typ und p-Typ) sowie zwei
kristallinen Polytypen.

Anhand von Untersuchungen mit Transmissionselektronenmikroskopie konnte gezeigt
werden, dass die Kristallitgrofle in pc-SiC:H abhéngig von den Depositionsbedingungen
sehr stark variieren kann, wobei sich — wie in pc-Si:H — auch ein kolumnares Wachstum
beobachten ldsst [35, 36]. Dariiberhinaus wurde anhand von Rontgendiffraktogrammen
gezeigt, dass solche Schichten einen sehr hohen kristallinen Volumenanteil X. aufweisen
koénnen [37,38]. In der Literatur wurde vorgeschlagen, anhand der Infrarotabsorbtionslinienform
der Si-C Streckschwingung Riickschliisse auf X. zu ziehen, wobei jedoch kein eindeutiger
Zusammenhang mit der tatsdchlichen Struktur gezeigt wurde [39]. Die Fragestellung inwiefern
Daten aus der Infrarotspektroskopie Riickschliisse auf die atomare Struktur zulassen, wird in

1,,transparent conductive oxide”
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2.3 Grundlagen iiber die verwendeten Materialsysteme

Kapitel 5.1 diskutiert.

Dass beispielsweise die Absorptionseigenschaften fiir die amorphe und die mikrokristalline
Phase sehr unterschiedlich sein konnen, zeigt Abb.2.7. In der Grafik sind PDS-Messungen von
amorphen, mikrokristallinen und einkristallinen SiC-Modifikationen gezeigt. Im Unterschied
zu pc-Si:H zeigt sich, dass die Bandliicke des amorphen Materials im Vergleich zu kristallinen
bzw. mikrokristallinen Schichten kleiner ist (siehe zum Vergleich die Absorption von pc-Si:H
in Abb.2.6, S.12). Obwohl in der Gasphase Silizium und Kohlenstoff im exakten Verhiltnis
von 1:1 bereitgestellt werden, ist die Stochiometrie des deponierten a-SiC:H nicht zwangslaufig
gewihrleistet. Ein Uberschuss an Silizium kann ebenfalls fiir eine Verschiebung der Bandliicke
zu kleineren Energien verantwortlich sein [40,41]. Da SiC in kristalliner Form eine indirekte
Bandliicke aufweist und in der amorphen Phase ein quasi-direkter Bandiibergang zu finden ist,
lasst sich die deutlich hohere Absorption von a-SiC:H oberhalb der Bandliicke erklaren.

Die Spektren von diinnen Schichten aus pc-SiC:H suggerieren - unabhéngig von der Dotierart
- einen Ubergang von der amorphen Phase zur kristallinen Phase. Man kann daher entweder
vermuten, dass dieses Material aus einer Mischphase von amorphen und kristallinen Anteilen
besteht oder, dass die Groe der Kristallite in diesen Schichten variiert. Dariiberhinaus zeigt
sich beim Vergleich der Spektren von kubischem und hexagonalem (hier 6H) SiC, dass die
hexagonale Phase eine grofiere Bandliicke hat und damit, was die Transparenzeigenschaften
betrifft, wiinschenswerter ist als die kubische Phase. Es sei angemerkt, dass sowohl 2H-SiC
als auch 4H-SiC und 6H-SiC eine Bandliicke um etwa 3,1eV bis 3,3eV aufweisen [42]. Die
tatsdchliche Struktur von pc-SiC:H ist bisher jedoch weitgehend unbekannt und detaillierte
Publikationen zu diesem Thema sind selten.

Die Aufklarung der Strukutur von diinnen Schichten aus Siliziumkarbid wird durch den
Polytypismus und das Auftreten von planaren Defekten zusétzlich erschwert. So fiihren solche
Defekte in SiC zu einer Verbreiterung der Ramanlinien [43], wobei gerade die intensiven op-
tischen Phononen der prominentesten Polytypen (3C, 4H, 6H) nur um wenige Wellenzahlen
variieren [44]. Bei der Ramanspektroskopie an diinnen Schichten zeigen sich jedoch haufig
sehr breite Peaks, deren Position und Intensitit mit den Depositionsparametern variiert [37,45].
Zudem lassen sich breite Intensitatsverteilungen in dem Bereich finden, wo auch amorphes Sili-
zium Streuintensitaten aufweist. Dadurch ist weder die Identifizierung verschiedener Polytypen
moglich noch lassen sich ein kristalliner Volumenanteil oder eine Phasenseparation eindeutig
quantifizieren.

Im Rahmen dieser Arbeit wurden in [37] Diffraktograme von amorphem und mikrokristallin-
em Silizium gezeigt aus denen deutlich wird, dass die Separation von amorphen und kristallinen
Bereichen mittels XRD grundsatzlich moglich ist. Unter der Voraussetzung, dass das Material
keine Vorzugsorientierung aufweist, sollten verschiedene Polytypen ebenfalls unterscheidbar
sein. Da jedoch planare Defekte zu Beugungsintensitidten bei dhnlichen Streuwinkeln wie
die 2H-Phase von SiC fiihren, wird eine Differenzierung zwischen diesen Defekten und der
hexagonalen Phase erschwert. Mit hochaufgeloster Transmissionselektronenmikroskopie
kann man dagegen Stapelfehler in kubischem Material und isolierte hexagonale Phasen

15



2 Grundlagen
separieren [46].

Zusammenhiange zwischen Struktur und optoelektronischen Eigenschaften dieser Schichten
wurden bisher in der Literatur kaum diskutiert. In Kapitel 5.3 werden daher Ansétze vorgestellt,
diese Liicke zu schliefen. Daten {iber KristallitgroSen, Gitterdefekte und die Vorzugsorien-
tierung werden mit der optischen Absorption sowie den Eigenschaften der Ladungstrager

verglichen und interpretiert.

2.4 Charakterisierungsmethoden

In der vorliegenden Arbeit stehen hauptsachlich Ergebnisse aus Ramanstreuung und Rontgen-
beugung (XRD) im Vordergrund. Daher werden diese Methdoden und deren experimenteller
Aufbau im folgenden Kapitel detailliert beschrieben. Es werden ebenfalls Resultate aus einer
Reihe weiterer Experimente verwendet. Bei deren Beschreibung in Bezug auf die untersuchten
Materialsysteme sei auf folgende Arbeiten verwiesen: Transmissionselektronenmikroskopie [47],
Leitfahigkeits- und Sonnensimulatormessungen sowie photothermische Deflektionsspektrosko-
pie (PDS) [48] und Thermokraftmessungen [49].

2.4.1 Ramanspektroskopie

Nach der theoretischen Vorhersage von A. Smekal 1923 [50], wurde ein Effekt der inelastischen
Streuung von Licht an Materie fiinf Jahre spater von Sir Chandrasekhara Venkata Raman zum
ersten Mal experimentell an Fliissigkeiten beobachtet [51]>. Fiir seine Arbeiten {iber Lichtstreu-
ung und die Entdeckung des nach ihm benannten Effekts erhielt er 1930 den Nobelpreis fiir
Physik [53].

Theoretische Grundlagen des Ramaneffekts

Der Raman-Effekt beruht auf der inelastischen Wechselwirkung von Licht und Materie, wobei
ein Energietibertrag zwischen Photonen und Molekiilschwingungen (in Gasen) bzw. Gitter-
schwingungen (in Festkorpern) stattfindet. Dieser Ubergang kann genau dann stattfinden,
wenn sich wihrend der beteiligten Schwingung die Polarisierbarkeit des Zustandes dndert, die
Schwingungsmode wird dann ramanaktiv genannt. Andert sich wéhrend der Schwingung das Di-
polmoment, wird die Mode infrarotaktiv genannt und kann mittels IR Spektroskopie untersucht
werden. Man spricht auch von sogenannten Auswahlregeln, die im Falle von Festkorpern durch
die Symmetrieeigenschaften des Kristallgitters vorgegeben sind. Da Schwingungsmoden immer
mindestens ramanaktiv oder infrarotaktiv sind, ergdnzen sich Ramanspektroskopie und IR
Spektroskopie so, dass mit einer Kombination aus beiden theoretisch alle Schwingungszustinde
detektiert werden konnen.

2auerdem fast zeitgleich und unabhéngig von Raman von den sowjetischen Physikern Landsberg und Mandelstam
an Kristallen [52].
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Die quantisierten Gitterschwingungen in Festkorpern werden Phononen genannt. Dabei unter-
scheidet man optische Phononen und akustische Phononen, je nachdem, ob benachbarte Atome
gleichphasig oder gegenphasig schwingen (vgl. Abb. 2.8). Findet diese Schwingung nur in einer
Dimension statt, spricht man von longitudinalen Moden, bewegen sich die Atome dabei in zwei

Dimensionen ist die Schwingung transversal.

Akustische Mode

Optische Mode

Abbildung 2.8: Vergleich von transversalen optischen und akustischen Moden. Bei einer akusti-
schen Mode schwingen benachbarte Atome (+, -) gleichphasig, bei einer opti-
schen Mode gegenphasig.

Da die Phononen entsprechend der Auswahlregeln nur bestimmte, diskrete Energien besit-
zen, konnen auch nur diese Energiequanten vom Kristallgitter an Photonen abgegeben oder
aufgenommen werden. Damit treten im Ramanspektrum des gestreuten Lichts scharfe Lini-
en nur bei den jeweils erlaubten Phononenfrequenzen auf. Deren Breite hdangt dabei von der
Temperatur, der Dotierkonzentration, Verspannungen und Grofieneffekten ab. Fiir unverspann-
tes, kristallines Silizium betrégt die Breite bei Raumtemperatur (FWHM) etwa 3,5cm™, fiir
mikrokristallines Silizium kann sie — abhédngig von Form und Grofie der Kristallitgroe — auch
iiber 15cm™! betragen [54]. Die Intensitit der Streuung ist bestimmt durch die Phononenzu-
standsdichte und die thermische Besetzung der Phononen - und damit ebenfalls durch die
Temperatur.

In amorphen Materialien existiert dagegen kein Kristallgitter und die Auswahlregeln sind
nicht mehr streng giiltig. Dies hat zur Konsequenz, dass alle Phononmoden des Materials zum
Ramanspektrum beitragen konnen. Deren Intensitét ist dabei von einer Kopplungskonstante
und der Kohirenzlange der Phononen abhingig [55].

Quantentheoretische Beschreibung des Raman-Effekts  Trifft ein Photon der Energie E = fiwg
auf ein Molekiil oder einen Festkorper, kann es dort Schwingungsquanten anregen oder
vernichten, wobei ein Photon mit der Energie E = i(wq + Q) wieder emittiert wird.? Fiir den
Fall, dass ein Schwingungsquantum erzeugt wird, spricht man von Stokes-Streuung, im anderen
Fall von Anti-Stokes-Streuung. Bestrahlt man nun eine Probe mit monochromatischem Licht,

3Zur besseren Unterscheidung wird hier die Frequenz des Phonons als GroSbuchstabe dargestellt.
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2 Grundlagen

kann man in der Streustrahlung neben der elastischen (Rayleigh-) Streuung auch die Stokes
bzw. Anti-Stokes Linien beobachten.
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Abbildung 2.9: Feynman-Diagramm zum Ramanprozess fiir die Stokes-Streuung (siehe z. B.
[56]). Fiir die Erlduterung sei auf den Text verwiesen.

Dieser Streuprozess erster Ordnung lasst sich durch ein Feynman-Diagramm veranschauli-
chen (Abb. 2.9). Ein einfallendes Photon mit der Frequenz w( und dem Wellenvektor Ko trifft auf
einen Festkorper und generiert dort aufgrund der elektromagnetischen Wechselwirkung He,
ein Elektron-Loch-Paar im Zustand ,,a” (Vertex 1). Bei Vertex 2 findet nun eine Elektron-Phonon-
Wechselwirkung Heq statt, durch die im Stokes-Fall ein Phonon generiert und das Elektron oder
das Loch in den Zustand ,,b” tiberfiihrt wird. Am dritten Vertex rekombiniert nun wieder das
Elektron-Loch-Paar unter Emission des ,gestreuten” Photons mit der Frequenz w; und dem
Wellenvektor k;

Im Fall der Anti-Stokes-Streuung wird beim zweiten Vertex ein Phonon vernichtet, und die
Energie des gestreuten Photons ist grofier als die des Einfallenden. Bei der elastischen Rayleigh-
Streuung lasst H.q die Energie des Photons unverandert, damit wird keine Gitterschwingung
erzeugt oder vernichtet und damit ist wg = ws. Aulerdem gilt in allen Féllen die Impulserhal-
tung, so dass k} = ki + G, wobei G ein reziproker Gittervektor ist. In amorphen Materialien ldsst
sich aufgrund fehlender Fernordnung kein entsprechender Gittervektor definieren, daher lasst
sich die Impulserhaltung nicht mehr in dieser Form darstellen. Statt dessen sind die Phono-
nen stark lokalisiert, was bedeutet, dass zu einer gegebenen Energie 1() viele verschiedene

Impulse § existieren, unter anderem auch Beitrdge von 4 = 0. Diese liefern dann zusatzliche

18
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Beitrdge zum Ramanspektrum, die im perfekten Kristall verboten waren und es gilt weiterhin
die Impulserhaltung IEO = k; [57].

Ramaneffizienz  Als Ramaneffizienz wird das Verhéltnis zwischen der detektierten Leistung
und der auf die Probe eingestrahlten Leistung bezeichnet. Aus Vorversuchen ist bekannt, dass
fiir den verwendeten Aufbau im Resonanzfall (siehe unten) typische Werte im Bereich von
ungefihr 10! liegen. Das bedeutet, dass die Probe mit 10'! Photonen angeregt werden muss
(dies entspricht einer Leistung von 4-1078 W bei einer Wellenlénge von 488 nm), um ein Raman-
Photon im Wellenldngenbereich AA detektieren zu kénnen. AA ist dabei durch die Pixelbreite
der CCD begrenzt. Fiir ein komplettes Spektrum werden daher bei 1024 Pixeln Leistungen
von mindestens 107> W benétigt. Typische Werte fiir Anregungsleistungen liegen entsprechend
im Bereich von etwa 107° - 10 W um ein fiir die Auswertung ausreichendes Signal-Rausch-
Verhiltnis zu erzielen.

Resonante Ramanstreuung Entspricht die Energie des einfallenden Lichtes einem elek-
tronischen Ubergang, z.B. der Bandliicke eines Halbleiters, so kann sich die Absorptions-
wabhrscheinlichkeit um mehrere Groflenordnungen erhchen. Eine erhohte Absorption von
Photonen fiihrt nun dazu, dass mehr Ladungstrdger mit dem Gitter wechselwirken konnen.
Damit verstérkt sich auch die Intensitdt des gestreuten Lichts. Dieser Mechanismus wird als
Resonanz-Raman-Effekt bezeichnet. Um diesen Effekt auszunutzen, werden zur Untersuchung
von Halbleitern wie uc-Si:H oder puc-SiC:H Wellenlangen im sichtbaren Bereich als Anregung

benutzt.

Grundsétzlich miissen aber zwei Dinge beachtet werden. Zum einen bedeutet eine erhchte
Absorption auch, dass sich das Material starker aufheizt. Dies kann in pc-Si:H zu unerwiinschter
Kristallisation von amorphen Bereichen fiihren.

Zum anderen konnen Defekte ebenfalls strahlende elektronische Ubergénge bilden, die fiir
sehr breite Lumineszenzsignale verantwortlich sind und damit unter Umstanden das Ramanlicht
tiberstrahlen. Im Rahmen dieser Arbeit konnte dies bei einigen Proben aus nc-SiC:H beobachtet
werden.

Informationstiefe Um die Tiefe zu bestimmen aus der bei gegebener Wellenlinge )\ Informa-
tionen tiber die Schicht erhalten werden konnen, wird zunéchst der Intensitédtsverlauf I(x) des
Lichts in einem absorbierenden Medium betrachtet. Gemafl dem Beer’schen Gesetz gilt dann

1(%) =exp (—a(A, x)x), (2.1)
o

wobei I die Anfangsintensitit des eingestrahlten Lichts darstellt. Der Absorbtionskoeffizient
« kann dabei nicht nur von der Wellenldnge A, sondern im Falle von inhomogenen Material

auch von der Schichttiefe x abhdngen. Fiir die Tiefe x1 aus der Informationen tiber die Schicht
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gewonnen werden konnen, muss zusétzlich noch der Absorptionskoeffizient des Streulichts mit
der Wellenldnge A* beriicksichtigt werden, so dass

1

AN)=——— 2.2
10N = ST e @2
gilt. Unter der Annahme, dass das Material hinreichend homogen ist und sich « bei der Wel-
lenlidnge von eingestrahltem und gestreutem Licht nicht unterscheidet, ist a(A, x) = (x) bzw.

A =A"und es gilt
1

2a(A)”

Aufgrund des Beer’schen Gesetzes ist also die Tiefeninformation ein tiber die Schichtdicke

1(A) = 23)

gewichteter Mittelwert. Bei einer Anregungswellenlinge von 488nm fiihrt dies zu einer
Informationstiefe von etwa 30 nm in amorphem Silizium und ca. 150 nm in mikrokristallinem
Silizium (abhangig vom kristallinen Volumenanteil). Bei einer Anregungswellenldnge von
647 nm ist die Absorption um etwa eine Groflenordnung geringer, daher erhoht sich die
Informationstiefe entsprechend.

Experimenteller Aufbau fiir die Ramanspektroskopie

Der experimentelle Aufbau der Ramanspektroskopie ldsst sich fiir die in dieser Arbeit vorge-

stellten Messungen grundsétzlich in drei verschiedene Anordnungen unterteilen:

¢ Makroskopische Ramanspektroskopie
¢ Mikroskopische Ramanspektroskopie /Ramanmikroskopie

¢ In-situ-Ramanspektroskopie

Die ersten beiden unterscheiden sich im Grunde nur durch die Verwendung eines Mikro-
skops und die damit verbundene unterschiedliche Ortsauflosung. Diese Spektroskopie findet
getrennt von der Deposition statt, sie kann also auch als ex-situ Spektroskopie bezeichnet wer-
den. Die in-situ Ramanspektroskopie findet dagegen wihrend der Schichtdeposition in einer
Reaktorkammer statt.

Ex-situ Ramanspektroskopie Die ex-situ Ramanspektroskopie ldsst sich in mikroskopische
und makroskopische Messungen unterteilen. In Abb. 2.10 und 2.11 ist der schematische Aufbau
fiir diese beiden Experimente dargestellt. Bei den makroskopischen Messungen wird das
Laserlicht auf die Probe fokussiert und das Streulicht senkrecht zur Probenebene gesammelt
und parallelisiert. Ein Notch- oder Kantenfilter (Halbwertsbreite der Transmission von etwa 100
bzw. 60 cm™) vor dem Polychromator unterdriickt das Spektrum um die Zentralwellenldnge
des Lasers um etwa 8 Groflenordnungen, so dass im Idealfall nur das Streulicht der Probe
transmittiert wird. Dies wird auf den Eingangsspalt des Polychromators mit einer Breite von

etwa 150 um fokussiert. Das Licht des Spaltbilds wird dann durch einen Kollimatorspiegel
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Abbildung 2.10: Schematischer Aufbau fiir die makroskopische Ramanspektroskopie.

wieder parallelisiert und anschlieSend an einem Gitter gebeugt. Ein Fokussierspiegel reflektiert
das gebeugte Licht auf eine CCD Kamera, in der durch Siliziumdioden Ladungstréger erzeugt
werden, die in Kondensatoren gespeichert und dort ausgelesen werden. Mit Hilfe einer Software
kann so ein wellenldngenabhéngiges Intensitatsspektrum dargestellt werden. Die maximale

spektrale Auflssung des Experiments liegt bei etwa 0,5cm ™.

Um ortsaufgeloste Messungen durchzufiihren, wird der Laserstrahl an einem Strahl-
teiler in ein Mikroskop reflektiert (siehe 2.11). Dieser wiederum fiihrt das Licht durch
ein Objektiv (50x, NA=0,8) auf die zu untersuchende Probe. Zur Fokussierung der zu
untersuchenden Stelle kann der am Mikroskop installierte Marzhauser Tisch in den drei
Raumdimensionen bewegt werden. Das Objektiv sammelt von der Probe gestreutes Licht,
das wiederum gefiltert, fokussiert und im Polychromator wellenléngenabhéngig detektiert wird.

Fiir die Anregung stehen ein Argon- und ein Krypton-Laser zur Verfiigung, welche auf 488 nm
(blau) bzw. 647, 1 nm (rot) betrieben werden. Unterschiedliche Wellenldngen fiihren aufgrund
des wellenldngenabhéngigen Absorptionskoeffizienten o zu unterschiedlichen Eindringtiefen
bei den Proben, wobei die Eindringtiefe nach dem Beer’schen Gesetz exponentiell mit « ab-
fallt (siehe auch Glg. 2.1). Die fiir die Ramanspektroskopie relevantere Grofe ist allerdings die
Informationstiefe, die angibt in welchem Bereich Informationen tiber die untersuchte Schicht ge-
wonnen werden kénnen (Glg. 2.3). Da Phononen iiber die komplette Informationstiefe angeregt
und detektiert werden, kénnen durch einen Vergleich von Spektren, die mit unterschiedlichen
Wellenldngen gemessen wurden, Tiefeninformationen iiber die Probe gewonnen werden (siehe
z.B. [58-60]).

21



2 Grundlagen
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Abbildung 2.11: Schematischer Aufbau fiir die mikroskopische Raman-Spektroskopie. Die Pfeile
markieren hierbei den Lichtweg, wobei durch deren Gréfe die Intensitit des
Lichtes angedeutet ist.

In-situ-Ramanspektroskopie Die in-situ-Ramanspektroskopie bei der Priparation von
pc-Si:H durch plasmaunterstiitzten chemischen Transport wurde von Richter vorgestellt [61]
und von Muthmann auf das PECVD-Verfahren erweitert [62]. Ein sehr dhnlicher Aufbau zur
Messung von wachsenden Diamantfilmen wurde von Mermoux vorgestellt [63]. Bei der PECVD
wird ein Gasgemisch durch ein elektromagnetisches Wechselfeld mit einer Frqequenz von
13,56 MHz ionisiert und in kleinere Bestandteile zerlegt (siehe Abb.2.12 und Kap.2.2). Diese
lagern sich dann auf einem Substrat ab und bilden abhéngig von den Depositionsparametern
(wie Druck, Substrattemperatur, Leistung, Gasfluss, usw.) unterschiedliche strukturelle
Eigenschaften aus. Bei der Deposition von diinnen Siliziumschichten wird dabei ein Gemisch
aus Silan (SiH,) und Wasserstoff (H,) verwendet, so dass hydrogenisiertes Silizium auf dem
Substrat deponiert wird. Um eine homogenere Schichtdeposition zu erzielen, wird das Gas tiber
eine Gasdusche in die Reaktorkammer eingelassen.

Damit Ramanspektren auch wahrend der Deposition aufgenommen werden konnen, wird
ein optischer Zugang zur wachsenden Schicht benétigt. Da der Abstand der Elektroden,
die das Plasma erzeugen, typischerweise im Bereich von 10 mm liegt, ist es notwendig eine
der Elektroden mit einem Loch zu konstruieren. Durch dieses Loch wird dann sowohl der
Laserstrahl auf die Probe gefiihrt als auch das gestreute Ramanlicht und auch das Licht des
Plasmas gesammelt. Um eine moglichst geringe Beeinflussung des elektromagnetischen Feldes

bei einem guten optischen Akzeptanzwinkel zu erreichen, hat das Loch eine konische Form
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Abbildung 2.12: Aufbau des in-situ-Ramanspektrometers.

mit einer Offnungsfliche von etwa 1cm? an der dem Plasma zugewandten Seite [62]. Um den
Einfluss dieser Offnung auf das erzeugte elektromagnetische Feld weiter zu minimieren, kann
ein Metallgitter iiber diese Offnung angebracht werden. Damit wird die Schichthomogenitat
sowohl in Bezug auf Dicke als auch Kristallinitit ohne grofere Einbulen am Ramansignal
deutlich verbessert [64]. Ein System aus synchronisierten Choppern und einem Shutter wird
benutzt, um eine gepulste Spektroskopie durchzufiihren, die den Vorteil hat, dass das Material
vom Laser weniger stark aufgeheizt wird. AuBlerdem lassen sich Spektren mit und ohne
Laserbeleuchtung aufnehmen, so dass die Messungen um den Beitrag des Plasmas korrigiert

werden konnen.

2.4.2 Rontgenbeugung

Rontgenphotonen weisen (abhingig von ihrer Energie) typische Wellenldngen im Bereich
von 1078 - 1072 m auf und liegen damit in der Grofenordnung interatomarer Abstinde im
Festkorper von wenigen A. Ferner konnen sie an Elektronen gebeugt werden, welche sich im
Festkorper vorwiegend in der Nahe der Atomkerne befinden. Diese beiden Eigenschaften
fithren dazu, dass sich bei der Beugung von Rontgenphotonen an Materie Interferenzmuster
ausbilden, mit deren Hilfe Riickschliisse auf die Struktur des untersuchten Materials gewonnen
werden konnen. Fiir die Entdeckung der Rontgenbeugung an Kristallen erhielt Max von
Laue 1914 den Nobelpreis [65]. Mit seinen Experimenten konnten er und seine Kollegen
sowohl zeigen, dass Kristalle aus periodisch angeordneten Atomen bestehen, als auch, dass
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Rontgenstrahlen elektromagnetische Wellen sind, deren Wellenlédnge im Bereich interatomarer
Abstinde liegt [66,67].

Theoretische Grundlagen der Rontgenbeugung

Abbildung 2.13: Illustration der Rontgenbeugung im symmetrischen Fall (Bragg-Brentano Geo-
metrie).

Die Bedingungen fiir die Entstehung der erwéhnten Interferenzmuster lassen sich anhand
von Abb. 2.13 verdeutlichen. Parallel einfallende Photonen mit der Wellenlinge A und dem
Wellenvektor k; treffen unter einem Winkel 0 auf eine Netzebenenschar mit dem reziproken
Gittervektor hkl. Der Abstand dieser einzelnen Netzebenen wird mit d bezeichnet. Die vom
Kristall gebeugten Photonen (A, ke) interferieren genau dann konstruktiv miteinander, wenn die
Differenz aus einfallendem und gestreutem Wellenvektor K einem reziproken Gittervektor G
entspricht (Laue-Bedingung):

ke-ki=K<G (2.4)

Die gebeugten Photonen erfahren dann eine Winkeldnderung um 20, auch Streuwinkel ge-
nannt. Die Laue-Bedingung ist 4quivalent mit der Bragg-Bedingung fiir das Auftreten konstruk-
tiver Interferenz. Diese tritt genau dann auf, wenn der Gangunterschied G zweier gestreuter

Photonen einem ganzzahligen Vielfachen n der Wellenldnge entspricht, so dass gilt

G =2dsin® £ nA. (2.5)

Die Intensitit der beobacheteten Beugungsreflexe hingt dabei vom Strukturfaktor und damit
von der Fouriertransformierten der Elektronenverteilung innerhalb einer Elementarzelle ab.
Besteht die Elementarzelle aus Atomen mit grofierer Ordnungszahl, so weist sie mehr Elektronen

auf und die Intensitét der gebeugten Rontgenphotonen ist hoher.
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Die Halbwertsbreite der Beugungsreflexe w wird durch die Grole der Kristallite sowie
der Verspannungsverteilung bestimmt, je groer die Verspannungsverteilung, desto breiter
der Beugungsreflex. Der Einfluss dieser Beitrage variiert dabei unterschiedlich mit dem Beu-
gungswinkel 6, so dass sie theoretisch separiert werden konnen. Eine Verbreiterung durch die
Verspannungsverteilung ist proportional zu tan 8, wéhrend sich die KristallitgrofSe L tiber die

Scherrer-Gleichung

0,9
" wcosO

(2.6)

berechnen ldsst und dementsprechend proportional zu ols,e ist. Hierbei bezeichnet A die Wel-

lenldnge der verwendeten Rontgenstrahlen und w wird in rad eingesetzt [1]. Der Vorfaktor 0,9
ist die Scherrer-Konstante fiir anndhrend sphérische Kristallite. Ihr Wert hdangt unter anderem
von der Form der Kristallite ab und kann etwa zwischen 0,9 und 1 variieren. Eine detailliertere
Diskussion tiber die Konstante findet sich z. B. in [68].

Experimenteller Aufbau

Fiir die Rontgenbeugung wird das Diffraktometer D8 Advance von Bruker verwendet. Durch
einen Hochspannungsgenerator werden Elektronen mit einer Leistung von 1,6 kW auf eine
Kupferanode beschleunigt, die ein charakteristisches Rontgenspektrum abstrahlt. Die intensivste
Spektrallinie wird als CuK« bezeichnet und besitzt eine Wellenlinge von 1,54 A. Ein sogenannter
Gobel-Spiegel parallelisiert die Rontgenstrahlen und lenkt diese auf die Probe (s. Abb.2.14). Ein
energiedispersiver Festkorperdetektor kann entlang des Streuwinkels verfahren werden und
misst die an der Probe gebeugte CuKa-Strahlung. Um den Einfluss von Streulicht zu minimieren,
wurde vor den Detektor ein Parallelplattenkollimator (PPK) mit einem Akzeptanzwinkel von
0,24° installiert.

GI-XRD und BB-XRD

Fiir diese Arbeit werden grundsétzlich zwei verschiedene Messgeometrien verwendet. Zum
einen die (symmetrische) Bragg-Brentano ,BB“ Konfiguration und die (asymmetrische) Anord-
nung unter streifendem Einfall (engl. grazing incidence , GI”).

In Bragg-Brentano Geometrie fallen die Rontgenphotonen unter einem Winkel 6 auf die
Probe und werden vom Detektor unter demselben Winkel 6 detektiert. Bei der Aufnahme
des Diffraktogramms wird dann nur dieser Winkel 8 variiert, so dass die Richtung von K
konstant bleibt. Aus Abb.2.13 geht direkt hervor, dass bei dieser Anordnung nur Netzebenen
detektiert werden konnen, die parallel zur Substratoberfliche verlaufen. Damit ldsst sich auch

eine eventuell vorhandene Vorzugsorientierung der Probe in genau dieser Richtung feststellen.

Bei Messungen unter streifendem Einfall werden die Photonen wéhrend der Aufnahme des
Diffraktogramms unter einem konstanten Winkel « eingestrahlt, wahrend der Detektor die
zu untersuchenden Streuwinkel abféhrt (s. Abb.2.14). Bei dieser Anordnung andert sich im

Gegensatz zur BB-Geometrie auch die Richtung des Streuvektors. Typischerweise wird diese
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Abbildung 2.14: Schematischer Aufbau des Diffraktometers mit Parallelplattenkollimator PPK
bei Messungen unter streifendem Einfall. Wahrend der Messung bewegt sich
der Detektor in Scanrichtung um einen Winkel 20 und damit der Streuvektor K
um den Winkel 0.

Methode vorwiegend fiir die Messung diinner Schichten verwendet, wobei der Einfallswinkel
in der Regel deutlich unter 1° liegt. Dies hat den Vorteil, dass ein wesentlich grofieres Proben-
volumen durchstrahlt wird als bei BB-Messungen. Auflerdem lassen sich Diffraktogramme
aufnehmen, die nicht vom Substrat der Probe beeinflusst werden. Zudem kann eine Serie von
Diffraktogrammen bei unterschiedlichen Einfallswinkeln aufgenommen werden, so dass man
Tiefeninformationen tiber die Probe erhalt.
Die Eindringtiefe z ist mit dem Einfallswinkel tiber eine einfache trigonometrische Beziehung
verkniipft und es gilt
z=Isinx 2.7)

Dabei ist / die in der Probe zuriickgelegte Strecke. Uber diese Strecke nimmt die Intensitit in
der Probe exponentiell ab. Da der Absorptionskoeffizienz fiir Rontgenphotonen hinreichend
klein ist, kann die Strahlung bei zu grofsen Einfallswinkeln auch auf das Substrat treffen und
50 zu unerwiinschten Streubeitragen im Diffraktogramm fiihren. Dennoch wird durch diese
Geometrie bevorzugt das oberflichennahe Volumen untersucht.

GI-Messungen haben den Nachteil, dass Vorzugsorientierungen nicht eindeutig bestimmt
werden kénnen. Da Ei konstant ist, und sich die Richtung von k; wihrend der Messung dndert,
varriiert auch die Richtung von K. Potentielle reziproke Gittervektoren, die die Laue-Bedingung
erfiillen konnten, miissen dann ebenfalls unterschiedliche Richtungen aufweisen, was die

Messung einer Vorzugsorientierung in einer bestimmten Richtung unmoglich macht. Tatséchlich
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liefert ein so aufgenommenes Diffraktogramm jedoch eine hinreichende Bedingung fiir die

Existenz einer Textur, wenn die gemessenen Intensititen vom Pulverstandard abweichen.
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3 Amorphes Silizium

Die Charakterisierung der Struktur von amorphem Silizium insbesondere in Bezug auf Bin-
dungswinkel und Korrellationsldangen ldsst sich mittels Ramanspektroskopie und Réntgen-
beugung (XRD) durchfiihren. So werden in diesem Kapitel Ergebnisse beider Messmethoden
gezeigt und verglichen. Der Staebler-Wronski-Effekt wird mit strukturellen Eigenschaften des
Materials in Beziehung gesetzt, bevor die medium range order (MRO) der amorphen Phase in

mikrokristallinem Silizium untersucht wird.

3.1 Ramanspektroskopie

Im Folgenden werden zunéchst Ramanspektren von amorphem Silizium gezeigt und die Aus-
wertung der MRO illustriert.

3.1.1 Beispielspektren und Auswertung

Normierte Intensitat [r.u.]

100 200 300 400 500 600
Raman shift v [cm™]

Abbildung 3.1: Ramanspektren von amorphem Silizium bei unterschiedlichen Depositions-
bedingungen mit Kennzeichnung der unterschiedlichen Phononenbanden
(TA=transversal akustisch, LA=longitudinal akustisch, LO=longitudinal optisch,
TO=transversal optisch).
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In Abb. 3.1 sind beispielhaft Ramanspektren von a-Si:H gezeigt.

Um eine gute Vergleichbarkeit zu erhalten, wurden das Maximum bei etwa 480 cm™! und das
Minimum um 560 cm ™! als Referenzpunkte fiir 1 bzw. 0 gewdhlt und alle Spektren entsprechend
normiert. Der Intensititsabfall bei v § 100 cm™ ist dabei nicht nur auf das transversal-akustische
Phonon, sondern auch auf die Transmission des verwendeten Filters zuriickzufiihren, die

ebenfalls fiir die leicht wellige Struktur des Spektrums in diesem Bereich verantwortlich ist.

Die Spektren einer Farbe sind Messungen an einer Probe an unterschiedlichen Positionen,
verschiedene Farben gehoren zu verschiedenen Proben. Ferner sind in der Abbildung die
Bereiche gekennzeichnet, die verschiedenen Phononenmoden zugeordnet werden (TA, LA, LO,
TO mit T=transversal, L=longitudinal, A=akustisch, O=optisch) [21,69,70]. Dass die Schichten
sehr homogen deponiert wurden, zeigt die grofe Uberlappung der Spektren mit gleichen
Farben.

Deutlich zu erkennen sind die unterschiedlichen Peakintensitdten im Bereich des TA-Phonons.
In fritheren Arbeiten wird dies als Variation in der MRO interpretiert (Vgl. Kap.2.3.1, S. 10).
Im Rahmen dieser Arbeit wurde dabei eine Korrelation zwischen der MRO und der Position
des TO-Peaks gefunden [23]. Dessen Position und Breite wird in der Literatur als Ma# fiir die
short range order (SRO) herangezogen. Ebenfalls ist eine asymmetrische Verbreiterung des
TO-Peaks zu erkennen, der in diesem Bereich von der LO-Phononenbande iiberlagert wird. Die
hier gezeigten Spektren sollen als erste Ubersicht dienen und die genannten Variationen in der
TA-Intensitét illustrieren.

Die fiir diese Arbeit relevanten Grofen, die aus den Ramanspektren extrahiert werden kénnen,
sind damit Position (x1o) und Breite (wto) der transversal-optischen Phononenbande sowie
das Intensitétsverhiltnis zwischen TO- und TA-Phonon (Iygro = g—‘;). Die Extraktion dieser
Parameter aus den Ramanspektren ist in Abb. 3.2 illustriert.

Der Peak im Bereich des TO-Phonons ist durch die Uberlagerung mit dem LO-Phonon zu
kleinen Wellenzahlen asymmetrisch verbreitert. Um dessen Einfluss zu minimieren wird zur
Bestimmung der Peakposition eine gerade Linie parallel zur y-Achse gezeichnet und so an den
Peak angepasst, dass dieser im obersten Bereich des Maximums méoglichst symmetrisch geteilt
wird. Die Position der Linie wird dann als Peakposition {ibernommen. Fiir die Halbwertsbreite
des Peaks wird wie bei Beeman et al. nur die Verbreiterung zu hohen Wellenzahlen berticksich-
tigt, ebenfalls um den Einfluss des LO-Phonons zu minimieren [4]. Eine erste Basislinie wird in
der Hohe des lokalen Minimums bei etwa 560 cm™! gezogen. Damit kann die halbe Intensitt
des TO-Phonons Itp); als die Flache, die durch Spektrum, Basislinie und Peakposition begrenzt
wird, ausgewertet werden.

Zur Auswertung der Intensitit des TA-Phonons wird eine weitere Basislinie bei etwa 240 cm™

gezogen. Ferner wird das lokale Minimum bei etwa 200 cm™! bestimmt, um den Peak bei etwa
220cm™! abzutrennen. Dieser stammt von lokalen Si-H Moden und darf daher nicht dem
Spektrum des TA-Phonons zugerechnet werden [71,72]. Die restliche Fldche zwischen Basislinie
und Spektrum bestimmt dann die Intensitdt des TA-Phonons Ita. Der MRO-Parameter Iyiro

berechnet sich somit aus
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Abbildung 3.2: Illustration zur Auswertung von Position x1o und Breite wto des TO-Phonons
sowie des Intensitdtsverhéltnisses von transversal-optischem und transversal-
akustischem Phonon Ito/Ita-

Ito)2
Ita

Imro =2 (3.1

Es bleibt anzumerken, dass durch die Wahl der Basislinie Teile der Phononbande abgeschnit-
ten und daher die tatsachlichen Intensitidten unterschitzt werden. Insbesondere durch einen
potentiell vorhandenen Streulichuntergrund ist die Wahl einer horizontalen Basislinie fraglich.
Die hier gewahlten Referenzpunkte dienen dennoch als ausreichende Abschitzung um relative
Anderungen zwischen TA- und TO-Intensitit quantitativ zu bestimmen und vergleichen zu
konnen.

3.1.2 Charakterisierung der Ordnung durch Ramanspektroskopie

Die strukturelle Ordnung von amorphem Silizium lasst sich mittels Ramanspektroskopie grund-
satzlich auf unterschiedlichen Langenskalen untersuchen. Wahrend die short range order (SRO)
durch die Breite der TO-Phononbande charakterisiert wird [73], ist Iyiro ein Maf fiir die medium
range order (MRO) [5].

Ramanspektroskopie und Short Range Order

Der Grad an Ordnung auf kurzen Léangenskalen im Bereich weniger Angstrom lasst sich bei-
spielsweise durch die Abweichung der kovalenten Bindungswinkel im Vergleich zu denen der
kristallinen Phase charakterisieren. Im kristallinen Material liegen die Bindungswinkel im Tetra-

eder bei 109,5°. Beeman et al. [4] geben anhand von Modellrechnungen an wasserstofffreiem
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3 Amorphes Silizium

amorphem Silizium einen Zusammenhang zwischen wro in cm™ und der Abweichung der
Bindungswinkel A8, in Grad an:

W10 = 15 + 6A0). (3.2)

Die mit diesem Modell bestimmten Abweichungen konnen zwischen 6,6° und 13,4° (dies
entspricht 54,6 cm™! und 95,4 cm™!) liegen. Fiir kristallines Silizium ist entsprechend A®), = 0°,
der Bereich zwischen 0° und 6,6° kann nicht untersucht werden, da der Ubergang von kristallin
zu amorph sprunghaft ist. Nach Beeman ist es nicht moglich Modelle zu generieren, die eine
Winkelabweichung in diesem Bereich zeigen. Die theoretische Mindestbreite fiir das optische
Ramansignal in amorphem Silizium liegt dann bei 54,6 cm™. Bhusari et al. [74] untersuchten
den Einfluss extrinsischer Verspannungen von a-Si:H auf das Ramanspektrum und berechneten
nach [75,76] Phononbreiten am absoluten Temperaturnullpunkt von etwa 51 cm ™! und damit
eine Winkelabweichung von etwa 6°. Diese Diskrepanz gegentiber der Theorie wird auf den
Wasserstoff zurtickgefiihrt, der fiir eine Entspannung des amorphen Netzwerkes sorgt.

Neben der Variation in der Breite wird ebenfalls eine Variation in der Peakposition des TO-
Phonons beobachtet [23]. Eine Verschiebung dieses Peaks zu kleineren Wellenzahlen kann einen
hoheren Grad an tensilem Stress bedeuten, der aus einem gréeren mittlerem Atomabstand
resultiert.

In Abb. 3.3 sind die Peakpositionen und -breiten von Proben aus verschiedenen Serien gezeigt,
die unter sehr unterschiedlichen Depositionsbedingungen hergestellt wurden. Darunter sind
sowohl intrinsische als auch p- und n-dotierte Schichten enthalten, die am Institut fiir Solarener-
gieforschung in Hameln prapariert wurden, sowie Proben aus Arbeiten von Zimmermann [77]
und Muthmann [23]. Letztere wurden mit Anregungswellenldngen von 488 nm und 647 nm
gemessen. Da das Glassubstrat signifikante Streuintensitdten sowohl im Bereich des TA-Phonons
also auch im Bereich des TO-Phonos aufweist, wurde vor der Deposition des Siliziums eine
Chromschicht aufgedampft. Diese reflektiert das nicht absorbierte Licht zurtick in die Schicht,
so dass der Einfluss des Glassubstrats auf das Ramanspektrum vernachlassigt werden kann.

In einem weiten Wellenzahlenbereich von 473 cm™ bis 487 cm™! zeigt sich eine gute Korrelati-
on der beiden Grofien unabhéngig von den Depositionsbedingungen oder der Anregungswellen-
lange. Die Proben, die besonders hervorgehoben sind (=), besitzen einen minimalen kristallinen
Anteil (X857 5 2%, vgl.Kap.4.1.1, S.42). Sie liegen damit also bereits im Ubergangsregime
zum kristallinen Wachstum. Um das Signal des kristallinen Siliziums bei der Auswertung der
Ramanspektren zu berticksichtigen, wurde bei diesen Proben die Flanke des amorphen Signals
durch eine Gerade interpoliert und mit dieser Geraden die Halbwertsbreite des TO-Phonons
bestimmt (s. Abb. 3.4). Diese Gerade liefert nur eine obere Abschatzung fiir die Interpolation,
da der tatsdchliche Verlauf des Spektrums von a-Si:H ndherungsweise eher einer Gausskurve
entspricht. Dennoch ist diese Methode ausreichend, um den Einfluss von Kristalliten auf die
Auswertung zu reduzieren.

Aulffillig ist, dass bei den Messungen der Proben von Muthmann mit der Anregungswellen-

lange von 647 nm deutlich hohere Peakpositionen gemessen wurden als mit 488 nm. Bei sechs
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Abbildung 3.3: Position und Breite des TO Phonons von Proben, die unter unterschiedlichen
Depositionsbedingungen hergestellt wurden. Gekennzeichnet sind Proben aus
Arbeiten von Muthmann [23] und Zimmermann [77], sowie Schichten, die am
Insitut fiir Solarenergieforschung Hameln prépariert wurden. In Klammern ist
jeweils die Anregungswellenldnge der Ramanstreuung angegeben. Schichten
mit einem messbaren kristallinen Volumenanteil sind gesondert markiert mit
X >0.

von sieben direkt vergleichbaren Proben liegt die relative Verschiebung in der Peakposition
bei 3-4cm™!, wahrend bei einer Probe keine signifikante Abweichung festgestellt wurde.
Fiinf der sechs Proben wurden unter nominell konstanten Bedingungen deponiert, so dass
Inhomogenititen nicht bewusst durch die Deposition herbeigefiihrt wurden.

Da bei der grofleren Anregungswellenlinge die Informationstiefe um etwa einen Faktor
5-10 groBer ist, deuten die Ergebnisse auf Inhomogenititen wahrend des Wachstums hin.
Diese lassen sich so interpretieren, dass im Volumen tendenziell kompressive Verspannungen
vorliegen, die sich nahe der Oberfldche entspannen bzw. in tensile Verspannungen umkehren.
In einer Studie von Paillard et al. wurde die Verspannung von mikrokristallinem Silizium, das bei
unterschiedlichen Temperaturen auf Glas deponiert wurde, tiefenabhéngig untersucht [58].
Die Autoren fanden dabei Verschiebungen des TO-Phonons zu geringeren Wellenzahlen bei
geringerer Informationstiefe mit Variationen zwischen etwa 2,4 cm™! und 5,6 cm™!. Sowohl
die Grolenordnung der Verschiebung als auch die Richtungstendenz ist mit den fiir diese
Arbeit vorliegenden Ergebnissen vergleichbar, obwohl unterschiedliche Phasen charakterisiert
wurden. Diese Ergebnisse legen also nahe, dass sich die Verteilung der Materialverspannung in

amorphem Silizium &hnlich verhilt wie in mikrokristallinem Silizium. Um dieses Verhalten
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Abbildung 3.4: Ramanspektrum einer Probe mit geringem kristallinen Volumenanteil $ 2% im
Bereich von 505-530 cm™!. Durch die rote Gerade (—) ist eine Interpolation des
Spektrums von amorphem Silizium abgeschétzt, um den Einfluss von kristal-
linen Streuvolumina auf die Auswertung der Breite der transversal-optischen
Phononbande zu reduzieren.

exakter zu untersuchen sind jedoch Messungen mit deutlich hoherer Tiefenauflosung
notwendig, die an diesen Proben bisher nicht durchgefiihrt worden sind. Eine detailliertere
Diskussion tiber tiefenaufgeloste Ramanspektroskopie an mikrokristallinem Silizium findet sich
in Kapitel 4.2 auf Seite 50ff.

Die Ergebnisse aus Abb. 3.3 legen nahe, dass ein hoherer Grad an SRO - représentiert durch die
Halbwertsbreite des TO-Phonons — mit hoheren Si-Si Bindungsenergien und damit geringeren
Bindungsldngen einhergeht. Insbesondere lassen sich geringe kristalline Anteile in Proben
finden, die eine sehr hohe SRO aufweisen. Dies unterstiitzt die Aussage von Beeman, dass der

Ubergang von amorphem zu kristallinem Silizium nicht kontinuierlich ist [4].

Ramanspektroskopie und Medium Range Order

Fiir eine Probenserie wurde bereits eine Korrelation zwischen Iyjro und der Position des TO-
Phonons gefunden [23], was eine Untersuchung weiterer Probenserien nahelegt. Die Auswer-
tung der Peakposition ist im Allgemeinen weniger aufwendig als die Evaluation des Intensi-
tatsverhdltnisses. Fiir letzteres ist zum einen ein ausreichend scharfer Kantenfilter notwendig

um das TA-Phonon auswerten zu kénnen und zum anderen konnten die Intensitatsverhaltnisse
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3.1 Ramanspektroskopie

abhingig vom Raman-Wirkungsquerschnitt und damit von der Anregungswellenlédnge sein
(siehe Diskussion unten).

Mit den vorliegenden Proben ist es moglich die Korrelation zwischen Intensitatsverhaltnis
und Peakposition auf einen grofieren Wellenzahlenbereich zu erweitern. Diese Daten finden
sich in Abbildung3.5.
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Abbildung 3.5: Position des transversal-optischen Phonons und Medium Range Order Iyiro be-
rechnet aus dem Intensitdtsverhiltnis von transversal-optischem zu transversal-
akustischem Phonon Ito/Ita.

In der Tat lasst sich eine Erweiterung der Korrelation bis zu einer Peakposition von 473 cm™!

feststellen. Die Daten suggerieren, dass die MRO ab einer Position von etwa 483 cm™! deutlich
starker ansteigt. Allerdings muss bei dieser Auftragung der Wirkungsquerschnitt der Raman-
streuung fiir die unterschiedlichen Wellenlidngen beriicksichtigt werden (vgl. Kap.4.1.1, S. 42).
Es ist denkbar, dass das ramangestreute Licht um 150 cm™! (TA-Phonon) und 480 cm™! (TO-
Phonon) unterschiedlich stark im Material absorbiert wird. Dieser Unterschied kann zudem mit
der Wellenldnge stark variieren, so dass im Vergleich zwischen zwei Anregungswellenlangen
Imro relativ tiber- oder unterschétzt wird. Vorgreifend auf die Ergebnisse aus Kapitel 4.1.1 lasst
sich sagen, dass bei einer Anregungswellenldange von 647 nm der Bereich kleinerer Wellenzahlen
weniger stark absorbiert wird, wahrend dies fiir 488 nm nicht signifikant beobachtet wird. Auf
amorphes Silizium tibertragen bedeutet dies eine Uberschétzung der Intensitit des TA-Phonons
und damit eine Unterschidtzung von Iyiro (vgl. Glg. 3.1). Dies wiirde erkldren, warum die meis-
ten Datenpunkte der Messungen bei einer Anregungswellenlidnge von 647 nm (=) signifikant

unter dem Trend der tibrigen Proben liegen.
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3 Amorphes Silizium
3.2 Rontgenbeugung

Mit Hilfe der Rontgenbeugung (XRD) konnen Korrelationsldngen in amorphem Silizium be-
stimmt werden [6]. Diese Korrelationslingen geben einen Richtwert fiir einen Bereich erhohter
Ordnung wieder und werden direkt aus der Halbwertsbreite des ersten Beugungspeaks im
Diffraktogramm (FSDP, , first sharp diffraction peak”) berechnet. Der Zusammenhang zwischen
Korrelationsldnge L und Halbwertsbreite w (in rad) ist dabei durch die Scherrer-Gleichung
gegeben (Glg. 2.6, S.25). Die Interpretation von L wird hierdurch von kristallinen Materialien
auf amorphe Strukturen erweitert.

Durch einen Vergleich der Daten aus XRD und Ramanspektroskopie soll gezeigt werden,
dass zwei unterschiedliche Messmethoden, die theoretisch dhnliche Informationen iiber die
Ordnung liefern, so gut korrelieren, dass die Ramanspektren als Maf fiir die MRO genutzt
werden kann. Im folgenden Abschnitt werden daher die Korrelationslangen der verfiigbaren
Proben bestimmt und diese Ergebnisse mit den Daten der Ramanspektroskopie verglichen.
Insbesondere soll gezeigt werden dass Solarzellen aus amorphem Silizium mit hoherer MRO

eine geringere Degradation aufweisen.

3.2.1 Charakterisierung der Ordnung durch XRD

I T —— XRD Signal
—— a-Si Fit
Substratpeak (Cr)

—_ ——— Differenzsignal

=)

=

S|

=r

=

L

4=

[a]
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Abbildung 3.6: Messung und Entfaltung eines Diffraktogramms von amorphem Silizium, das
auf ein mit Chrom bedampftes Glassubstrat deponiert wurde.

In Abb. 3.6 ist ein Diffraktogramm von amorphem Silizium auf einem mit Chrom beschichte-
ten Glassubstrat sowie dessen Entfaltung in Untergrund, Substrat und Siliziumsignal gezeigt
(Details zur Entfaltung finden sich im Anhang). Die Chrombeschichtung wurde gewéhlt, da die
Diffraktogramme von Glas und amorphem Silizium sehr stark tiberlappen, was die Anpassung

erschwert. Das aufgedampfte Chrom dagegen ist kristallin, so dass nur ein scharfer Reflex im
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3.2 Roéntgenbeugung

Diffraktogramm beobachtet wird, der gut modelliert werden kann und die Anpassung somit
nicht signifkant beeinflusst. Das Differenzsignal zeigt, dass sich das Diffraktogramm durch die
gewihlten Parameter sehr gut anpassen lasst.

Im Winkelbereich zwischen 10° und 70° zeigt amorphes Silizium also eine Intensitatsver-
teilung mit zwei relativ breiten Peaks um 27° und 51°. Der erste Peak ist der FSDP, dessen
Halbwertsbreite als Maf fiir die MRO herangezogen wird [6].
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Abbildung 3.7: Breite des TO Phonons und Halbwertsbreite des ersten scharfen Beugungspeaks
(FSDP) aus den Rontgendiffraktogrammen.

Der Zusammenhang zwischen der Halbwertsbreite (FWHM) des FSDP und der Breite des
TO-Phonons im Ramanspektrum, das die SRO charakterisiert, von amorphen Silizium ist in
Abb. 3.7 dargestellt. Die Daten zeigen deutlich, dass Proben mit grofleren Phononenbreiten
auch bei XRD einen breiteren FSDP zeigen. Fiir die Bindungswinkel in amorphem Silizium
bedeutet dies also, dass bei geringeren Abweichungen der Tetraederwinkel auch die Dieder-
winkel zwischen benachbarten Tetraedern eine geringere Abweichung zeigen. Damit existiert
eine Verbindung zwischen der strukturellen Anordnung nichster und iibernédchster Nachba-
ratome und entsprechend zwischen der SRO und der MRO. Dartiberhinaus liefern die Daten
aus Ramanspektroskopie und XRD eine gute Korrelation, obwohl mit diesen Methoden grund-
satzlich verschiedene Eigenschaften untersucht werden, namlich Gitterschwingungen bei der
Ramanspektroskopie und eine Elektronendichteverteilung bei XRD.

3.2.2 Medium Range Order und Staebler-Wronski-Effekt

Die lichtinduzierte Degradation von amorphem Silizium (Staebler-Wronski-Effekt) wirkt sich

auch auf den Wirkungsgrad von Solarzellen mit a-Si:H als Absorberschicht aus [16,17]. Spater
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3 Amorphes Silizium

wurde berichtet, dass sowohl Einzelschichten als auch Solarzellen mit hoherer Ordnung in
der amorphen Struktur stabiler gegeniiber diesem Effekt sein konnen (s. Kap.2.3.1) [10, 18].
Um diese Erkenntnisse fiir Solarzellen zu tiberpriifen und auf eine verlassliche Datenbasis zu
stellen, sollen im Folgenden die Ergebnisse der strukturellen Ordnung und der Degradation
von Solarzellen korreliert werden.

Dazu wurden die Schichten aus der ,,Zimmermann-Serie” sowie zwei Proben der ,Muthmann-
Serie” (» bzw. = in Abb.3.3,3.5 und 3.7) unter nominell gleichen Depositionsparametern als
Absorberschichten in Solarzellen eingebaut. Dabei ist zu beachten, dass die Schichteigenschaften
aufgrund des unterschiedlichen Substrats variieren konnen [78,79]. Bei den Solarzellen wurde
Asahi Typ U (SnO;:F mit rauher Oberfléche) als Substrat verwendet und bei den Einzelschichten
untexturiertes Glas. Bei den verschiedenen Depositionen der Schichten wurden Silankonzen-
tration, Substrattemperatur sowie Leistung variiert, so dass die gewonnenen Ergebnisse nicht
auf die Verdnderungen eines einzelnen Depositionsparameters zuriickgefiihrt werden konnen,

sondern auf die strukturellen Eigenschaften des Materials.
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Abbildung 3.8: Relative Degradation (a) und absolute Wirkungsgrade (b) von Solarzellen aus
amorphem Silizium vor und nach der Degradation gegen die Breite des ersten
scharfen Beugungspeaks der Rontgendiffraktogramme (FSDP) der Absorber-
schichten aufgetragen.

Die Solarzellen wurden einem Degradationsexperiment ausgesetzt und deren Wirkungsgra-
de vor und nach dem Experiment bestimmt. Dabei werden diese fiir 1000h einem der Sonne
dhnlichem Spektrum mit vergleichbarer Intensitit ausgesetzt. Zusétzlich wird die Temperatur
auf 50°C angehoben, um realistische Operationsbedingungen zu simulieren. Diese Randbedin-
gungen haben sich als internationaler Standard etabliert, um die photovoltaischen Parameter
vergleichbar zu machen (s. a. [14]).

Nach der Degradation kann man davon ausgehen, dass die Solarzellen eine nahezu stabile Ef-
fizienz aufweisen. Die relative Degradation der Solarzellen ist in Abb. 3.8 a) gegen die Breite des
FSDP der Absorberschichten aufgetragen. Es zeigt sich der deutliche Trend, dass die Solarzellen,
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3.2 Roéntgenbeugung

deren Absorberschichten einen breiteren FSDP im Diffraktogramm aufweisen, starker degra-
dieren. Um zu zeigen, dass die initialen Effizienzen aller untersuchten Solarzellen auf dhnlich
hohem Niveau liegen, sind die absoluten Effizienzen vor und nach der Degradation in b) gezeigt.

Die Ergebnisse deuten darauf hin, dass Absorberschichten mit hoher struktureller Ordnung
zu einer geringeren lichtinduzierten Degradation der Solarzellen fiihren.

3.2.3 Medium Range Order der amorphen Phase in mikrokristallinem Silizium

Die MRO lasst sich ebenfalls in der amorphen Phase von mikrokristallinem Silizium bestim-
men [6]. Williamson et al. haben dazu die Breite des FSDP sowie die zugehorigen Korrelations-
lingen gegen den kristallinen Volumenanteil der Schichten aufgetragen (siehe Abb. 2.5, Kap.2.5).
Die Korrelationslangen wurden dabei iiber die Halbwertsbreiten aus der Scherrer-Gleichung fiir
kristallines Material (Glg. 2.6) errechnet. Hier zeigte sich der Trend, dass die MRO mit zuneh-
mender Kristallinitdt weiter zunimmt. Da jedoch tiber den gesamten Kristallinitatsbereich nur
vereinzelt Daten gezeigt werden, bleibt die Validitdt und insbesondere der detailliertere Verlauf

zu priifen.
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Abbildung 3.9: Variation der Breite des FSDP in uc-Si:H (Vgl. Abb. 2.5). Die Datenpunkte von
Williamson et al. (o) sind dabei aus [6] entnommen, die tibrigen Proben (=)
wurden in Jiilich mittels CVD-Verfahren deponiert. Die gestrichelte Linie (- - -)
markiert die Breite des FSDP am Ubergang zum teilkristallinen Wachstum. Die
Korrelationsldngen wurden aus den Halbwertsbreiten tiber Glg. 2.6 ermittelt.

So wurden fiir die vorliegende Arbeit weitere Proben untersucht und ausgewertet, deren
kristalliner Volumenanteil im Bereich zwischen 30% und 80% variiert!. Die Halbwertsbreite des

1Zur Auswertung des kristallinen Volumenanteils XXRD siehe Kapitel 4.1.2 auf Seite 48.
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FSDP und die zugehorigen Korrelationsldngen in Abhingigkeit des kristallinen Volumenanteils
sind in Abb. 3.9 fiir die vorliegenden Proben (=) zusammen mit den Ergebnissen von Williamson
et al. (o) gezeigt. Obwohl die Diffraktogramme teilweise im Rahmen von fritheren Arbeiten
aufgenommen und stark verrauscht sind, zeigt sich iiber einen weiten Kristallinitétsbereich ein
deutlicher Zusammenhang zwischen den aufgetragenen Grofen. Die Streuung der Messwerte
ist vermutlich auf das ungiinstige Signal-Rausch Verhltnis zuriickzufiihren. Daneben konnten
auch Inhomogenitéten in den Schichten zu einer Verbreiterung des FSDP fiihren, gerade wenn
Signale aus Streuvolumina mit unterschiedlicher MRO sich tiberlagern.

Es ist zu bemerken, dass in der Literatur bisher fiir Proben, die mit PECVD deponiert wurden,
die geringste gemessene Korrelationslidnge bei 1,4nm bzw. 1,2 nm liegt, wahrend gesputterte
a-Si:H Schichten Korrelationsldngen von unter 1 nm aufweisen kénnen [6,80]. Dies liegt wahr-
scheinlich daran, dass beim Sputterprozess deutlich hohere Ionenenergien freigesetzt werden
als bei der PECVD, so dass der Grad an struktureller Unordnung grofer ist.

Die hier erhaltenen Daten bestitigen die fritheren Ergebnisse und kénnen sogar zeigen,
dass sich die Abhéngigkeit zwischen struktureller Ordnung in der amorphen Phase und
kristallinem Volumenanteil iiber einen weiteren Bereich erstreckt. Lediglich zwischen 20%
und 30% sowie tiber 80% liegen keine Daten vor. Schichten mit geringerer Kristallinitit sind
schwer zu produzieren, da bereits kleine Fluktuationen der Depositionsparameter zu einem

tiberwiegend kristallinen bzw. amorphen Wachstum fiihren konnen.
Eine detaillierte Untersuchung der Struktur von mikrokristallinem Silizium insbesondere im

Hinblick auf das Wachstum und die Evolution des kristallinen Volumenanteils findet sich im
folgenden Kapitel.
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Die Mikrostruktur von hydrogenisiertem mikrokristallinen Silizium (uc-Si:H) wird bereits seit
einigen Jahren eingehend mit unterschiedlichen Methoden wie z.B. Rontgenbeugung (XRD),
Ramanstreuung oder Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) studiert [24,81-83]. So konnte
gezeigt werden, dass dieses Material aus einer Mischphase von amorphen und kristallinen
Bereichen sowie Hohlrdaumen besteht. Der kristalline Volumenanteil X, ldsst sich dabei unter
anderem durch das Verhiltnis von Wasserstoff (Hy) zu Silan (SiHy) in der Reaktorkammer
einstellen. Die Silankonzentration SC ist definiert als das Verhaltnis der jeweiligen Gasfliisse
gemaf:
[SiH,]
€= 8] + (1] “y
Je geringer SC, desto hoher X, [81]. Insbesondere bei Schichten mit hohem X. wachsen die
Kristallite in sdulenférmigen Strukturen, bei geringeren X, sind hdufig anndhernd sphérische
Kristallite in einer amorphen Matrix eingebettet [83]. Dies ist in Abb. 4.1 schematisch dargestellt.
Vetterl konnte aufSerdem zeigen, dass die Eigenschaften von Solarzellen, die pc-Si:H als Absor-
bermaterial nutzen, signifikant von X. abhangen [24]. Die hochsten Effizienzen werden dabei
von Schichten mit X, ~ 55 -70% erzielt. Unter diesen Depositionsbedingungen haben bereits
geringe Parameterdnderungen einen starken Einfluss auf X. und man spricht vom Depositi-
onsregime am Ubergang vom kristallinen zum amorphen Wachstum. Die Bestimmung von X,
spielt also eine entscheidende Rolle bei der Charakterisierung von pc-Si:H fiir photovoltaische

Anwendungen.

4.1 Bestimmung des kristallinen Volumenanteils in
Diinnschichtsilizium

Im Rahmen dieser Arbeit werden zwei Methoden, mit denen X, bestimmt werden kann,
vorgestellt — die Ramanspektroskopie und die Rontgenbeugung (XRD). Wahrend XRD tiber
die Elektronendichte direkte Informationen tiber die atomare Struktur liefert, werden bei der
Ramanspektroskopie vibronische Zustinde und damit interatomare Bindungen untersucht.
Man erhélt also nur indirekt Informationen {iber strukturelle Eigenschaften. Bei beiden
Methoden werden Intensitdten zueinander ins Verhiltnis gesetzt, die jeweils einer kristallinen
bzw. amorphen Phase zugeordnet werden. Der Zusammenhang zwischen gemessener und
eingestrahlter Intensitét ist dabei durch den Wirkungsquerschnitt der jeweiligen Phase und des

physikalischen Prozesses gegeben.
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Abbildung 4.1: Skizze der Struktur mikrokristallinem Siliziums mit von rechts nach links stei-
gendem kristallinen Volumenanteil nach Vetterl [24]. Illustriert sind Kristallite
sowie eine Verteilung von amorphem Material und Hohlrdumen.

Geht man allgemein davon aus, dass der Wirkungsquerschnitt unabhéngig von der Kristal-
linitat des untersuchten Materials ist, und ldsst sich des weiteren das amorphe Signal (I,) klar
von der kristallinen Phase (I.) trennen, so ergibt sich X. aus dem Verhaltnis der gemessenen
Intensitaten der einzelnen Phasen gemaf:

Lo
I.+ I,

X = (4.2)

Inwiefern diese Annahmen gerechtfertigt sind, wird bei der Vorstellung der jeweiligen Me-
thode gesondert diskutiert.

Es sei darauf hingewiesen, dass bei keiner der verwendeten Methoden ein kristalliner Vo-
lumenanteil im eigentlichen Sinne gemessen werden kann. In der Tat sind die beobachteten
Intensitaten - sei es bei TEM, XRD oder Ramanspektroskopie - proportional zur Anzahl der
Siliziumatome im Probenvolumen. Jedoch werden Volumina von Leerstellen oder Dichtedefizite
durch mit Wasserstoff abgesattigte Bindungen nicht mitgemessen, so dass sich die gemesse-
ne Kristallinitat tatsdchlich nur auf das von Siliziumatomen eingenommene Volumen bezieht
und nicht auf das gesamte Volumen der Probe. Der Begriff des , kristallinen Volumenanteils”
hat sich jedoch etabliert und wird auch in dieser Arbeit synonym verwendet, um etwaige

Missverstindnisse zu vermeiden.

4.1.1 Analyse mittels Ramanspektroskopie

In Abb. 4.2 ist ein typisches Ramanspektrum von mikrokristallinem Silizium im Bereich zwi-
schen 400 cm™! und 550 cm™! gezeigt (Iges), sowie dessen Entfaltung in einen amorphen und
einen kristallinen Anteil. Das Ramanspektrum einer amorphen Referenzprobe (I,) wird dabei so
in das gemessene Spektrum eingepasst, dass die Differenz von Messsignal und dem skalierten
amorphen Referenzspektrum (I.) zwischen 400 cm™! und 450 cm™" moglichst nahe der Nulllinie

liegt. Dies ist insofern sinnvoll als dieses Differenzsignal das Ramanspektrum der kristallinen
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4.1 Bestimmung des kristallinen Volumenanteils in Diinnschichtsilizium

Bereiche der Probe reprasentiert und aufgrund der Auswahlregeln in diesem Bereich keine
Ramanintensitit zu erwarten ist. Im Differenzspektrum fallt zunéchst eine Schulter bei etwa
495cm™! auf, die in der Literatur auf die Prasenz von Stapelfehlern zuriickgefithrt wird [84].
Da solche nur in kristallinem Material vorkommen, wird diese Streuintensitit dem kristallinen
Anteil der Probe zugerechnet. Eine zusitzliche Asymmetrie findet sich zudem in der Linien-
form des TO-Peaks von kristallinem Silizium. Dieser ist im Wesentlichen eine Faltung aus der
Phononenzustandsdichte und der Auswahlregel fiir das TO-Phonon. Die Phononenzustands-
dichte fallt jedoch im Bereich von ca. 480 cm™! bis 560 cm™! vergleichsweise stark ab, so dass der
Ramanpeak des TO-Phonons zu kleineren Wellenzahlen asymmetrisch verbreitert ist.

Die Ramankristallinitdt berechnet sich somit aus:

e

XRSA _
< I+1,

4.3)

1.0 : —g
—— Gemessenes Spektrum /ges “(
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Abbildung 4.2: Entfaltung des gemessenen Ramanspektrums Iges (—) in einen amorphen I, (—)
und einen kristallinen Anteil I. (—). Das Spektrum einer amorphen Probe wird
dabei so skaliert, dass die Differenz I. zwischen 400 cm™" und 450 cm™! mog-
lichst nahe der Nulllinie liegt. Diese reprasentiert das Spektrum der kristallinen
Bereiche der Probe.

Zur Unterscheidung der verwendeten Messmethoden wird der kristalline Volumenanteil,

den man aus XRD Messungen erhilt als XX®P bezeichnet. Die mittels Ramanspektroskopie

X?S’A

gemessene Kristallinitat wird genannt. Hierbei ist A die fiir die Messung verwendete An-

regungswellenlinge in Nanometer. Abweichungen zwischen XX und X% wurden in [60]
berichtet und auf ein inhomogenes strukturelles Wachstum zurtickgefiihrt. Tiefenaufgeloste

Messungen durch diskrete Atzstufen bestitigten diese Vermutung nur teilweise, der Einfluss
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4 Mikrokristallines Silizium

des Wirkungsquerschnitts der strukturellen Phasen wurde nicht diskutiert. Eine Diskussion
zur Wellenldngenabhangigkeit bei der Auswertung des kristallinen Volumenanteils findet sich
dagegen in [85].

Bei der Ramanspektroskopie kann sich der Wirkungsquerschnitt der amorphen Phase
von der kristallinen Phase unterscheiden, wenn sich die Absorption des gestreuten Lichts
bei 480cm™! (fiir die amorphe Phase) signifikant von der Absorption bei 520cm™" (fiir
die kristalline Phase) unterscheidet. In Abb.2.6 auf S.12 wurde bereits ein Vergleich der
spektralen Absorption von amorphem und kristallinem Silizium gezeigt. Hier wird deutlich,
dass insbesondere im Wellenldngenbereich um 647 nm die Absorptionskurven eine stark
unterschiedliche Steigung aufweisen. Dies konnte ein erster Hinweis darauf sein, dass das
Streulicht der beiden strukturellen Phasen unterschiedlich stark absorbiert wird, obwohl
dessen Energiedifferenz lediglich 40cm™ bzw. 5meV betrdgt. In diesem Fall wiirde die
Streuung aus amorphen und kristallinen Bereichen unterschiedlich stark gewichtet werden,
was wiederum eine Abhéngigkeit des Wirkungsquerschnitts von X, bedeutet. Dies wiirde dann

zu Abweichungen zwischen der gemessenen X8> und der tatséchlichen Kristallinitit X, fiihren.

Um zu untersuchen inwiefern i Einfluss auf das Ramanspektrum hat, muss also das Absorp-
tionsverhalten des Materials genauer analysiert werden. Bei Vernachlédssigung von Reflexions-
verlusten wird auf einer infinitesimalen Lange dx geméafl dem Beer’schen Gesetz (Glg. 2.1) der
Betrag

dA =|dI| = alpexp (-« (A)x)dx 44)

absorbiert. Hierbei wird o als effektiver Absorptionskoeffizient eines homogenen Mediums
angenommen. Die absorbierte Intensitat ist ferner propotional zur Intensitéit des generierten
Ramanlichts auf dieser Lange. Der Proportionalitdtsfaktor ¥ ist dabei die Ramaneffizienz, die
angibt wie viele Photonen auf die Probe eingestrahlt werden miissen, um ein Ramanphoton
zu detektieren (Vgl. Kap.2.4.1, S. 19). Diese ist neben der Wahrscheinlichkeit fiir das Auftreten
des Stokes-Prozesses auch vom Akzeptanzwinkel der Lichtsammlung sowie der spektralen
Transmission des Aufbaus abhingig. Das aus dx generierte Ramanlicht mit der Wellenldnge A*
wird auf dem Weg aus der Schicht heraus durch «(A*) abgeschwicht, so dass fiir die aus dx
detektierte Intensitat dIy gilt

dlg =X dAexp [-x(A")x]
=Y alpexp [-x(A)x]exp [« (A*)x] dx. 4.5)

Um nun die detektierte Gesamtintensitit zu erhalten, muss {iber die Absorptionsldnge in-
tegriert werden. Im vereinfachten Fall einer vollstindigen Absorption des einfallenden Lichts

wird tiber den gesamten Halbraum integriert und man erhalt
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Iy = /Z apexp {—[et(N) + o(A*)] x} dx
0
o«
~ (M) Fa(A)

i} x(A)
“Eh N+ alh)

Ylpexp {-[ax(A) + x(A")] x}|;°

(4.6)

Sei nun I bzw. I, die Intensitit, die aus den kristallinen bzw. amorphen Bereichen der Probe

detektiert wird. Dann ldsst sich 4.6 in 4.3 einsetzen, so dass

Iy y_%o
XFS/A = oq;c L o " (4‘7)
IoeXiee + bt as

Hierbei sei oy der Absorptionskoeffizient fiir die Anregungswellenldnge A und o, und o, die
Absorptionskoeffizienten fiir die Wellenldnge des Lichts, das aus den amorphen bzw. kristallinen
Bereichen der Probe stammt. Iy und Ip, ist jeweils der Anteil von Iy, der in kristallinen bzw.
amorphen Phase absorbiert wird, so dass fiir den tatséchlichen kristallinen Volumenanteil

_ IU,c
° IU,c + Il),a (4'8)
gilt.
Kiirzen von ¥ und o9 aus 4.7 ergibt
RS,A Ioeqgia
XROA . e (4.9)
bergia: * Toagga
- loc(®0 + ta) (4.10)
Inc(xp+ &a) + Ipa(xo + &c)
I() 1+ Y
<1+ 5) (4.11)

T loe(T+ 2+ ha(1+ =)

Der direkte Vergleich von 4.11 mit 4.8, also der Ramankristallinitdt mit dem tatséchlichen
kristallinen Volumenanteil macht deutlich, dass bei XX die Verhiltnisse % und % als
Korrekturterme eingehen. Wenn bei gegebener Anregungswellenlidnge das Streulicht der
amorphen Anteile starker bzw. schwécher absorbiert wird als das der mikrokristallinen Anteile,

wird die Kristallinitdt der Probe tiber- bzw. unterschitzt.

Die spektrale Absorption der Schicht kann mit photothermischer Deflektionsspektroskopie
(PDS) gemessen werden, wobei eine Auflosung von mindestens 5 meV notwendig ist, um das
Streulicht der unterschiedlichen Phasen zu trennen. Die spektrale Auflosung der zur Verfiigung
stehenden Daten liegt jedoch bei etwa 20 meV. Damit ist ein direkter Vergleich nicht ohne

Weiteres moglich.
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4 Mikrokristallines Silizium

Dieses Problem lésst sich umgehen, indem man die Absorptionskoeffizienten des anregenden
a(A) und des gestreuten Lichts «(A*) in Abhéngigkeit von der Kristallinitat der Probe betrachtet.
Dies ist fiir die beiden {iblicherweise verwendeten Anregungswellenldngen von 488 nm und
647nm in Abb. 4.3 dargestellt. Als Absorptionskoeffizient bei der Wellenldnge des gestreuten
Lichts wurde dabei der Wert genommen, der spektral am néchsten bei 500 cm™ liegt, also bei
500 nm bzw. 670 nm.

— : ‘ : : ; (= ; ‘ ; :
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= 100} . 1 = .
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Abbildung 4.3: Absorptionskoeffizienten von Proben unterschiedlicher Kristallinitat bei der
Anregungswellenlinge und der Stokes-Wellenlinge von 488 nm und 500 nm (a)
bzw 647 nm und 670 nm (b).

Betrachtet man zunéchst den Absorptionskoeffizienten fiir den Streuprozess bei 488 nm,
so féllt auf, dass sowohl das anregende als auch das gestreute Licht mit zunehmender
Kristallinitat schwécher absorbiert werden. Dies bedeutet zunichst, dass mit steigender
Kristallinitat ein groleres Probenvolumen angeregt wird. Gleichzeitig wird aber auch das
gestreute Licht weniger stark absorbiert, so dass die gemessene Streuintensitdt anndhernd
unabhiéngig von der Kristallinitit ist. Dies bedeutet im Umkehrschluss, dass amorphe und
kristalline Bereiche dhnlich stark gewichtet werden. Also ist der Raman-Wirkungsquerschnitt

bei einer Anregungswellenlinge von 488 nm nahezu unabhéngig von kristallinen Volumenanteil.

Bei der Anregungswellenldnge von 647 nm steigt ebenfalls das angeregte Volumen mit
zunehmender Kristallinitdt. Im Gegensatz dazu ist jedoch die Absorption des gestreuten Lichts
nahezu unabhingig vom kristallinen Volumenanteil. Vergrofert sich die Eindringtiefe des
Laserlichts bei konstanter Ausdringtiefe des Streulichts, wird weniger Streulicht detektiert.
Da dies fiir Proben mit steigender Kristallinitit zunehmend der Fall ist, folgt daraus, dass
weniger Streulicht von den kristallinen Bereichen gemessen wird. Das bedeutet, dass der

kristalline Volumenanteil weniger stark gewichtet und damit unterschatzt wird. Der Raman-
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Wirkungsquerschnitt ist also bei einer Anregungswellenldnge von 647 nm abhéngig von X..

Allerdings ist die Absorption fiir 488 nm im Vergleich zu 647 nm um etwa eine Grofienord-
nung hoher. Daher lassen sich absolute Differenzen unter Umstinden nicht eindeutig erkennen.
Normiert man jedoch die Streulichtabsorption auf auf die Eindringtiefe der Photonen indem
man den Absorptionskoeffizienten fiir das gestreute Licht durch den fiir das anregende Licht
dividiert, so wird der Effekt der unterschiedlichen Eindringtiefen eliminiert und nur die Ab-
sorption des Streulichts im Material berticksichtigt. Variationen in der normierten Streulich-
tabsorption mit der Kristallinitdt sind dann ein eindeutiger Hinweis auf die Abhéangigkeit des
Wirkungsquerschnitts von X.. Diese Normierung ist in Abb. 4.4 fiir die beiden untersuchten
Anregungswellenldngen gezeigt. Nimmt man amorphe und kristalline Bereiche als isolierte Ab-
sorptionsmedien an, miisste eine lineare Abhingigkeit der normierten Absorption zu erwarten
sein, da sich der Absorptionskoeffizient linear mit der Kristallinitat andert. Die Steigung der
Ausgleichsgeraden liefert dann einen Hinweis fiir die relative Uberschétzung einer strukturellen
Phase.
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Abbildung 4.4: Auf die Eindringtiefe normierte Absorption des Streulichts bei einer Anregungs-
wellenldnge von 488 nm (=) bzw 647 nm (e). Ferner sind die zugehorigen linearen
Ausgleichsgeraden gezeigt, wobei die beiden Datenpunkte mit einer normierten
Absorption nahe 1 nicht mit in die Regression eingeschlossen wurden.

Es sei darauf hingewiesen, dass die Absorption bei sehr geringen Kristallinititen fiir Wellen-
langen um 500 nm sehr hoch ist. Dies kann dazu fiihren, dass das PDS-Signal eine Sattigung

erreicht und die tatsachlichen Absorptionskoeffizienten in diesem Bereich unterschétzt werden.
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Eine normierte Absorption >1 ist hierfiir ein deutliches Zeichen, da in der Nahe der Bandkante

immer

a(A2)>a(A) V. A>Ap (4.12)

gelten muss. Aus diesem Grund wurden bei der linearen Regression die beiden Datenpunkte
mit einer normierten Absorption nahe 1 vernachléssigt.

Betrachtet man nun die normierten Absorptionskoeffizienten in Abb. 4.4, so fallt auf, dass das
Streulicht bei einer Anregungswellenldnge von 488 nm mit steigender Kristallinitdt weniger stark
absorbiert wird und das Streulicht bei einer Anregungswellenldnge von 647 nm mit steigender
Kristallinitit starker absorbiert wird. Dies weist auf eine Uberschétzung von X, bei der Messung
von XX und eine Unterschitzung von X, bei der Messung von XX hin,

Eine quantitative Aussage, wie stark X~ von der tatséchlichen Kristallinitét X, abweicht,
kann an dieser Stelle jedoch noch nicht getroffen werden. Hierzu ist ein Vergleich mit der
XRD-Kristallinitit notwendig. Dies wird im nachfolgenden Abschnitt beschrieben.

4.1.2 Analyse mittels Rontgenbeugung

Bei der XRD ist die Annahme der Unabhéngigkeit des Wirkungsquerschnitts von X insofern
gerechtfertigt als die Streuintensitét zundchst nur abhéngig vom atomaren Formfaktor und damit
von der Anzahl der Elektronen im Siliziumatom ist. Damit sind die gemessen Peakintensitdten
der einzelnen Phasen direkt proportional zum Streuvolumen und XXRP lasst sich aus dem
Verhiltnis dieser Intensititen bestimmen.

Es ist zu beachten, dass fiir diese Art der Auswertung ein angemessener Beugungswin-
kelbereich betrachtet werden muss. Bei der Verwendung von CuK, Strahlung misst man im
Winkelbereich zwischen 10° und 70° die beiden ersten Beugungsmaxima der amorphen Phase
sowie die Reflexe der (111), (220) und (311)-Netzebenen der kristallinen Phase. Reflexe, die bei
hoheren Beugungswinkeln auftreten, sind zu schwach um signifikant zur Streuintensitét beizu-
tragen und kénnen daher bei der Auswertung des kristallinen Volumenanteils vernachléssigt
werden. In Abbildung 4.5 ist ein typisches Diffraktogramm von pc-Si:H sowie die Separation
von Untergrund, kristalliner (X.) und amorpher Phase (X,) gezeigt. Details iiber die Anpassung
finden sich im Anhang.

Analog zu Glg. 4.3 berechnet sich der kristalline Volumenanteil aus:

X
XXRD - ¢ 4.1
¢ T X+ Xa (413)

4.1.3 Vergleich von Ramankristallinitdt und XRD-Kristallinitat

Nun lassen sich XXRP und X85 gegeneinander auftragen und direkt vergleichen (siehe Abb. 4.6
fiir A = 488nm (=) und A = 647 nm (e)). Eine lineare Regression der Datenpunkte zeigt eine
nahezu identische Steigung von 1 fiir beide Wellenldngen. Dies ist insofern zu erwarten, als die

Abweichungen zwischen XX®P und X8 iiber den gesamten Kristallinititsbereich konstant
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Abbildung 4.5: Fit des XRD Signals (—) durch Anpassung des Untergrundes (- - -) und eines
amorphen (—), sowie kristallinen Anteils (—). Das Differenzsignal (—) zeigt
eine gute Ubereinstimmung von Messdaten und Anpassung. In geschweiften
Klammern sind die hkl-Netzebenenreflexe von kristallinem Silizium indiziert.

sein miissen, wenn man wiederum kristalline und amorphe Bereiche als isoliert absorbierend
annimmt. Der Grund dafiir ist, dass man fiir das Mischphasenmaterial dann einen effektiven
Absorptionskoeffizienten annehmen kann, der sich linear mit X, andert. Die Uber- bzw. Unter-
schitzung von X, hangt dann nur noch mit dem Verhiltnis der Absorptionskoeffizienten fiir
das Streulicht der amorphen und kristallinen Phase zusammen und nicht mit X selbst. Fiir die
lineare Regression miissen dann nattirlich die Punkte bei (0/0) au8er acht gelassen werden.

Der Achsenabschnitt der Ausgleichsgeraden gibt nun absolut an, wie grof8 die Abweichung
von Ramankristallinitit und XRD-Kristallinitét ist. Bei A = 488 nm betrégt der Achsenabschnitt
—-0,7% + 3,3%. Im Rahmen des Fehlers unterscheiden sich die beiden Kristallinititswerte also
nicht. Fiir A = 647 nm ist der Achsenabschnitt bei —9,5% + 3.2%, was bedeutet, dass der kristalline
Volumenanteil bei einer Anregungswellenldnge von 647 nm um etwa 10% unterschétzt wird.

Insbesondere der Bereich unter 40% ist hier statistisch nicht hinreichend gut belegt. Dies liegt
daran, dass stabile Wachstumsbedingungen in diesem Regime nur schwer zu erreichen sind
und so die Struktur sehr inhomogen wéchst.

Der Hinweis auf eine Unterschiitzung von X, bei der Messung von st'647 aus Abb. 4.4 kann
also verifiziert und sogar quantifiziert werden. Die negative Steigung bei einer Anregungswellen-
lange von 488 nm, die auf eine Uberschiitzung von X hindeutet, wird nicht bestitigt. Hauptgrund
hierfiir ist vermutlich eine fehlerbehaftete Auswertung des Absorptionskoeffizienten bei gerin-
gen Kristallinitdten, die einen starken Einfluss auf die Steigung der Ausgleichsgeraden hat (Vgl.

Abb. 4.4). Dariiberhinaus ist die Datenbasis im niedrigen Kristallinitatsbereich unzureichend
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Abbildung 4.6: Vergleich von XRD-Kristallinitdt und Ramankristallinitdt bei Anregungswel-
lenldngen von 488 nm (=) und 647 nm () sowie lineare Regression der Daten-
punkte. Die Winkelhalbierende (- - -) zeigt an, wo Ramankristallinitdt und XRD-
Kristallinitat tibereinstimmen.

und die Homogenitét dieser Proben nicht gesichert. Starke Inhomogenitaten konnen deutliche
Abweichungen vom allgemeinen Trend zeigen.

Die Homogenitét lasst sich mit einer gewissen Tiefenauflosung bestimmen, was im folgenden
Abschnitt in Bezug auf den kristallinen Volumenanteil detaillierter vorgestellt wird.

4.2 TiefenaufgelGste Messungen des kristallinen Volumenanteils

Die Messung der Homogenitit einer Siliziumdiinnschicht in Wachstumsrichtung ist nicht nur -
wie im letzten Abschnitt angedeutet - unter akademischen Gesichtspunkten interessant, sondern
auch fiir die Funktion einer Solarzelle essentiell. In der Arbeit von van den Donker wurde
gezeigt, dass ein homogeneres Wachstum zu besseren Zelleffizienzen fiihrt [27]. In Abb. 4.7
ist der kristalline Volumenanteil erhalten aus Ramanmessungen (ausgefiillte Symbole) sowie
Elektronenbeugung (offene Symbole) gegen die Schichtdicke aufgetragen. Aufierdem haben
die Proben, die durch die geschlossenen Symbole dargestellt sind, einen Riickkontakt aus
ZnO und Silber, der allgemein zu hoheren Kurzschlussstromdichten fiihrt als ein einfacher
Silberriickkontakt. Es zeigt sich allerdings unabhéingig von der Art des Riickkontakts, dass
die Zellen mit homogener Verteilung von X_ (3, x) sowohl eine hohere Leerlaufspannung als
auch einen hoheren Fiillfaktor aufweisen als die Zellen mit einem starkeren Gradienten in

X (0, 4). Besonders hervorgehoben sind die Ergebnisse der Zelle mit einer Kristallinitdt im
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Bereich optimaler Phasenmischung und gleichzeitig homogener Struktur in Wachstumsrichtung
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Abbildung 4.7: Einfluss der Filmhomogenitit auf die Solarzelleneffizienz nach van den Donker
[86]

Diese Ergebnisse lassen vermuten, dass eine {iber die Schichtdicke homogene Verteilung von
X, im Bereich einer optimalen Phasenmischung zu Solarzellen mit hoherem Wirkungsgrad
fithrt. Die tiefenabhingige Messung des kristallinen Volumenanteils liefert daher wichtige Er-
kenntnisse tiber die Homogenitdt des Absorbermaterials. Es gibt verschiedene Moglichkeiten
X, tiefenaufgelost zu messen. Zum Beispiel durch GI-XRD unter verschiedenen Einfallswin-
keln [1,83], Ramanspektroskopie an Atzkratern [60,87], mit unterschiedlichen Wellenlangen und
damit unterschiedlicher Informationstiefe [58,60] oder auch lokal mittels Transmissionselek-
tronenmikroskopie an Querschnittproben [86]. Im Rahmen dieser Arbeit wurden zwei weitere
Verfahren entwickelt. Zum einen wird ein Atzverfahren vorgestellt, das ermoglicht, definierte
Schrigen zu &tzen, so dass mikroskopisch die Ramankristallinitit in verschiedenen Atztiefen
gemessen werden kann. Zum anderen wird eine Moglichkeit gezeigt die Ramanspektroskopie
in-situ durchzufiihren, wodurch die Kristallinitét bereits wahrend der Schichtdeposition gemes-
sen werden kann. Dieses Verfahren bietet zudem die Moglichkeit einer Prozesskontrolle, da die
Depositionsparameter wahrend des Wachstums angepasst werden konnen, um gewtinschte
Kristallinitdten zu erzielen.

4.2.1 GI-XRD unter variierendem Einfallswinkel

Um X, mittels XRD tiefenaufgelost zu messen, ist ein streifender Einfall der Réntgenstrahlen
notwendig (GI-XRD, Vgl. Kap.2.4.2, S. 25). Ab Winkeln gréfer w, erhoht sich die Eindringtiefe
mit groBeren Einfallswinkeln, entsprechend erhélt man durch Auswertung und Vergleich von
Messungen bei unterschiedlichen Einfallswinkeln ein Tiefenprofil der Kristallinitit. Diese Me-

thode hat jedoch zwei entscheidende Nachteile. Zum einen lassen sich exakte Eindringtiefen
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nur schwer bestimmen. Dazu muss der Brechungsindex bekannt sein sowie der exakte Einfalls-
winkel w. Durch leichte Variationen in der Probenkippung, die durch den Messaufbau bedingt
sind, ist w nur schwer exakt zu bestimmen.

Zum anderen sind die erhaltenen Werte fiir X, - dhnlich wie bei der Ramanspektroskopie
- ein komplizierter Mittelwert des durchstrahlten Volumens, so dass eine gemessene Kristal-
linitat nicht direkt einer Schichtdicke zugeordnet werden kann. Dennoch lassen sich mit dieser
Methode qualitative Aussagen tiber die Entwicklung der Kristallinitat mit der Schichtdicke
bestimmen. Fiir die im Folgenden vorgestellten Untersuchungen wurden Proben mit jeweils un-
terschiedlichen Silankonzentrationsprofilen hergestellt, wodurch eine Variation des strukturellen
Wachstums induziert werden konnte.

Die Proben bestehen zunichst aus einer mikrokristallinen p-Schicht, die jeweils unter
nominell gleichen Bedingungen auf ein Glassubstrat deponiert wurde. Auf diese p-Schicht
wurden i-Schichten mit einer Dicke von etwa 1.1 pm aufgetragen. Neben einer Deposition
bei konstanter Silankonzentration (SC) bei der ein nahezu homogenes Wachstum erwartet
wird (Probe 1), wurden Schichten sowohl mit linear fallender als auch mit linear steigender SC
deponiert, um wihrend des Schichtwachstums den Ubergang von a-Si:H zu pc-Si:H (Probe 2)
bzw. umgekehrt (Probe 3) zu erzwingen.
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o ” \
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Abbildung 4.8: XRD Kiristallinitdt bei Messung unter verschiedenen Einfallswinkeln und in
Bragg-Brentano Geometrie (BB) fiir Proben, die mit konstanter (=), linear steigen-
der (=) und linear fallender (=) Silankonzentration deponiert wurden.

Abb. 4.8 zeigt XXRP dieser Proben unter vier verschiedenen Einfallswinkeln sowie bei einer

Messung in Bragg-Brentano Geometrie (BB). Fiir Details zur Auswertung sei auf S.49 verwiesen.

Bei grofieren Einfallswinkeln w erhilt man hohere Eindringtiefen. Grundsatzlich zeigen die
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4.2 Tiefenaufgeloste Messungen des kristallinen Volumenanteils

Daten den erwarteten Trend: Die Kristallinitit von Probe 1 ist nahezu konstant, wihrend XXXP
bei Probe 2 mit steigender Eindringtiefe fallt und und bei Probe 3 steigt XXXP bei groferen
Einfallswinkeln. Dies bedeutet, dass Probe 2 mit zunehmender deponierter Schichtdicke hohere
X, aufweist, wahrend der kristalline Volumenanteil bei Probe 3 einen gegenteiligen Verlauf
aufweist. Diese Ergebnisse sind konsistent mit den angewandten Depositionsbedingungen und
zeigen im Ansatz den erwarteten Phasentibergang.

Das homogene Wachstum von Probe 1 bestétigt sich in einer Kristallinitit aus der BB-Messung
auf sehr dhnlichem Niveau. Fiir die anderen beiden Proben ergeben sich Werte, die signifikant
unter dem Wert der hochsten Eindringtiefe bei den GI-Messungen liegen. Dies ldsst sich haupt-
sdchlich durch die einfallswinkelabhingige Informationstiefe begriinden (Vgl. Kap.2.4.2 auf S.
25). Bei flachen Einfallswinkeln findet die Beugung bevorzugt in der Néhe der Schichtoberfliche
statt, so dass diese Bereiche starker gewichtet werden als in BB-Geometrie. Abweichungen
zwischen den Kristallinitdten, die aus der BB-Konfiguration bei hohen Einfallswinkeln unter
streifendem Einfall erhalten werden, konnen demnach einen Hinweis dafiir liefern, ob der
Ubergang von amorph zu kristallin eher in der Néhe des Substrats oder nahe der Oberfliche
stattfindet.

Bei Probe 2 misst man in BB-Konfiguration eine geringere Kristallinitit als beim grofiten
Einfallswinkel unter streifendem Einfall. Dies wiirde bedeuten, dass der Phasentibergang
von amorph zu kristallin tendenziell in der Nahe des Substrats, also in einer fritheren Phase
der Deposition stattgefunden hat. Dagegen ist die Abweichung der BB-Kristallinitit von der
GI-Kristallinitat beim hochsten Einfallswinkel bei Probe 3 deutlich geringer. Dies lasst darauf
schlieBen, dass der entsprechende Phaseniibergang in der Nihe der Oberfliche stattfindet.
Eine Problematik bei der Auswertung ergibt sich jedoch dadurch, dass das Diffraktogramm
der Messung in BB-Geometrie wesentliche Beitrdge vom Glassubstrat aufweist. Da die
Streuintensitdten von amorphem SiO, unter anderem auch im Bereich des amorphen Siliziums
liegen, wird zur Separation dieser Streuintensitéten ein weiterer Freiheitsgrad benotigt. Damit
ist auch der Untergrund der Messung schwerer zu modellieren und die Unsicherheit auf die
Auswertung der Kristallinitat erhoht sich deutlich (Vgl. Fit-Prozeduren im Anhang).

GI-XRD Messungen unter verschiedenen Einfallswinkeln kénnen also qualitativ den Verlauf
der Kiristallinitét in der Schicht abbilden, liefern jedoch nur limitierte Informationen tiber die
exakte Tiefenauflosung von X.. Eine geeignetere Methode mittels Ramanspektroskopie an
definiert gedtzten Schichten wird im folgenden Abschnitt vorgestellt.

4.2.2 Ramanspektroskopie an gedtzten Schichten

Das nasschemische Atzen von Diinnschichtsilizium mittels KOH ist eine bewzhrte Methode
Material abzutragen ohne die Struktur des ungeitzten Teils signifikant zu verandern. Die
Atzrate hingt dabei von der kristallographischen Orientierung der Netzebenen ab [88]. In den
hier vorliegenden Schichten ist diese tiber den Bereich, der gedtzt wird, weitgehend zufillig
verteilt, so dass Effekte einer anisotropen Atzrate im kristallinen Material vernachlassigt werden

konnen. Theoretisch denkbar ist dagegen fiir die vorliegenden Schichten eine Abhangigkeit der
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Atzrate von der Kristallinitit. In Vorversuchen wurden jedoch keine signifikanten Variationen
festgestellt.

In der Regel wird ein Tropfen der Lauge auf die Schicht gebracht und kurz iiber einer Heiz-
platte erhitzt. Die Oberflichenoxidation ist hdufig eine erste Barriere, die durch die hohen
Temperaturen der Heizplatte tiberwunden werden kann. Problematisch ist bei diesem Verfahren
jedoch das Atzen einer klar definierten Struktur sowie die Reproduzierbarkeit der Abtragung.
Um jedoch mit mikroskopischer Ramanspektroskopie Messungen in moglichst vielen verschie-
denen Atztiefen durchfithren zu kénnen, ist eine gewisse Kontrolle des Atzprofils notwendig.
Ein Losungsansatz fiir diese Aufgabe, der im Rahmen dieser Arbeit entwickelt wurde, wird nun
vorgestellt (s.a. [87]).

Abbildung 4.9: Abmessungen der Mikrofluidzelle und Simulation des Konzentrationsgradien-
ten bei der Durchstromung zweier Fliissigkeiten.

Dieses Verfahren wurde aus der Mikrofluidik entlehnt (Vgl. Ref. [89,90]). Hierzu wird eine
Flusszelle aus Polydimethylsiloxan (PDMS) prapariert. Dieser Kunststoff hat den Vorteil, dass
er inert gegen KOH ist und sich relativ einfach in Form gieflen ldsst. Die Geometrie und
die Abmessungen der Zelle konnen aus Abb.4.9 entnommen werden. Der Farbverlauf stellt
schematisch den Konzentrationsgradienten zweier Fliissigkeiten dar. Durch Spritzenpumpen
kénnen diese so eingestromt werden (roter bzw. blauer Pfeil), dass sie anndhernd parallel durch
die Zelle gedriickt werden und durch einen gemeinsamen Abfluss abflieflen (violetter Pfeil).
Nutzt man hierfiir KOH,q und destilliertes Wasser, so entsteht ein Konzentrationsgradient der
OH -Ionen. Dieser bewirkt eine Diffusion der Ionen senkrecht zur Flussrichtung und damit
entsteht ein stetiges Konzentrationsprofil iiber die Flusszelle. Diese ist nach oben hin geoffnet,
so dass hier die zu dtzende Schicht mit der Fliissigkeit in Kontakt kommen kann.
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Da nun die Atzrate sehr stark von der Konzentration der Atzionen abhéngt, wird dort
mehr Material geédtzt wo die Konzentration hoher ist. Setzt man also diese Flusszelle auf eine
Siliziumdiinnschicht auf, so entsteht ein schréges Atzprofil mit hinreichend geringer Steigung,
so dass Messungen mit guter Tiefenaufldsung ermoglicht werden.
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Abbildung 4.10: Tiefenprofil einer geétzten Schicht (—) und an verschiedenen Positionen ge-
messene Ramankristallinitéten (e). Die Fehlerbalken ergeben sich aus Unsi-
cherheiten bei der Auswertung der Kristallinitdt und bei der Bestimmung des
Messpunkts auf der Probe relativ zum Atzprofil.

Nachdem die geitzte Oberfldche tiber ein Profilometer vermessen wurde, kann der entspre-
chende Bereich im Ramanmikroskop (s. Abb.2.11, S.22) identifiziert und zugeordnet werden.
Der Ramanlaser wird dann entsprechend positioniert und durch die Bewegung des Tisches
in x-Richtung tiber die Probe gerastert, so dass Ramanspektren an verschiedenen Positionen
aufgenommen werden. Diese konnen {iber die Messung des Profilometers in Atztiefen iibersetzt
werden.

In Abbildung 4.10 ist fiir die Probe 2 exemplarisch ein solches Atzprofil im Querschnitt, sowie
die gemessenen Werte von XXo#8 an verschiedenen Stellen des Profils dargestellt. Man beachte
hier die unterschiedlichen Langenskalen an x- und y-Achse, so dass die Steigung zwischen
x = 1200 pm und x = 1400 um etwa 0,17° betragt. Die Unsicherheit der Positionierung des
Lasers auf der Probe wurde mit 50 um abgeschétzt. Im Bereich ab etwa x = 1400 um macht sich
der Einfluss der p-Schicht bemerkbar, die eine hohere Kristallinitit aufweist als das dariiber

deponierte Material. Dies ist der Grund fiir den Anstieg von X~>48

zwischen x = 1400 um und
x = 2000 pm. Auffillig ist der Verlauf des Atzprofils bei etwa x = 750 um, wo eine Stelle geétzt
wurde, die theoretisch unbeeinflusst sein sollte. Dieses Verhalten kann auftreten, wenn in der

Flusszelle ein zu grofier Druck herrscht. Dann fliefSen die Fliissigkeiten nicht komplett durch
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Abbildung 4.11: Ramankristallinitét in verschiedenen Atztiefen von einer Probe, die mit kon-
stanter SC (=), linear fallender SC (o) und linear steigender SC (+) deponiert
wurden. Durch den scharffierten Bereich ist der Einfluss der p-Schicht auf die
Messung angedeutet. Der graue Bereich zeigt das Glassubstrat.

den Abfluss ab, sondern vermischen sich insbesondere im Randbereich. Dies fiihrt dort zu einer
hoheren Atzionenkonzentration und damit auch zur Abtragung des Materials.

Fiihrt man entsprechende Messungen auch an den anderen Proben durch, so kann man
XR5488 gagen die Atztiefe fiir die Proben 1-3 auftragen. Dies ist in Abb. 4.11 gezeigt. Der graue
Bereich deutet das Glassubstrat an, das praktisch nicht geétzt wird. Die Schraffierung zeigt den
Bereich an, in dem die p-Schicht einen signifikanten Einfluss auf die Messung des kristallinen
Volumenanteils hat. Die Fehlerbalken in y-Richtung resultieren aus Ungenauigkeiten in der
Auswertung, die insbesondere zum tragen kommen, wenn das Substratsignal bei geringen
Schichtdicken in die Auswertung mit einbezogen werden muss. Die Fehlerabschitzung auf die
Atztiefe ergibt sich aus der erwihnten Ungenauigkeit auf Positionierung (Vgl. Fehlerbalken
aus 4.10) und der Steilheit des Atzprofils an dieser Stelle. Ein steileres Profil fiihrt demnach
zu einer grofieren Unsicherheit auf die Tiefe in der die Messung durchgefiihrt wurde. Da alle
Proben eine dhnliche Schichtdicke von etwa 1,3um aufweisen, ist erkennbar, dass fiir Probe 1
Messungen in groferen Atztiefen fehlen. Dies liegt daran, dass diese Probe nicht komplett bis
zum Substrat gedtzt wurde, so dass in grofleren Tiefen keine Messungen durchgefiihrt werden

konnten.

Durch die Ramanspektroskopie an den geétzten Profilen werden die aus Abb. 4.8 erhaltenen
Ergebnisse nicht nur bestitigt, sondern man erhilt auch eine detaillierte Information tiber
das strukturelle Wachstum der Schicht. Insbesondere sieht man bei Probe 2, dass das Material

nach der Deposition der p-Schicht amorph wéchst und innerhalb weniger hundert Nanometer

56



4.2 Tiefenaufgeloste Messungen des kristallinen Volumenanteils

Wachstum Kristallinitdten von tiber 60 % erreicht. Bei Probe 3 beobachtet man zunichst einen

XRS488 abenfalls innerhalb

Anstieg der Kristallinitit nach der Deposition der p-Schicht, bevor
weniger hundert Nanometer auf Werte nahe 0 absinkt. Die Abweichungen von einer konstanten
Kristallinitat bei Probe 1 lassen sich durch Inhomogenitédten in der Schicht erklaren.

Ein Vergleich der tiefenaufgeldsten Messung von X, zwischen GI-XRD und Ramanspektro-
skopie an geédtzten Schichten zeigt also, dass man mittels Ramanspektroskopie eine wesentlich
detailliertere Tiefeninformation erhalten kann. Jedoch ist die Auflésung weiterhin limitiert durch
die Informationstiefe des Lasers, die je nach Kristallinitit der Probe zwischen 30 nm und 150 nm

liegen kann.

4.2.3 Tiefenauflésung mittels in-situ-Ramanspektroskopie

Eine weitere Moglichkeit der tiefenaufgelosten Strukturaufklarung von Siliziumdtinnschichten
besteht in der Messung der Ramankristallinitdt bereits wahrend der Deposition, also in-situ.
Diese Methode ermdoglicht zudem auch eine Prozesskontrolle, indem die Depositionsparameter
wiahrend des Schichtwachstums entsprechend der gew{inschten Kristallinitdt angepasst werden
konnen.

Um die Verlasslichkeit und Konsistenz dieser Methode zu zeigen, wurde st sowohl in-
situ (O) als auch mit dem o.g. Atzverfahren ex-situ (s) gemessen. Die Silankonzentration wurde
dabei Stufenweise erhoht, um deutliche Anderungen in der Kristallinitit zu erzielen. Die
Ergebnisse der Ramankristallinititen sowie der Verlauf der Silankonzentration sind in Abb. 4.12
iiber die Schichtdicke aufgetragen.

SC wurde jeweils nach 15 min Depositionszeit gedndert und lasst sich in drei Bereiche einteilen
(L, IT, I1I), die unterschiedliches Schichtwachstum zeigen. In Bereich I bildet sich zunachst eine
weitgehend amorphe Inkubationsschicht aus (siehe [24]), die jedoch aufgrund der hohen SC
relativ diinn ist und wegen der eingeschriankten Tiefenauflosung nur unzureichend detektiert
wird. So steigt die Kristallinitit von etwa 50 % auf 70 % an bevor Bereich I beginnt. Hier wird
ein relativ konstantes Niveau von ca. 65-70 % erreicht. In der letzten Depositionsphase fallt dann
XBS auf 40 % (in-situ) bzw. 20 % (ex-situ).

Im Rahmen der Messgenauigkeit wurde also eine sehr gute Ubereinstimmung zwischen
in-situ- und ex-situ-Messungen gefunden. Die Abweichungen insbesondere insbesondere in
Bereich III sind moglicherweise durch die bei den Messungen unterschiedlichen Wellenlingen
(532nm in-situ und 488 nm ex-situ) bedingt, die zu leicht unterschiedlichen Eindringtiefen
fiihren. Aufgrund des starken Kristallinititsgradienten und des Ubergangs zum amorphen
Wachstum konnten bei der geringeren Eindringtiefe bei 488 nm kleinere Werte fiir XX° gemessen
werden als bei der in-situ-Konfiguration. Ebenfalls wire ein Einfluss durch den Energieeintrag
des Lasers auf das Schichtwachstum denkbar. Gerade im Ubergangsbereich reagiert es
besonders sensitiv auf die Depositionsparameter. So konnte der zusitzliche Energieeintrag des
Lasers lokal die Temperatur erthohen und damit zu kristallinerem Wachstum fiihren. Da jedoch
bei der Wahl der Messparameter besonders Wert darauf gelegt wurde, dass der thermische

Einfluss des Lasers auf die Schicht minimal ist, wird dieser Effekt als nicht signifikant angesehen.
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Abbildung 4.12: (a) Vergleich von in-situ- (0) und ex-situ-Kristallinitét (=) in Abhangigkeit von
der deponierten Schichtdicke nach Muthmann [62]. (b) Zugehoriger Verlauf
der Silankonzentration.

Die tiefenaufgeldste Bestimmung des kristallinen Volumenanteils in pc-Si:H ist von zentraler
Bedeutung bei der Untersuchung der Mikrostruktur dieses Materials. Die Ramanspektroskopie
mit unterschiedlichen Anregungswellenliangen sowie die Rontgenbeugung unter verschiedenen
Einfallswinkeln kénnen nur einen komplizierten Mittelwert iiber das untersuchte Probenvolu-
men fiir X liefern. Im Rahmen dieser Arbeit wurden zwei weitere Verfahren eingefiihrt und
vorgestellt, die dieses Problem umgehen. Zum einen ermoglicht ein spezielles Atzverfahren die
Durchfithrung der mikroskopischen Ramanspektroskopie in unterschiedlichen Atztiefen. Zum
anderen wurde eine Depositionskammer mit einem Ramanspektrometer ausgeriistet. Damit
erhilt man einen Zugang zur Mikrostruktur der wachsenden Schicht und kann so nicht nur die
Kristallinitat tiefenabhingig messen, sondern auch gezielter einstellen.

4.3 Auswirkung der Vorzugsorientierung auf

Solarzelleneigenschaften

Ist im Material eine Textur prasent (Vgl. Kap.2.1.1, S. 6), kann dies zu unterschiedlichen elektro-
nischen, optischen und auch mechanischen Eigenschaften in verschiedenen Raumrichtungen
fithren. Dementsprechend sind auch Auswirkungen auf die Eigenschaften von Solarzellen
denkbar, wenn deren Absorbermaterial eine Textur aufweist. So geben einige Autoren in der
Literatur an, dass eine Vorzugsorientierung der pc-Si:H Kristallite in der [110]-Richtung einen

besseren Ladungstrégertransport ermoglicht [91,92] und zeigen hohere Solarzellenwirkungs-
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grade fiir dieses Material [93]. Es wurden Vorzugsorientierungen in der [111]-Richtung der
initialen Wachstumsphase von isolierten Kristalliten gefunden, wahrend kompaktere, kolumna-
re Kristallite eine Textur in [110]-Richtung aufwiesen [94]. Sowohl im Ubergangsregime vom
amorphen zum kristallinen Wachstum [95], als auch bei geringen Silankonzentrationen [59,96]
wird von einer <110> Vorzugsorientierung berichtet. Die Beschddigung der Schichtoberflache
durch hochenergetische Ionen scheint einen Einfluss auf die Textur zu haben, jedoch ist dieser
Wachstumsprozess noch nicht vollstandig verstanden [47,97].

Grundsitzlich lasst sich die Textur durch Beugungsexperimente wie Rontgenbeugung oder
Transmissionselektronenmikroskopie ermitteln. Um die Auswirkungen einer Textur auf die
Solarzelleneigenschaften zu bestimmen, wurde eine Serie von i-Schichten fiir Solarzellen bei
unterschiedlichen, nominell konstanten SC deponiert und die Textur mit den Zelleigenschaften
verglichen (siehe auch [98]).

4.3.1 Rontgenbeugung

Tabelle 4.1: Solarzelleneigenschaften sowie strukturelle Paramter der zugehdorigen i-Schichten,
die bei unterschiedlichen SC deponiert wurden. Die Solarzellen besitzen einen
Ag-Riickkontakt.

SC[%] Voc[mV] jsc [mA/em?] FF[%] n[%] XXRP[%] =

111

0,71 473 174 69,4 571 74,8 0,71
0,8 479 19,1 70,3 6,43 71,5 0,76
0,85 494 18,4 69,7 6,32 68,9 0,76
09 512 18,4 72,2 6,8 57,9 0,99
0,97 507 18,3 71,7 6,58 58,1 0,84
1,02 513 19,1 72,7 7,12 55,5 0,43
1,04 650 11 53 3,5 0 -

Die Textur in Wachstumsrichtung lasst sich mittels Rontgenbeugung in Bragg-Brentano Geo-
metrie (BB-XRD) analysieren. In dieser Konfiguration werden nur solche Réntgenphotonen
detektiert, die an Netzeben gebeugt wurden, welche parallel zur Substratoberfliche verlaufen.
Uber den Vergleich der relativen Intensititen zu einem Pulverstandard lasst sich eine Aussage
tiber die bevorzugte Orientierung treffen. Fiir Silizium sind die relativen Intensitdten der beob-
achteten Netzebenenreflexe: I111 : Inpo : Is11 = 1:0,55: 0,3 [59,99]. In der Literatur wird hiufig
die Wichtigkeit der [110]-Richtung betont und entsprechend ist f% ein Maf fiir den Grad der
Vorzugsorientierung dieser Richtung.

Um einen moglichen Zusammenhang zwischen einer Textur und Wirkungsgraden von Solar-
zellen zu untersuchen, wurde eine Reihe von Solarzellen prapariert. Deren Absorberschichten
wurden jeweils mit unterschiedlichen - nominell konstanten - Bedingungen deponiert, wihrend
die tibrigen Prozessparameter nicht variiert wurden. Man erhélt somit Absorberschichten mit
unterschiedlichen kristallinen Volumenanteilen, die auf ihre Vorzugsorientierung hin untersucht

werden konnen.
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Abbildung 4.13:
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der Netzebenenreflexe {220} und {111}. Die spitzen Klammern deuten den
Bereich einer Vorzugsorientierung in hkl-Richtung an, wobei das Intensitats-
verhéltnis bei zufélliger Orientierung der Kristallite durch die senkrechte, ge-
strichelte Linie (- - -) gekennzeichnet ist. In der rechten unteren Ecke ist zur
Veranschaulichung der Bereich nahe des Pulverstandards vergrofiert darge-
stellt.

In Tabelle 4.1 sind die entsprechenden Solarzelleneigenschaften mit Ag-Riickkontakt sowie die
strukturellen Paramter der zugehorigen i-Schichten aufgelistet. Es zeigt sich der zu erwartende
Trend, dass XX®P mit zunehmender SC abnimmt, insbesondere findet der Ubergang zum
amorphem Wachstum in einem sehr engen Fenster statt (von 1,02% auf 1,04%). Bis zu SC = 1,02%
steigen alle Solarzellenparameter (Leerlaufspannung Voc, Kurzschlussstromdichte jsc und
Fiillfaktor FF) nahezu kontinuierlich an, bis die optimale Phasenmischung aus kristallinem und
amorphem Silizium fiir dieses Depositionsregime erreicht ist. Bei einer geringeren Kristallinitat
steigt zwar Vo weiter an, jedoch brechen jsc und FF abrupt ein und sind damit fiir das Absinken
von n verantwortlich.

Ein Blick auf die Werte von % zeigt jedoch, dass die Solarzelle mit der hochsten Effizienz
keine Vorzugsorientierung in [220]-Richtung besitzt. In der Tat ldsst sich sogar eine minima-
le Textur in [111]-Richtung festellen, legt man den Literaturwert von 0,55 fiir eine zuféllige
Orientierung der Kristallite zu Grunde.
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(@) (b)

Abbildung 4.14: Hellfeldbild (oben) und zugehoriges Beugungsmuster (unten) der ZnO-Schicht
(a) und der Absorberschicht aus pc-Si:H (b) der Solarzelle von Y. Mai [100].

Nun sind die gezeigten Effizienzen jedoch im Vergleich zu fritheren Publikationen weiter
verbesserungsfahig (z.B. von Mai 2006 [100] oder Gordijn 2011 [101]), das heif$t, es konnte
argumentiert werden, dass Material mit einer entsprechenden Textur zu noch hoéheren
Effizienzen fiihrt. Aus diesem Grund wurden Proben, die in diesen Publikationen verwendet
wurden ebenfalls auf ihre Textur hin untersucht und mit den Proben der vorgestellten SC-Serie
verglichen!. Abb.4.13 zeigt die Auftragung von 1 gegen %, sowie den Pulverstandard bei
%:0,55 (- - -). Die Intensitatsverhiltnisse, die von anderen Gruppen beobachtet wurden, sind
jedoch deutlich hoher. So berichten beispielsweise Vallat-Sauvin et al. einen Wert von %:3,5
und Sugano et al. I —y ([95] bzw. [96]) und setzen diese Werte fiir gute Absorberschichten

hu
voraus. Matsui et al. zeigen einen Wirkungsgrad von 7,4% mit Absorberschichten bei denen

% ~ 3,2 ist [93]. Im Vergleich zu den hier vorliegenden Proben zeigt sich also eine deutlich

starkere Vorzugsorientierung bei vergleichbaren Wirkungsgraden der zugehorigen Solarzellen.

Eine detailliertere Untersuchung der Vorzugsorientierung ermoglicht auch die Transmissi-
onselektronenmikroskopie. Die Solarzelle mit dem hier vorgestellten hochsten Wirkungsgrad
wurde fiir diese Messmethode prapariert. Die dadurch erhaltenen Ergebnisse finden sich im
folgenden Abschnitt.

4.3.2 Transmissionselektronenmikroskopie

Um einen detaillierten Einblick in die lokale Struktur zu erhalten, wurde ein Teil der Solarzelle,

deren Wirkungsgrad 8,7% betrédgt, durch einen fokussierten Ionenstrahl fiir die Transmissions-

! Alle Proben wurden mit einer einfachen Silberschicht als Riickreflektor prépariert.
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Abbildung 4.15: (a)-(c) Beugungsmuster bei unterschiedlichen Blendenpositionen (oben) und
zugehorige Dunkelfeldbilder (unten) des pic-Si/ZnO-Schichtsystems.

elektronenmikroskopie prapariert (FIB-Lamelle). In Abb 4.14 sind ein Hellfeldbild mit einem
Blendendurchmesser von etwa 800 nm sowie das zugehorige Beugungsbild fiir die TCO-Schicht
aus ZnO (a) und die Absorberschicht aus pc-Si:H (b) gezeigt. Die dunklen Stellen im Hellfeldbild
(oben) zeigen kristalline Bereiche an, die fiir die gewéhlte Beobachtungsrichtung die Beugungs-
bedingung erfiillen. Die aus diesen Bereichen gebeugten Elektronen bilden das entsprechende
Beugungsmuster (unten). Im Falle von Kristallen mit sehr starker Vorzugsorientierung erwartet
man einzelne helle Punkte, die Netzebenenscharen zugeordnet werden kénnen. Das ist im Falle
des ZnO deutlich zu sehen, die untersuchte Stelle des TCOs weist also eine sehr starke Textur
auf.

Im Gegensatz dazu erkennt man im Beugungsmuster der Absorberschicht Ansitze von
Debye-Scherrer-Ringen, die typischerweise auf eine zuféllige Anordnung der Kristallite hinwei-
sen. Inhomogenitaten in der Helligkeit der jeweiligen Ringe konnen auf eine unzureichende
Statistik hindeuten, die durch die Auswahl eines grofieren Bereichs verbessert werden kann.

Alternativ kann man eine Kreisblende tiber die Beugungsringe legen und im zugehorigen
Dunkelfeldbild erkennen, welche Bereiche der Probe zur Streuung beitragen. Dies ist fiir unter-
schiedliche Positionen der Kreisblende (a)-(c) in Abbildung4.15 gezeigt. Neben den Signalen
von Silizium kann man ebenfalls Beugungsintensititen einer Platinschicht erkennen, die zur
Préaparation der FIB-Lamelle auf die Probe deponiert wurde. Aulerdem sind Beitrdge des sehr
stark vorzugsorientierten ZnO erkennbar. Eine Variation der Kreisblendenposition (oben) be-
deutet hier, dass Streubeitrdge von unterschiedlich orientierten Netzebenen gemessen werden,
deren Positionen im Dunkelfeldbild der Probe (unten) als helle Bereiche erscheinen. Man sieht,

dass unabhéngig von der Position der Kreisblende eine zuféllige Verteilung von Si-Kristalliten
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Abbildung 4.16: Hellfeldbilder (oben) und zugehorige Beugungsmuster (unten) des pc-Si/ZnO-
Schichtsystems bei einer Verkippung der Probe gegen den Elektronenstrahl
von -45° (a) und +45° (b).

erkennbar ist, wodurch eine Vorzugsorientierung in Wachstumsrichtung ausgeschlossen werden
kann.

Bei Diinnschichten selten beobachtet, jedoch theoretisch denkbar ist ferner eine Vorzugsori-
entierung in lateraler Richtung. Um eine solche auszuschliefen, kann die Probe gegen den
einfallenden Elektronenstrahl verkippt und das zugehorige Beugungsmuster aufgenommen
werden. In Abbildung 4.16 sind entsprechende Aufnahmen fiir eine Verkippung von -45° (a) und
+45° (b) gezeigt. Die Drehachse der Kippung liegt in der Bildebene und verlduft von oben nach
unten. Beide Beugungsbilder sind sehr dhnlich und zeigen wiederum deutlich die Einzelreflexe
des ZnO sowie die Debye-Scherrer-Ringe, die aus der Streuung am mikrokristallinen Silizium
entstehen. Hieraus ldsst sich wiederum deutlich erkennen, dass die Absorberschicht auch in

lateraler Richtung keine Vorzugsorientierung aufweist.

Die hier untersuchte Solarzelle weist einen relativ hohen Wirkungsgrad im Vergleich zu ande-
ren Solarzellen auf, deren Vorzugsorientierung in der Literatur diskutiert und als notwendig
ftir hohe Wirkungsgrade vorausgesetzt wird. Damit widerlegen die vorliegenden Ergebnis-
se diese Notwendigkeit und zeigen statt dessen, dass relativ hohe Wirkungsgrade auch mit
Absorberschichten ohne kristallographische Textur erzielt werden kénnen.
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5 Mikrokristallines Siliziumkarbid

Im folgenden Kapitel wird die Mikrostruktur von mikrokristallinem Siliziumkarbid untersucht,
welches mittels HWCVD und PECVD in einer Stochiometrie von 1:1 deponiert wurde. Dies ist
eine Grundvoraussetzung, um stabiles SiC zu erhalten, das keine separierten Kohlenstoff- oder
Siliziumphasen enthélt. Neben zusétzlichen Defekten an den dann entstehenden Phasengrenzen,
wiirden isolierte C- oder Si-Phasen zu unerwiinschten Materialeigenschaften wie zum Beispiel
einer erhohten Absorption fiihren.

Nominell undotiertes, stochiometrisches pc-SiC:H zeigt bei der elektrischen Leitfahigkeit das
Verhalten eines n-Typ Halbleiters, was auf eine unabsichtliche Inkorporation von Sauerstoff
und/oder Stickstoff zurtickgefiihrt wird [102]. Dieses Material konnte bereits erfolgreich in
Solarzellen aus mikrokristallinem Silizium in der n-i-p-Konfiguration verwendet werden, wobei
Wirkungsgrade von tiber 9% erreicht wurden [29]. Bei der Herstellung einer Kombination aus
einer amorphen und einer mikrokristallinen Solarzelle auf einem Glassubstrat in Form einer
sogenannten Tandemzelle ist jedoch die p-i-n-Konfiguration wiinschenswert, die eine Beleuch-
tung von der p-Schicht aus ermoglicht. Durch diese Konfiguration wird der zurtickzulegende
Weg fiir die generierten Locher verkiirzt, die in in a-Si:H eine deutlich geringere Mobilitat
aufweisen als die Elektronen [103]. Um auch in dieser Konfiguration eine Fensterschicht
aus pc-SiC:H nutzen zu kénnen, muss das Material p-Typ leitfahig sein. Durch die Zugabe
von Aluminium als Dotand kann das n-Typ Verhalten tiberkompensiert werden und man
erhilt einen Halbleiter vom p-Typ [32]. Erste Versuche, dieses Material als Fensterschicht
in Solarzellen zu nutzen, werden zur Zeit am Institut durchgefiihrt. Die Aufklirung der
atomaren Struktur kann wichtige Beitrdge zum Verstandnis der optoelektronischen Eigen-

schaften und damit auch zum erfolgreichen Einsatz in Solarzellen mit p-i-n Konfiguration liefern.

Dadurch, dass nur wenig Energie notig ist um einen Stapelfehler in kubischem SiC zu
generieren, ist die Wahrscheinlichkeit fiir dieses Ereignis relativ hoch im Vergleich zu anderen
Materialien (vgl. Kap.2.1.1, S.7). Lokal gesehen bildet ein Stapelfehler im kubischen Material
eine hexagonale Struktur, so dass durch das periodische Auftreten von Stapelfehlern neue
Polytypen (4H, 6H, 15R-5iC usw.) entstehen konnen. Die Présenz verschiedener Polytypen
sowie Stapelfehler erschwert nicht nur die detaillierte Strukturaufkldrung von pc-SiC:H,
sondern kann auch die Mobilitat der Ladungstrager stark einschranken.

Im ersten Teil des Kapitels wird {iberpriift, inwiefern bei den préparierten Schichten - wie
bei pc-Si:H - eine Mischphase aus amorphen und kristallinen Bereichen vorliegt und wie
gegebenenfalls X. bestimmt werden kann. Im zweiten Teil werden die Auswirkungen von

Stapelfehlern und Polytypismus auf Rontgendiffraktogramme simuliert, um eine qualitative

65



5 Mikrokristallines Siliziumkarbid

Interpretation der Messdaten in Bezug auf planare Defekte zu erméoglichen. Im letzten Teil dieses
Kapitels wird schliefllich eine Probenserie vorgestellt, wobei optolektronische und strukturelle

Eigenschaften miteinander korreliert werden.

5.1 pc-SiC:H - Ein Mischphasenmaterial?

Wie bereits in Kapitel 2.3.3, Seite 14 beschrieben, existieren deutliche Unterschiede im Verhalten
der spektralen Absorption zwischen amorphem, mikrokristallinem und einkristallinem SiC,
wobei kristallines Material deutlich schwicher absorbiert als amorphes. Ob jedoch bei pc-SiC:H
eine Mischphase aus amorphen und kristallinen Anteilen vorliegt, oder ob eine Variation von
Kristallitgroen oder Polytypen fiir das Absorptionsverhalten verantwortlich ist, konnte bisher
nicht eindeutig geklart werden. Die Charakterisierung der Mikrostruktur diinner pc-SiC:H
Schichten wurde in der Literatur bisher nur wenig diskutiert. Hauptsédchlich wurden hierfiir
Infrarotspektroskopie [30,104,105] und Ramanspektroskopie [36,37] sowie Rontgen- [35,37,105]
und Elektronenbeugung verwendet [36,104,106].

Kerdiles untersuchte systematisch die Infrarotabsorptionslinienform der Si-C Streckschwin-
gung um 800 cm ™! von Material, das bei unterschiedlichen Substrattemperaturen durch reak-
tives Sputtern hergestellt wurde [39]. Der Lorentz- zu Gaussanteil dieser Linienform (fi_g)
wurde dabei als kristalliner Volumenanteil interpretiert und mit steigender Substrattemperatur
positiv korrelliert. Obwohl ein tatséchlicher Zusammenhang mit dem kristallinen Volumen-
anteil nicht eindeutig nachgewiesen worden ist, hat sich f;_g in der Literatur fiir uc-SiC:H
etabliert [30,35,107,108].

Dkaki beschreibt die Kristallisation von amorphem, wasserstofffreiem SiC, das mittels
PECVD hergestellt wurde [104]. Das Material wurde aufgeheizt (1h bei 1000°C) und mittels
TEM und Infrarotspektroskopie untersucht. Hierbei zeigte sich eine homogen einsetzende
vollstandige Kristallisation sowie eine Anderung der Linienform der Si-C Streckschwingung
von gauss- zu lorentzformig. Eine Mischphase aus amorphen und kristallinen Anteilen konnte
nicht belegt werden. Dies stellt die Interpretation von f;_g als kristalliner Volumenanteil in
Frage, weshalb im Folgenden dieses Thema detailliert untersucht wird.

Um nun einen Zugang zur Mikrostrukur zu erhalten, werden Untersuchungen von uc-SiC:H
Proben zunéchst mit Raman- und Infrarotspektroskopie vorgestellt, und dann detailliertere
Erkenntnisse mit Rontgen- und Elektronenbeugung. Damit diese Ergebnisse moglichst unabhén-
gig von Depositionsbedingungen sind, wird sowohl PECVD-Material als auch HWCVD-Material
systematisch analyisiert. Die Proben wurden fiir die Ramanspektroskopie und die Réntgenbeu-
gung auf ein mit Chrom beschichtetes Glassubstrat deponiert. Fiir die Infrarotspektroskopie
wurde ein Si-Wafer als Substrat verwendet. Ein signifkanter Einfluss des Substrats auf die

Mikrostruktur konnte bei vergleichbaren Proben bisher nicht festgestellt werden [106].
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Abbildung 5.1: Ramanspektren von einkristallinen SiC-Polytypen: (a) 3C-SiC, (b) 2H-SiC, (c)
4H-SiC und (d) 6H-SiC aus [44]

5.1.1 Ramanspektroskopie

Die Ramanspektroskopie erscheint zunéchst vielsprechend, was die Separation von kristalliner
und amorpher Phase betrifft. Spektren von verschiedenen Polytypen zeigen scharfe Intensitts-
verteilungen entsprechend der angeregten Schwingungsmoden (s. Abb.5.1). Da fiir amorphes
Material die Auswahlregeln aufgehoben sind [55], wird hier eine breitere Intensitétsvertei-
lung erwartet die der Phononenzustandsdichte entspricht, so dass sich das Ramansignal aus
amorphen Bereichen und kristallinen Bereichen der Probe klar trennen lassen sollte. Auch die
Morphologie der SiC-Kristallite sowie Verspannungen und Informationen tiber Stapelfehler
konnten aus Ramanspektren von Monofilamenten aus SiC gewonnen werden [109]. Bei ge-
eigneter Dotierung lassen sich sogar Ladungstragerkonzentrationen aus der Linienform der

Ramanpeaks berechnen [44,110].

Ein erstes Problem zeigt sich jedoch bei genauerer Betrachtung der Spektren von einkristalli-
nem Material. Die beiden intensivsten Peaks aller gezeigten Spektren liegen im Bereich von
800cm™! und 970cm™!, damit wird zunachst die Unterscheidung der Polytypen erschwert.
Zusitzlich konnen die Wirkungsquerschnitte der Polytypen verschieden sein, insbesondere
zwischen der kubischen Phase und den hexagonalen Phasen, da hier die Bandliicke und
damit die spektrale Absorption verschieden ist (vgl. Abb.2.7, S.14 und Glg. 4.6, S. 45). Um eine
quantitative Aussage tiber den kristallinen Volumenanteil zu erhalten, miisste die Intensitit
der kristallinen Phase entsprechend der Zusammensetzung der Polytypen des untersuchten
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5 Mikrokristallines Siliziumkarbid

Materials korrigiert werden.

Ein Blick auf die Ramandaten von unterschiedlich praparierten Schichten in Abb.5.2 zeigt
jedoch detailreiche Spektren, deren Interpretation nicht eindeutig ist. Es ist ein Vergleich der
Ramanspektren von Proben dargestellt, die bei unterschiedlichen 74oping=0%...15,5% und mittels
HWCVD prépariert wurden (Abb. 5.2a), sowie PECVD Schichten mit unterschiedlichen Substrat-
heizertemperaturen T;=200°C...500°C wihrend der Deposition (Abb. 5.2b). 74oping bezeichnet
dabei das Verhéltnis vom Al-Dotanden Trimethylaluminium zum SiC Tragergas Monomethylsi-
lan.

Raman Intensitat [r.u.]
Raman Intensitat [r.u.]

‘ " asicH |
500 1000 1500 2000 500 1000 1500 2000
Raman shift v [cm™] Raman shift v [cm]

Abbildung 5.2: (a) Ramanspektren von Siliziumkarbid-Diinnschichten, deponiert mittels
HWCVD bei unterschiedlichen Dotiergasfliissen (rdoping:O%, 1,6%, 3,1%, 6,2%,
12,4% und 15,5%). Zusétzlich ist das Ramanspektrum einer Probe aus amorphem
SiC gezeigt. (b) Ramanspektren von Proben, die mittels PECVD bei verschie-
denen Heizertemperaturen Ty deponiert wurden. Durch TO bzw. LO sind die
Positionen der optischen Moden von kristallinem SiC markiert.

Die zu erwartenden Peakpositionen fiir die intensivsten optischen Moden von kristallinem SiC
sind durch die gestrichelten Linien indiziert (nach [44]). Eine Zuordnung zu einem bestimmten
Polytyp ist jedoch nicht eindeutig moglich, da sowohl das kubische SiC als auch hexagonale und
tetragonale Modifikationen die intensivsten erlaubten Ubergénge zwischen 796 cm™1-799 cm™!
(TO Phonon) bzw. 965cm™1-972cm™ (LO Phonon) aufweisen. Im linken Diagramm lassen sich
diese Moden fiir die undotierte Probe (—) zuordnen und man sieht sowohl eine Verschiebung zu
kleineren Wellenzahlen als auch eine Verbreiterung der Peaks mit zunehmender Dotierung. Der
Vergleich mit einer amorphen Referenzprobe (—) zeigt auflerdem, dass diese hohe Intensitdten
insbesondere im Bereich um 470 — 480 cm™! aufweist. Ob jedoch die entsprechenden Intensititen
der Proben aus pc-SiC:H ebenfalls einer amorphen Phase zugeordnet werden konnen, ist ohne

einen Vergleich mit Daten aus der Rontgenbeugung nicht moglich.
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Bei den PECVD-Proben sind die Phononmoden gegentiber den Referenzwerten wesentlich
stirker verschoben, wobei die Peaks der Probe mit der hochsten Ty den Referenzwerten
am nidchsten sind. Zusétzlich fillt hier auf, dass die Proben mit abnehmender T; einen
starkeren Lumineszenzhintergrund aufweisen, der die Identifikation von ramanaktiven Moden
erschwert. Beide Probenserien weisen deutliche Intensititen im Bereich v< 500cm™! auf, welche

hochkristallinen Polytypen nicht zugeordnet werden konnen.

Aufgrund der Zusammensetzung des Materials aus zwei unterschiedlichen Atomsorten (ab-
gesehen vom Wasserstoff), ist eine Phasenseparation denkbar, die zu isolierten Kohlenstoff
bzw. Siliziumclustern fiihrt. Bereits ein leichter Uberschuss an Kohlenstoff von 2% kann zu ra-
manaktiven Ubergéngen fiihren, die graphitischen (1596 cm™) oder diamantartigen (1345cm™)
Kohlenstoffbindungen zugeordnet werden kénnen [111]. Besonders ausgepragt sind diese
jedoch nur bei der Probe, welche mittels PECVD bei 500°C deponiert wurde (—, Abb.5.2b).

Eine Separation von amorphem Silizium ist dariiberhinaus nicht eindeutig nachzuweisen.
In der Literatur wird die Zuordnung der breiten Intensititsverteilung um 470-480 cm™! zu
homonuklearen Si-Si-Bindungen diskutiert. Bei dem Ionenbeschuss von Einkristallen aus SiC
bricht die chemische Ordnung der wohlkoordinierten [SiC4]- bzw. [CSiy]-Tetraeder zusammen
und homonukleare Bindungen formieren sich, die mit Streuintensitéten um 480 cm™" (fiir Si-Si)
und 1450 cm™ (fiir C-C) in Verbindung gebracht werden [112,113]. Bei ab-initio Simulationen
der Molekiildynamik von stochiometrischem SiC wird berichtet, das 40-45% aller Bindungen
homonuklearer Natur sind [114]. Dennoch zeigt sich ein hoher Grad an short und medium
range order, wobei sp® und sp>-gebundene Kohlenstoffketten mit Tetraedern aus Si-Si und
Si—C umgeben sind. Die Winkelverteilung der Si-Si-Bindungen weist in diesen Simulationen
ein breites Maxmimum bei 105° und damit Abweichungen vom idealen Tetraederwinkel von
109,5° auf. Die Si-Tetraeder sind also deformiert, was teilweise erklaren kann, warum das
Maximum der hier beobachteten Ramanintensitit gegentiber dem von amorphem Silizium zu
kleineren Wellenzahlen verschoben ist. Eine echte Phasenseparation von Silizium kann also mit
der Ramanspektroskopie nicht eindeutig nachgewiesen werden.

Ein weiterer Grund fiir die Komplexitidt der Ramanspektren ist vermutlich die Prasenz
von strukturellen Defekten wie Stapelfehlern, welche zu einer Verspannung des Gitters und
damit zu einer Verschiebung der Peakpositionen zu kleineren Wellenzahlen fithren sowie zu
einer deutlichen Verbreiterung der Peaks [115]. Dariiberhinaus konnen Defekte im Gitter zu
einer Relaxation der Raman-Auwahlregeln fiihren, so dass das gemessene Spektrum durch die
Phononenzustandsdichte dominiert wird.

Bei ausreichend hohen Ladungstragerkonzentrationen konnen sich elektronische Zustidnde
ausbilden, die mit Phononenzustinden interferieren. Dieser Effekt wird als Fano-Resonanz oder
Fano-Interferenz bezeichnet und fiihrt zu charakteristischen Asymmetrien in Anregungsspek-
tren und Ramanspektren [110,116]. In [110] wird dieses Verhalten erstmals an mit Stickstoff
dotiertem SiC gezeigt, dessen Ladungstridgerkonzentration im Bereich von 10'8-10" cm™!
liegt. Nakashima und Harima berichten entsprechende Ergebnisse fiir stark p-dotiertes SiC.
Es werden breite Streuintensititen beobachtet, die bis zu 1000 cm™! reichen [44]. Die Autoren

fithren dies - analog zu dhnlichen Ergebnissen fiir p-dotiertes Silizium [117] - auf elektronische
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Ubergéinge innerhalb des Valenzbandes zuriick. Die beobachteten Intensititsprofile konnen sich
abhingig von Polytyp, Ladungstridgerkonzentration sowie nach Art der Leitfahigkeit (n-Typ
oder p-Typ) unterscheiden. Die hier gemessen Proben weisen dhnlich hohe Dotierungen auf, so

dass ein Einfluss der elektronischen Zustande auf die Ramanspektren ebenfalls zu erwarten ist.

Es bleibt festzuhalten, dass die relativ einfach anzuwendende Ramanspektroskopie erste
Hinweise auf Details in der Mikrostruktur liefern kann. Insbesondere eine Phasenseparation von
Kohlenstoff und die Prasenz von SiC-Kristalliten kénnen in Einzelféllen identifiziert werden. Bei
der Betrachtung des Lumineszenzhintergrundes lassen sich ferner Schliisse auf eine Variation der
Defektdichte ziehen. Die Quantifizierung eines kristallinen Volumenanteils, von Kristallitgrofien
oder Verspannungen oder die Identifikation von Polytypen ist an diesem Material mit der
Ramanspektroskopie jedoch nicht moglich.

5.1.2 Infrarotspektroskopie

Das von Kerdiles vorgeschlagene Verfahren zur Bestimmung von X, [39], lasst sich ebenfalls
auf die hier vorgestellten Proben anwenden. Abb. 5.3 zeigt die Absorption der entsprechenden
Streckschwingungen um 800 cm™". Eine Entfaltung in mehrere Pseudo-Voigt Profile, die Si-
C (~ 800cm™?), Si-Hj (v 900 cm™!), sowie C-H (~ 1000 cm™!) Schwingungen reprasentieren’
[118], liefert fi g, also den Anteil von Lorentz- zu Gaussformigkeit der Si-C Absorptionskurve.
Die Pseudo-Voigt Funktion wird im Anhang diskutiert (Glg. A.2 in Kap. A.1.1, S. A.1.1). Der
Gewichtungsparameter n) entspricht mathematisch der hier vorgestellten GroSe fi_c.

. ; : . : ~—
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f ; s
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Abbildung 5.3: Infrarotabsorption von SiC bei varrierendem 7qoping deponiert mit HWCVD
(a) und T deponiert mit PECVD (b) im Bereich von 500-1100 cm ™! sowie 1900-
2300 cm™! (rechte obere Ecke, die Intensititen wurden zur Verdeutlichung mit
dem Faktor 10 multipliziert). Die Werte fiir 74oping und Ts finden sich in Abb.5.2.

!Bei einigen Spektren musste aufgrund einer Asymmetrie ein zusitzlicher Peak bei etwa 720 cm™! eingefiigt werden,
der jedoch keiner bekannten Schwingungsmode eindeutig zugeordnet werden kann.
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5.1 pc-SiC:H - Ein Mischphasenmaterial?

Die Proben, die mit HWCVD prépariert wurden (Abb.5.3a), zeigen eine Verbreiterung der
Absorptionskurve und eine Peakverschiebung zu kleineren Wellenzahlen mit steigendem 7, ping
sowie ein stetiges Absinken der Werte fiir f; g von 100% auf etwa 55%. Daneben lasst sich bei
den Proben, die mit dem PECVD-Verfahren deponiert wurden (Abb. 5.2b), eine Zunahme von
fi- mit geringeren Halbwertsbreiten und Peakshifts zu hoheren Wellenzahlen bei steigendem
T; feststellen. Es ist zu bemerken, dass die Auswertung von f;_g aufgrund der Entfaltung in
mehrere Absorptionspeaks mit einer hohen Unsicherheit behaftet ist, so dass der Fehler fiir
diesen Wert auf 15% geschatzt wird.

Zusatzlich fallt auf, dass die Absorptionskurven bei den mit HWCVD préparierten Proben
deutlich schmaler sind. Zudem ist zu vermuten, dass diese Proben weniger Wasserstoff enthalten,
da die entsprechende C-H Absorptionsbande bei etwa 1000 cm™ schwicher ausgeprégt ist. Der
Vergleich der Si-H Schwingungsbanden um etwa 2100 cm™! von HWCVD und PECVD-Material
bestitigt diese Vermutung (Einschub rechts oben in Abb.5.3a und 5.3b). Bei den Proben, die mit
HWCVD deponiert wurden, ldsst sich aufgrund des geringen Signals kein eindeutiger Trend
erkennen, der mit dem Depositionsparameter variiert. Im Gegensatz dazu zeigt die Probenserie,
die mit PECVD deponiert wurde, eine Verringerung der Intensitat Si-H bzw. Si—-H,-Banden
mit zunehmender Substrattemperatur. Dies ist insofern zu erwarten, als Si-H-Bindungen bei
hoheren Temperaturen aufbrechen konnen, was bei z.B. bei Messungen des Wasserstoffgehalts
durch Effusion ausgenutzt wird [119,120].

Die starke Variation von fi g suggeriert in beiden Fillen einen Ubergang zwischen amorphem
und kristallinem Material. Dass strukturelle Anderungen im Material auftreten, ist allerdings
auch schon durch die Variation der Halbwertsbreiten evident, die mit zunehmender Ordnung
und homogenerer Umgebung geringer werden [104]. Dariiberhinaus zeigt der Peakshift
zu hoheren Wellenzahlen hohere Bindungsenergien zwischen Si und C Atomen an, welche
kiirzeren Si-C Bindungsliangen entsprechen [121].

Anderungen in der Struktur lassen sich also mittels IR-Spektroskopie durch f; g oder die
Halbwertsbreiten der Absorptionsschwingung deutlich leichter quantifizieren als durch die
Phononenenergien bei der Ramanspektroskopie, wenn auch die Interpretation von fi_g nicht
gesichert ist. Daher sind aufwendigere Methoden wie XRD und TEM notwenig, um direkt
die atomare Struktur zu untersuchen und so die genaue Natur dieser strukturellen Variation

aufzukldren.

5.1.3 Rontgenbeugung

In Abb. 5.4 sind die Rontgendiffraktogramme der beiden Probenserien gezeigt sowie die Intensi-
tatsverteilung einer amorphen Referenzprobe (Abb. 5.4a). Diese weist eine breite Intensitatsver-
teilung mit zwei Maxima bei Streuwinkeln von etwa 32° und 56° auf.

Liegt ein Mischphasenmaterial aus amorphen und kristallinen Anteilen vor, erwartet man
eine Superposition aus Intensititen eines amorphen Diffraktogramms und den typischen
Netzebenenreflexen einer kristallinen Phase. Ein direkter Vergleich zwischen der Referenz
und den Daten der Proben, die mit HWCVD hergestellt wurden (Abb. 5.4a), zeigt jedoch keine
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Abbildung 5.4: Diffraktogramme von SiC deponiert bei variierendem rdoping:O%, 1,6%, 3,1%,
6,2% und 12,4% mittels HWCVD (a) und bei variierendem T deponiert mittels
PECVD (b). In beiden Abbildungen sind die Netzebenen von 3C-SiC indiziert
sowie der Reflex, der dem Chromsubstrat zugeordnet werden kann. In a) wird
auf einen zuséitzlichen Peak hingewiesen, der Stapelfehlern (SF) oder einer
hexagonalen Phase (HP) zugeordnet werden kann. Zum Vergleich ist in (a) ein
Diffraktogramm von amorphem SiC gezeigt.

Intensitétsbeitrage einer amorphen Phase. Statt dessen beobachtet man - neben einem Reflex
des Chromsubstrats - typische Netzebenenreflexe von 3C-SiC bei etwa 36° {111}, 60° {220} und
72° {311} [122]. Der {200}-Reflex bei etwa 41° wird vermutlich aufgrund einer zu schwachen
Intensitit nicht beobachtet?. Ferner ist ein zusitzlicher Reflex um die 33,6° sichtbar, der auf
Stapelfehler (SF) oder den Beitrag einer Hexagonalen Phase (HP) zuriickzufiihren ist. Der
Einfluss von Stapelfehlern auf Diffraktogramme wird detaillierter in Kap. 5.2 behandelt. Ein
deutlicher Zusammenhang, der zwischen den Depositionsbedingungen und den strukturellen
Eigenschaften zu finden ist, ist eine Verschiebung der Netzebenenreflexe zu kleineren Winkeln
bei steigendem rqoping. Entsprechend dem Bragg’schen Gesetz bedeutet dies eine Expansion des
Gitters und damit auch der Si-C Bindungslangen, was die Ergebnisse der Infrarotspektroskopie

bestatigt.

Betrachtet man die Diffraktogramme der Proben, die mittels PECVD hergestellt wurden
(Abb.5.4b), so zeigt sich eine signifikant andere Mikrostruktur. In der Tat 4hneln die Daten
der Probe, die bei 200°C deponiert wurde, dem Diffraktogramm der amorphen Referenzprobe,
der Reflex bei etwa 44° lasst sich dabei wieder dem Chromsubstrat zuordnen. Eine Anpassung
mittels TOPAS ermoglicht ebenfalls eine gute Entfaltung in zwei Breite Peaks mit Maxima
bei etwa 32° und 60°. Jedoch ist dies bereits bei der néchst hoheren dargestellten Temperatur
(350°C —) nicht mehr der Fall. Man erkennt bereits Ansitze von Reflexen, die der 3C-SiC Phase
zugeordnet werden kénnen. Dieses Diffraktogramm lésst sich jedoch wiederum nicht als eine

Superposition aus amorphen und kristallinen Anteilen entfalten, so dass vermutet werden kann,

’Im Pulverdiffraktogramm ist die Intensitét des {200}-Reflexes etwa halb so groff wie die des {311}-Reflexes.
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dass diese Probe bereits hochkristallin ist. Bei hoheren Heizertemperaturen erkennt man, dass
diese Reflexe schmaler werden, was sowohl auf groBere Kristallite als auch auf eine geringere
Verspannungsverteilung zurtickzufiihren sein kann. Bei T;=500°C ist auch deutlich die Schulter
um 33,6° zu erkennen, die auf die Prasenz von planaren Defekten oder einer hexagonalen Phase
hindeutet.

Es zeigt sich auch hier eine Peakverschiebung des {111}-Reflexes mit den Depositionsbedin-
gungen: Je hoher die Substrattemperatur desto groier der Beugungswinkel der Netzebenen,
was einem geringeren Netzebenanstand bedeutet. Auch dies ist konsistent mit den IR-Daten
bei denen die Peakverschiebung zu hoheren Wellenzahlen bei steigendem T aus einer
Verringerung der Si-C Bindungsldngen resultiert, da geringere Bindungsldngen auch zu

geringeren Netzebenenabstanden fiihren.

Es wurde gezeigt, dass Breite und Position der Beugungsreflexe auf eine Variation der Kristal-
litgroBe und/oder der Verspannungsverteilung zuriickgefiihrt werden konnen. Die untersuch-
ten Proben waren damit im Rahmen der Messgenauigkeit vollstindig kristallin bzw. vollstindig
amorph. Daher wird geschlossen, dass der Infrarotparameter fi_g nicht mit dem kristallinen

Volumenanteil zusammenhéngt.

5.1.4 Transmissionselektronenmikroskopie

Die Transmissionselektronenmikroskopie kann nun weitere wichtige Ergebnisse zur Struk-
turaufklarung liefern. Die beiden Proben bei denen aus den Ergebnissen von XRD der Ubergang
von amorphem zu kristallinem Material vermutet wird (aus der PECVD-Serie: T;=200°C und

Ts=350°C ), wurden fiir diese Untersuchung prépariert.

Nachweis von Nanokristalliten in Proben der Temperaturserie

Einen Ubergang zwischen amorphem und kristallinem SiC in der PECVD-Serie zeigt auch ein
Vergleich der Elektronenbeugungsbilder zwischen den Proben, die bei Ts=200°C und T;=350°C
deponiert wurden (Abb. 5.5). Im linken Bild lasst sich eine diffuse Streuung ohne klare Struk-
turen erkennen, die auf amorphes Material schliefSen lasst. Im rechten Bild sind dagegen zwei
helle Ringe zu erkennen, die den (111) und (220)-Netzebenen von kubischem Siliziumkarbid
zugeordnet werden kénnen. Diese heben sich deutlich vom Untergund ab und geben so einen
klaren Hinweis fiir die Existenz einer Phase mit vielen zuféllig orientierten Kristalliten. Die
Reflexe der (311)-Netzebenen sollten ebenfalls in einem helleren Ring mit gréfierem Radius
sichtbar sein, jedoch ist dieser aufgrund seiner geringen Intensitat nur schwer zu erkennen.
Um nun auch im Realraum einzelne Kristallite eindeutig identifizieren zu konnen, wurden
hochauflésende TEM-Messungen dieser Proben durchgefiihrt. Diese sind in Abb. 5.6 dargestellt.
Wahrend bei der Probe, die bei 200°C deponiert wurde, auch bei hoher Auflésung keine Hin-
weise auf die Prisenz einer kristallinen Phase gefunden werden, entstanden bei der Deposition
bei 350°C eindeutig Kristallite mit Gréfen von wenigen Nanometern (innerhalb der roten Mar-
kierungen). Eine Aussage tiber einen eventuell vorhandenen amorphen Volumenanteil kann

anhand dieser Bilder jedoch nicht getroffen werden, da charakteristische Interferenzmuster nur
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(a) Ts=200°C (b) Ts=350°C

Abbildung 5.5: Beugungsbilder der Proben, die mittels PECVD bei T;=200°C (a) und Ts=350°C
(b) deponiert wurden. Die roten Markierungen zeigen Bereiche in denen Kristal-
lite identifiziert werden kénnen.

dann auftreten konnen, wenn die Kristallite relativ zu den einfallenden Elektronen entspre-
chend ausgerichtet sind. Zudem kann die Schicht aufgrund der Préparation zumindest teilweise
amorphisiert sein. Dennoch zeigen die Aufnahmen deutliche Unterschiede zwischen den beiden
Proben und bestitigen die Existenz von Kristalliten bei der Probe, die bei Ts=350°C deponiert

wurde.

(a) Ts=200°C (b) Ts=350°C

Abbildung 5.6: Hochaufgeloste TEM Bilder der Proben, die bei Ts=200°C (a) und T=350°C (b)
deponiert wurden. Hervorgehoben sind Bereiche hoherer struktureller Ordnung.
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5.1 pc-SiC:H - Ein Mischphasenmaterial?

Mikrostruktur und f;_g

Da ein Zusammenhang zwischen f; _g und X. ausgeschlossen werden kann, bleibt die Frage
nach einer alternativen Interpretation dieser Grofie. So wére zum Beispiel denkbar, dass die
Infrarotabsorption durch eine hohe Dichte von Korngrenzen beeinflusst wird. In der Nahe der
Korngrenzen ist die strukturelle Umgebung der Si-C Bindung anders als im Volumenmaterial,
so dass auch ein Einfluss auf das Oszillatorpotential und damit die Linienform der Absorption

zu erwarten ist.

(@) fr-g=86% (b) fL-=81%

Abbildung 5.7: SiC Hellfeld- und Beugungsbilder von Proben, die mittels HWCVD (a:
f1-G=86%) und PECVD (b: f;_5=81%) deponiert wurden.

Abb. 5.7 zeigt Hellfeldbilder sowie die zugehorigen Beugungsbilder von zwei Proben mit sehr
dhnlichen f;_g Werten (86% bzw. 81%). Dabei weist die Probe in (a) anndhernd saulenférmige
Kristallite auf, deren Wachstum nahe dem Substrat beginnt und sich bis zur Oberfliche fortsetzt.
Die Kristallite sind also relativ grof8 insbesondere im Vergleich zur Probe in (b). Hier sieht man
sehr viele, relativ kleine Kristallite, was auf eine wesentlich hohere Dichte an Korngrenzen
hinweist. Trotz dieser hoheren Dichte an Korngrenzen zeigen jedoch beide Proben ein vergleich-
bares fi_g. Dadurch ldsst sich ein Zusammenhang zwischen f;_g und sowohl der Dichte an
Korngrenzen als auch der Kristallitgrofle ausschlieflen.

5.1.5 Alternative Interpretation von f;_¢

Die Ergebnisse aus XRD und TEM zeigen eindeutig, dass eine Zuordnung zwischen f; g und
einem kristallinen Volumenanteil im Allgemeinen nicht moglich ist. Jedoch weisen die XRD
Daten auf einen Zusammenhang zwischen den {111}-Reflexpositionen und f;._g hin, da beide
Parameter deutlich mit den Depositionsbedingung variieren.

Die entsprechenden Werte sind in Abb. 5.8 fiir alle vorliegenden Messdaten bei unterschiedli-
chen Depositionsbedingungen dargestellt. In der Tat lasst sich trotz der grofien Streuung der
Trend erkennen, dass die Netzebenenreflexe von Proben mit geringeren fi_¢ bei kleineren
Winkeln auftreten und damit groSere Netzebenenabstdnde aufweisen. Dieser Zusammenhang
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Abbildung 5.8: Infrarotparameter f;_g und Position des {111}-Reflexes fiir Proben die mit
HWCVD (=) und PECVD (=) deponiert wurden.

lasst sich tiber eine Deformation des Oszillatorpotentials durch Verspannungen begriinden: Im
unverspannten Material (entspricht einem Bragg-Winkel von 35,65° fiir 3C-SiC [122]) ist die
Absorptionskurve der Si-C Streckschwingung vorwiegend lorentzférmig. Durch eine Vergrof3e-
rung der Bindungslangen und damit der Netzebenenabstande wird das Schwingungspotential
des Oszillators deformiert, was nicht nur zu einer Verschiebung des Absorptionspeaks zu
kleineren Wellenzahlen fiihrt, sondern auch zu einer Anderung der Absorptionslinienform
fithren kann. Damit wire fi_g kein MaSB fiir den kristallinen Volumenanteil sondern fiir die

Verspannung des Materials.

5.2 Simulation von Stapelfehlern mittels DIFFaX

Aus den bisher gezeigten Daten wird deutlich, dass puc-SiC:H ein hochkristallines Material
ist, dass sowohl unterschiedliche Gitterverspannungen als auch unterschiedliche Kristallitgro-
Ben aufweisen kann. Deren Einfluss auf Rontgendiffraktogramme ist bekanntermafien eine
Verschiebung bzw. eine streuwinkelabhingige Verbreiterung der Beugungsreflexe. Verschiede-
ne Polytypen daneben weisen unterschiedliche Reflexpositionen entsprechend ihrer koharent
streuenden Netzebenen auf. Der Beitrag von Stapelfehlern auf Diffraktogramme dagegen ist
zundchst weniger offensichtlich und wird im folgenden Abschnitt anhand von Simulationen
nédher untersucht.

Fehler in der kubischen Stapelfolge fiihren lokal zu hexagonalen Strukturen (vgl. Kap.2.1.1,
S.7). Daher ist in Abb. 5.9 eine Simulation des Rontgendiffraktogramms von 2H-SiC (- - -) im
Bereich zwischen 30°-45° zusammen mit Diffraktogrammen von 3C-SiC mit unterschiedlichen
Stapelfehlerdichten zwischen 0% und 75% gezeigt. Es ist zu erkennen, dass sich mit hoherer
Stapelfehlerdichte weitere Peaks bei etwa 33,6° und 38° ausbilden, deren relative Intensitat
zum Beugungsreflex bei 35,6° stetig steigt. Ferner bildet sich der {200}-Reflex bei 42° stetig

zuriick und der {111}-Reflex wird zunehmend breiter. Boulle et al. konnten am Beispiel dieses
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Intensitat (r.u.)

Beugungswinkel 20 [°]

Abbildung 5.9: Simulation von Rontgendiffraktogrammen bei verschiedenen Stapelfehlerdich-
ten in kubischem SiC sowie stapelfehlerfreies 2H-SiC (- - -).

Reflexes von 3C-SiC zeigen, dass planare Defekte eine Ursache fiir diffuse Streuung sind, die
besonders dessen Ausldufer beeinflussen [123]. Geht man also davon aus, dass in einer Probe
die vorherrschende Phase das kubische SiC ist, so sollten die Streuintensititen, die weder dem
Peak bei 35,6°(abgesehen von dessen Ausldufern) noch bei 42° zuzuordnen sind, ein Ma8 fiir
die relative Anzahl von planaren Defekten im Material sein. Diese Annahme wird im folgenden
Teilkapitel verwendet, um pc-SiC:H zu charakterisieren.

5.3 P-dotiertes SiC deponiert bei unterschiedlichen
Depositionsdriicken

Um nun die Simulationsergebnisse des vorherigen Abschnitts anwenden und mit optoelek-
tronischen Daten vergleichen zu kénnen, wurde eine Probenserie aus p-dotiertem pc-SiC:H
untersucht, die bereits in [32] vorgestellt wurde. Das Material wurde mittels HWCVD bei unter-
schiedlichen Prozessdriicken p zwischen 10 Pa und 280 Pa hergestellt. Der Bereich um 100 Pa
wies dabei sowohl die hochste Leitfahigkeit als auch die hochste Transparenz auf. Diese Daten
werden nun kurz rekapituliert und anschlieffend mit Ergebnissen aus der Rontgenbeugung, wie
KristallitgrofSen und der Dichte von Gitterdefekten, verglichen und analysiert.

5.3.1 Optische Eigenschaften von p-SiC bei unterschiedlichen
Depositionsdriicken

Abb.5.10 zeigt den Absorptionskoeffizienten o der Probenserie in logarithmischer Auftragung
gegen die Photonenenergie. Zur besseren Ubersicht wurde diese in zwei Bereiche aufgeteilt,

wobei die Probe, die bei 100 Pa deponiert wurde, zum Vergleich in beiden Bereichen gezeigt
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Abbildung 5.10: Absorptionskoeffizient der SiC-Proben bei unterschiedlichen Depositions-
driicken p in logarithmischer Auftragung gegen die Photonenenergie, gemes-
sen mittels photothermischer Deflektionsspektroskopie. Die senkrechte Linie
(-+) markiert einen Absorptionskoeffizienten o = 10* cm™. Die gestrichelten
Linien zeigen eine Extrapolation ausgewéhlter Spektren unter Vernachlassi-
gung der Absorption freier Ladungstrager. Bereich 1: 10 Pa—100 Pa, Bereich 2:
100 Pa—280 Pa.

ist. In Bereich 1 (10 Pa-100 Pa) zeigt sich mit zunehmendem Depositionsdruck ein Anstieg der
Absorption innerhalb der Bandliicke, was auf eine Zunahme der freien Ladungstréger hinweist.
Dieses Verhalten fiihrt zu einem Minimum der Absorption um 1,5 eV bei einem Depositions-
druck von 75 Pa bzw. 2 eV bei p = 100 Pa. Ein Parameter, der fiir diinne Siliziumschichten zur
Abschitzung der Bandliicke genutzt wird, ist die Energie bei der « = 10* em™! ist. Aufgrund
der hohen Absorption im gesamten Spektralbereich kann dieser Parameter abgesehen von den
Proben, die bei 10 Pa und 30 Pa deponiert worden, nur durch eine Extrapolation der Spektren
unter Vernachlassigung der Absorption freier Ladungstriger im Bereich /v $ 2 eV eindeutig
gewonnen werden. Mit dieser Abschédtzung ist eine Angabe iiber den tatsachlichen Wert der

Bandliicke zwar nicht moglich, jedoch lasst sich damit ihre Variation qualitativ diskutieren.

Die Absorption ist deutlich hoher als in kristallinem Material (vgl. Abb.2.7, S.14), was
vermutlich auf Unordnungen in der Struktur zuriickzufiihren ist. Entsprechende Effekte wurden
in der Literatur bereits fiir mikrokristallines Silizium diskutiert, wobei auch Verspannungen ein
Grund fiir die erhohte Absorption sein konnen [124].

Der Ubergang zu Bereich 2 (100Pa-280Pa) kann entsprechend der Extrapolation als
sprunghafte Aufweitung der Bandliicke interpretiert werden. Bei hoheren Driicken tendiert die
Bandliicke wiederum zu kleineren Energien und erreicht naherungsweise das Niveau wie bei
der Probe, die bei p=10Pa deponiert wurde. Die Absorption innerhalb der Bandliicke bleibt
dagegen annidhernd unverandert. Entsprechend dieser Daten weisen die Proben, die bei 100,
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150 und 200 Pa prépariert wurden, die hochste Transparenz in der Serie auf.

Ein Vergleich mit den Beispielspektren aus Abb. 2.7, S. 14 lésst fiir das hier beobachtete Ab-
sorptionsverhalten verschiedene Schliisse zu. Eine Verschiebung der Bandliicke tritt sowohl
beim Ubergang von amorphem zu kristallinen Material auf, als auch beim Ubergang von der
kubischen in die hexagonale Phase. Insofern konnten eine Variation der Kristallitgrofie oder des
Mischverhiltnisses verschiedener Polytypen fiir die Anderung der Absorptionseigenschaften
verantwortlich sein. Zieht man dagegen eine Anderung der Absorption aufgrund von struktu-
rellen Defekten oder Verspannungen in Betracht, wie fiir pc-Si:H diskutiert wurde [124], ist es
ebenfalls denkbar, dass die Bandliicke nahezu unveriandert bleibt, und statt dessen eine Variation
in Defekten oder Verspannungen auftritt. Daneben ist natiirlich auch eine Kombination der

genannten Effekte denkbar.

5.3.2 Elektrische Eigenschaften von p-SiC bei unterschiedlichen
Depositionsdriicken
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Abbildung 5.11: Elektrische Leitfahigkeit konventionell gemessen (=) und aus Thermokraftdaten
(=) ermittelt.

In Abb. 5.11 sind elektrische Leitfahigkeiten dargestellt, die aus einer konventionellen Mes-
sung (=) gewonnen wurden, sowie Daten aus Thermokraftmessungen (=). Der allgemeine Trend
der Daten stimmt fiir die Messungen gut tiberein. Es zeigt sich ein Anstieg der elektrischen
Leitfahigkeit von 2 - 10’3}m um etwa 1-2 Grofienordnungen bis zu einem Depositionsdruck
von 100 Pa. Bei hoheren Driicken fillt die Leitfahigkeit wieder etwas ab und stabilisiert sich
auf einem Niveau um 10’2%. Die leitfahigsten Proben finden sich also im Bereich zwischen
p=75Paund p = 150 Pa.

Die Unterschiede zwischen den Messmethoden kénnen im Wesentlichen auf Inhomogenita-

ten in den Proben zurtickgefiihrt werden, da die Bestimmung der Leitfahigkeiten jeweils an
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unterschiedlichen Positionen auf der Probe durchgefiihrt wurde. Die konventionelle Messung
lieferte an verschiedenen Stellen einer Probe Abweichungen bis zu einem Faktor 4.
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Abbildung 5.12: Mobilitat (s) und Ladungstragerkonzentration (=) bei unterschiedlichen Depo-
sitionsdriicken.

Die elektrischen Leitfdhigkeiten aus den Thermokraftmessungen sind in Abb. 5.12 nochmal
in Ladungstragermobilitit p und -konzentration N aufgeschliisselt. Wahrend die Mobilitat
bis p = 150 Pa nur wenig ansteigt, lasst sich die Anderung in der Leitfahigkeit in diesem
Bereich vorwiegend auf eine Erhohung der Ladungstragerkonzentration zurtickfithren. Bei
hoheren Depositionsdriicken reduziert sich hauptséchlich die Mobilitat der Ladungstrager, der
Riickgang der Ladungstragerkonzentration ist dagegen weniger deutlich. Damit unterstiitzen
diese Ergebnisse die Interpretation der PDS-Spektren in Bezug auf die spektrale Absorption
innerhalb der Bandliicke, die insbesondere zwischen p = 30 Pa und p = 75Pa deutlich steigt und
auf die Absorption freier Ladungstrager zuriickgefiihrt werden kann (vgl. Kap.5.3.1).

Die Ladungstragermobilitaten von intrinsischen Einkristallen aus SiC unterscheiden sich je
nach Polytyp. So betragt die Mobilitét fiir Locher in 3C-SiC 40 % und 115% bzw. 101% in
4H-SiC respektive 6H-SiC [125]. Diese Werte unterscheiden sich jedoch um mehrere Grofen-
ordnungen von denen der hier gemessenen mikrokristallinen Diinnschichten. Das bedeutet,
dass der Transport der Ladungstréger zum Beispiel durch Korngrenzen oder Stapelfehler (oder
allgemein die Unordnung im Material) so stark eingeschrankt wird, dass diese den limitieren-
den Faktor fiir die Mobilitit darstellen. Anderungen in der Mobilitit auf Variationen in der
Mischung verschiedener Polytypen zuriickzufiihren ist dementsprechend fragwiirdig.

Daneben wird in der Literatur von einer Anisotropie in der Mobilitit von Elektronen berichtet
[125]. Das bedeutet, dass Elektronen parallel bzw. senkrecht zur c-Achse des in diesem Falle
hexagonalen Kristalls unterschiedliche Beweglichkeiten aufweisen (i, bzw. u))- Das Verhiltnis
dieser Beweglichkeiten ﬁ betragt 0,7-0,83 in 4H-SiC und 6 in 6H-SiC und ist damit auch vom
Polytyp abhingig. Selbst wenn entsprechende Effekte eine Rolle spielten, sind diese Variationen
zu gering, als dass sie bei solch kleinen Beweglichkeiten, wie sie hier vorliegen, eindeutig

nachweisbar wiren.
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5.3 P-dotiertes SiC deponiert bei unterschiedlichen Depositionsdriicken

5.3.3 Strukturelle Eigenschaften von p-SiC bei unterschiedlichen
Depositionsdriicken
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Abbildung 5.13: Ausgewéhlte SiC Diffraktogramme gemessen in Bragg-Brentano Geometrie (a)
und unter streifendem Einfall (b). Mit (hkl) sind die Netzebenen von 3C-SiC
indiziert. Ab einem Streuwinkel von 39° sind die Diffraktogramme mit einem
Faktor 5 skaliert dargestellt.

Betrachtet man die Diffraktogramme der untersuchten Serie, so fallt zunachst auf, dass bei den
Messungen in Bragg-Brentano Geometrie, neben dem breiten Streuuntergrund des Glassubstrats,
nur die {111} und {222}-Reflexe von 3C-SiC zu beobachten sind (Abb. 5.13a). Dies weist auf eine
klare Vorzugsorientierung in dieser Kristallrichtung hin. Bei detaillierter Sichtung, lassen sich
um den {111}-Reflex insbesondere zu kleineren Winkeln weitere Streuintensititen erkennen, die
planaren Defekten zugeordnet werden konnen (vgl. Kap. 5.2, S.76). Dariiberhinaus ist fiir eine
gute Fitanpassung ein weiterer Peak nahe dem Hauptreflex erforderlich, der deutlich breiter
ist und sich daher insbesondere in den Ausldufern des {111}-Reflexes bemerkbar macht. Diese
Streuintensitat ist vermutlich ein diffuser Untergrund, der ebenfalls von planaren Defekten
stammt [123].

Diese Satelliten um den {111}-Reflex sind deutlicher bei den Messungen unter streifendem
Einfall zu erkennen (Abb. 5.13b). Hier zeigen sich aulerdem noch Streuintensitaten im Bereich
der {220} und {311}-Reflexe von 3C-SiC [122]. Ein weiterer Reflex des kubischen SiC wird bei
einem Streuwinkel von etwa 41° erwartet, dieser wird jedoch nur in wenigen Proben beobachtet
und konnte bedeuten, dass sich in diesen Proben die strenge Vorzugsorientierung verringert.
Die Auftragung des Intensitatsverhiltnisses von {220} zu {111} gegen den Depositionsdruck
ist in Abb.5.14a dargestellt. Dadurch, dass die Absolutintensitidten des {220}-Reflexes sehr
gering sind, wird er erst ab einem Depositionsdruck von 150 Pa detektiert. Bei hoheren Driicken

beobachtet man jedoch einen signifikanten Anstieg.
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Abbildung 5.14: (a) Relative Intensitit des {200}-Reflexes zum {111}-Reflex bei verschiedenen
Depositionsdriicken unter streifendem Einfall gemessen. (b) Kristallitgrofie
bei Messung unter streifendem Einfall GI (=) und in BB-Geometrie (=) sowie
gemessene Schichtdicke (*).

Ferner zeigen die {111}-Reflexe eine Variation in der Breite. Man kann nun dem Ansatz nach-
gehen eine Verbreiterung der Reflexe durch eine Verspannungsverteilung zu vernachlédssigen.
Dann lassen sich die Reflexbreiten tiber die Scherrer-Gleichung (Glg. 2.6, S. 25) in Kristallitgrofen
umrechnen. Diese sind in Abb. 5.14 b fiir beide Messgeometrien gegen den Depositionsdruck
zusammen mit der gemessenen Schichtdicke aufgetragen. In beiden Konfigurationen steigt die
so ermittelte Kristallitgrofle auf 150 nm (GI) bzw 180 nm (BB) bis zu einem Depositionsdruck
von 100 Pa an. Dartiberhinhaus bleibt sie nahezu konstant und ist vermutlich nur durch die
Schichtdicke limitiert. Dass vereinzelt die ermittelte Kristallitgrofie die Schichtdicke tibersteigt,
kann mehrere Ursachen haben. Variationen in der Schichtdicke sowie Ungenauigkeiten bei der
Fitanpassung sind denkbar. Dariiberhinaus wurde bei der Bestimmung der Kristallitgrofe ein
Wert von 0,9 fiir die Scherrer-Konstante angenommen, der jedoch von der exakten Form der
Kristallite abhédngt (vgl. Kap.2.4.2, S.24). Somit liegen die Differenzen im Rahmen des Fehlers.

Bei allen Messungen fallt auf, dass in BB-Geometrie ein groferer Wert fiir die KristallitgroSe
ermittelt wurde. Die Abweichungen zwischen den Messgeometrien lassen sich vermutlich da-
durch erkldren, dass unterschiedliche Richtungen untersucht werden. Durch das sdulenférmige
Wachstum der Schichten, konnen sich senkrecht zum Substrat relativ grofie Kristallite ausbilden,
was in BB-Geometrie gemessen wird. Unter streifendem Einfall werden ndherungsweise die
Kristallite gemessen, die um einen Winkel 6 ~ 17.5° gegen die Oberflichennormale verkippt
sind. Damit kann die Saulenbreite ebenfalls einen Einfluss auf die KristallitgroSe haben, so
dass diese geringer erscheint. Die Annahme, den Einfluss einer Verspannungsverteilung
auf die Reflexbreite zu vernachldssigen, fiihrt hier offenbar zu realistischen Werten fiir die
Kristallitgrofe. Trafe man diese Annahme nicht, miisste man einen Teil der Verbreiterung der

Reflexe auf eine Variation der Gitterverspannung zuriickfiihren. In der Konsequenz wiirde
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5.3 P-dotiertes SiC deponiert bei unterschiedlichen Depositionsdriicken

man groflere Werte fiir die Kristallitgrofen erhalten, was mit Ausnahme der Proben, die bei
10 und 30Pa deponiert wurden, nicht sinnvoll ist, da dann die errechneten Werte fiir die
Kristallitgroflen die Schichtdicke tibersteigen.

Die Trends aus den optoelektronischen Daten kénnen nun mit den strukturellen Eigenschaf-
ten erklart werden: Mit zunehmendem Depositionsdruck steigt zunachst die Kristallitgrofe an
und die relative Anzahl an Korngrenzen und Defekten wird reduziert. Dies konnte zum einen
die Wahrscheinlichkeit verringern, dass Ladungstrager an Korngrenzen gestreut werden und
damit die Ladungstragermobilitit erhohen. Zum anderen konnen Gitterdefekte zu Zustanden
innerhalb der Bandliicke fithren, was ein Absinken des Ferminiveaus bewirkt. Die Verringerung
solcher Defekte fithrt demnach zu einem hoheren Ferminiveau und damit zu einer hoheren
Ladungstrdgerkonzentration. Letzteres ist konsistent mit der erhchten Absorption freier La-
dungstrager aus den PDS-Daten fiir p < 75Pa (s. Abb.5.10). Die Zunahme der Kristallitgrofie
hat offenbar einen groBeren Einfluss auf die Ladungstrigerkonzentration als auf die Mobilitat,
wenn man diese Ergebnisse mit den Daten aus Thermokraftmessungen vergleicht.

Bei Depositionsdriicken ab 150 Pa kann man die Variation in den Diffraktogrammen als eine
Anderung in der Vorzugsorientierung interpretieren. Bilden sich Kristallite aus, die eine andere
Orientierung aufweisen als ihre Umgebung, stellen diese Kristallite und insbesondere ihre
Korngrenzen zusitzliche Defekte dar. Damit erhoht sich wiederum die Wahrscheinlichkeit
fiir die Streuung von Ladungstragern und damit der elektrische Widerstand. Die Absorption
innerhalb der Bandliicke gemessen mit PDS &ndert sich in diesem Bereich kaum, und auch
die Ladungstragerkonzentration aus den Thermokraftmessungen bleibt nahezu konstant.
Die Anderungen in der Struktur wirken sich demnach vorwiegend auf die Mobilitit der

Ladungstréger aus.

Die bisher diskutierten Ergebnisse legen die Vermutung nahe, dass die Dichte an planaren
Defekten bis zu einem Depositionsdruck von 100 Pa aufgrund grofierer Kristallite abnimmt
und bei hoheren Driicken wegen der sich é&ndernden Vorzugsorientierung wieder ansteigt.
Den Ergebnissen von Kapitel 5.2 folgend sollten sich diese Defekte in den Streuintensitdten
der Satelliten des {111}-Reflexes widerspiegeln. Der Prozentuale Anteil der Intensitaten dieser
Satelliten bezogen auf den Hauptreflex stellt dann ein (relatives) MaS8 fiir die Dichte an planaren
Defekten dar.

Diese Grof3e ist wiederum fiir beide Messanordnungen in Abb.5.15 gegen den Depositi-
onsdruck aufgetragen. Die Daten zeigen in der Tat den erwarteten Trend: Die relative Anzahl
planarer Defekte sinkt mit steigendem Depositionsdruck bis zu einem Minimum bei 75 Pa-100 Pa.
Dariiberhinaus steigt sie wieder an, wobei bei den BB-Messungen ein dhnliches Niveau erreicht
wird wie bei geringen Depositionsdriicken. Bei den GI-Messungen ist die relative Anzahl plane-
rer Defekte bei hohen Depositionsdriicken deutlich geringer als bei niedrigen. Grundsatzlich
wird in BB-Geometrie eine geringere Dichte planarer Defekte gemessen, was — dhnlich wie bei
der Ermittlung der Kristallitgrole — vermutlich auf die Messgeometrie zuriickgefiihrt werden

kann.
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Abbildung 5.15: Relative Streuintensitit von Defekten zur Intensitét des {111}-Reflexes bei un-
terschiedlichen Depositionsdriicken.

Die relative Anzahl an Gitterdefekten weist damit einen Trend auf, der den Leitfahigkeiten
genau entgegengesetzt ist. Dies ist in Abb. 5.16 nochmals verdeutlicht, wobei die Leitfahigkeiten
gegen die Gitterdefekte erhalten aus GI- und BB-Messungen aufgetragen sind. Die elektrische
Leitfahigkeit sinkt also mit steigender Anzahl an Gitterdefekten.

Elektrische Leitfahigkeit [S/cm]

Gitterdefekte [%]

Abbildung 5.16: Eletrkische Leitfahigkeit in Abhédngigkeit der relativen Anzahl an Gitterde-
fekten erhalten aus Messungen unter streifendem Einfall (GI) und in Bragg-
Brentano Geometrie (BB).

Die hier erhaltenen Ergebnisse iiber die Mikrostruktur der Proben konnen bereits einige
Erklarungen fiir die beobachteten optoelektronischen Daten und damit wichtige Erkenntnisse
fuir die weitere Schichtentwicklung liefern. Insbesondere der Anstieg der Kristallitgrofle im

Bereich bis etwa p = 150 Pa ist evident. Die strukturellen Anderungen bei hsheren Depositi-
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onsdriicken sind zwar eindeutig beobachtbar, deren Interpretation ist jedoch nicht eindeutig
geklart. Detailliertere Untersuchungen tiber die Vorzugsorientierung (zum Beispiel Polfiguren
mit XRD) und die Transmissionselektronenmikroskopie sind notwendig um die Anderungen in

der Struktur in diesem Depositionsregime genauer zu identifizieren.
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6 Zusammenfassung

Die vorliegende Dissertation behandelte die Mikrostruktur diinner Schichten. Siliziumbasierte
Materialien, die in der Photovoltaik Anwendung finden, wurden dabei im Hinblick auf ihre
atomare Ordnung und Unordnung charakterisiert.

Ergebnisse der Ramanspektroskopie iiber die ,medium range order” (MRO) in hydrogenisier-
tem, amorphem Silizium zeigten dabei Korrelationen mit Daten aus Rontgendiffraktogrammen.
Nutzt man dieses Material als Absorberschicht in Solarzellen, unterliegen diese einer lichtindu-
zierten Degradation (Staebler-Wronski-Effekt). Die Resultate der durchgefiihrten Experimente
zeigen, dass Solarzellen weniger degradieren, wenn ihre Absorberschichten grofere Korrelati-
onsldngen und damit eine hohere MRO aufweisen.

Steigt der Grad atomarer Ordnung weiter an, so lassen sich in der Schicht kristalline Bereiche
identifizieren und das Material ist durch seinen kristallinen Volumenanteil X. genauer charakte-
risierbar. Nicht nur in diesem Ubergangsbereich, sondern auch bei kristallinen Volumenanteilen
von bis zu 80% fand sich ein Zusammenhang zwischen X. und den Korrelationsldngen des

umgebenden amorphen Siliziums.

Man kann X, sowohl mit Réntgenbeugung als auch mit Ramanspektroskopie ermitteln. Bei
letzterer ist der Wirkungsquerschnitt jedoch abhéngig von der verwendeten Wellenldnge, so
dass z. B. bei einer Anregungswellenlinge von 647 nm X, ohne entsprechende Korrektur um
10% unterschétzt wird. Eine Anregungswellenlinge von 488 nm dagegen liefert gute Uber-
einstimmungen mit Messdaten aus der Rontgenbeugung und erfordert daher keine solche
Korrektur. Zu beachten ist jedoch, dass sich der Absorptionskoeffizient mit der Wellenldange
andert, wodurch auch das angeregte Probenvolumen variiert. Dies ermoglicht wiederum eine
gewisse Tiefenauflosung bei der Bestimmung von X..

Eine solche ist notwendig, um die Homogenitit des Materials in Wachstumsrichtung iiber-
priifen zu konnen. Ein homogenes Schichtwachstum kann bei der Verwendung von mikrokris-
tallinem Silizium als Absorberschicht in Solarzellen den Wirkungsgrad positiv beeinflussen.
Die Tiefenauflosung durch Anregung der Ramanstreuung bei unterschiedlichen Wellenlangen
liefert jedoch, dhnlich wie Réntgenbeugung unter verschiedenen Einfallswinkeln, einen kom-
plizierten Mittelwert iiber das gemessene Schichtvolumen. Diese Arbeit stellte zwei weitere
Methoden zur tiefenabhingigen Bestimmung von X, vor, die dieses Problem umgehen. Zum
einen wurde ein Atzverfahren présentiert bei dem man eine Schrége in das Material dtzt, um
dann mikroskopisch Ramanspektren in unterschiedlichen Atztiefen aufnehmen zu kénnen. Zum
anderen ermoglichte die erfolgreiche Realisierug einer in-situ-Ramanspektroskopie die Charak-

terisierung der Mikrostruktur bereits wahrend des Schichtwachstums. Mit diesem Verfahren ist
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zudem noch eine aktive Prozesskontrolle durchfiihrbar, bei der die Depositionsparameter so
angepasst werden, dass sich der gewtinschte kristalline Volumenanteil einstellt.

Gewtinscht ist bei der Deposition von Absorberschichten fiir Solarzellen ein X, von etwa
55%-70%. Dartiber hinaus wird in der Literatur behauptet, dass auch eine Vorzugsorientierung
der Netzebenen in [110]-Richtung notwendig ist, um Solarzellen mit hohen Wirkungsgraden
zu erhalten. Mit Hilfe der Rontgenbeugung sowie der Transmissionselektronenmikroskopie
an verschiedenen, auch hocheffizienten, Solarzellen wurde keine solche Vorzugsorientierung
festgestellt. Dieses Ergebnis stellt die Behauptung der Literatur infrage indem es zeigt, dass
hohe Wirkungsgrade auch ohne Textur erzielt werden konnen.

Siliziumkarbid besitzt viele Eigenschaften, die fiir Fensterschichten in Diinnschichtsolarzellen
wiinschenswert sind. Diinne Schichten dieses Materials wurden bereits in Solarzellen verwen-
det, jedoch ist tiber dessen Mikrostruktur nur wenig bekannt. Die hier untersuchten Proben
bestanden - im Gegensatz zu mikrokristallinem Silizium - nicht aus einer Mischphase von amor-
phen und kristallinen Bereichen, sondern waren im Rahmen der Messgenauigkeit vollstandig
kristallin bzw. amorph. Ein Parameter, der bis dato in der Literatur als semi-quantitativer Wert
fiir X, verwendet wurde, korreliert nicht mit dem kristallinen Volumenanteil sondern mit einer
Verspannung des Atomgitters.

In diesem hochkristallinen Material spielen Gitterdefekte eine grofle Rolle. Die Auswertung
von Rontgendiffraktogrammen zeigte eine Variation von Kristallitgrofien und der Vorzugsorien-
tierung bei Al-dotierten Proben, die mittels HWCVD bei unterschiedlichen Depositionsdriicken
hergestellt wurden. Diese Details in der Struktur spiegelten sich in Gitterdefekten wider und
korrelierten mit der Absorption freier Ladungstrager sowie der elektrischen Leitfahigkeit. Die ge-
wonnenen Ergebnisse zeigen dementsprechend Zusammenhénge zwischen den elektronischen
Eigenschaften und der Mikrostruktur des Materials auf.
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A Anhang

A.1 Fit-Prozeduren mit TOPAS

Zur Fit-Anpassung mit der Methode der kleinsten Quadrate wurde das Programm TOPAS von
Bruker verwendet [126]. Die bei der Rontgenbeugung beobachteten Reflexe sind in der Regel

eine Faltung aus verschiedenen Funktionen mit einer Abhéngigkeit vom Streuwinkel 26

Y(20) = W ® F;(20) ® F,(20) ® ... ® F,(20). (A1)

Hierbei bezeichnet Y(26) das beobachtete Linienprofil, W das Emissionsprofil der Rontgen-
quelle und F; die unterschiedlichen Beitrage von der gemessenen Probe (z.B. Verspannungen
oder KristallitgrofSen) und vom Diffraktometer [127]. Bei allen Entfaltungen wurde das von

Berger beschriebene Emissionsprofil der Cu-Ka-Linien verwendet [128].

Fiir die Anpassung des Streuuntergrundes stehen zwei Untergrundfunktionen zur Verfiigung,
die Chebychev-Polynome der Ordnung n (wobei n frei wahlbar ist), sowie eine Hyperbel-
bzw. %—Funktion. Bei Messungen unter streifendem Einfall haben sich eine Kombination von
Chebychev-Polynomen 1. Ordnung und der Hyperbelfunktion als gute Untergrundparameter
erwiesen. Bei Messungen in Bragg-Brentano Geometrie wurden Polynome 3. Ordnung genutzt
und keine Hyperbelfunktion.

Bei allen Anpassungen wurden zunéchst die Streubeitrdge der Probe vom Fit ausgeschlossen
und nur der Untergrund angepasst, der fiir die weiteren Modellierungsschritte fixiert werden
konnte.

A.1.1 Fit-Anpassung der Diffraktogramme von amorphem Silizium

Bei sehr breiten Reflexen wie in amorphem Silizium ist die instrumentelle Verbreiterung vernach-
lassigbar und im Allgemeinen lassen sich die beobachteten Intensitdtsverteilungen gut durch
die Voigt-Funktion anpassen [129]. Diese stellt eine Faltung aus Gauss- und Lorentzfunktion
dar und hat den Nachteil, dass sie fiir Fit-Anpassungen vergleichsweise hohe Rechenleistungen

erfordert. Statt dessen wird die Psdeudo-Voigt-Funktion verwendet

fpV(ze) =n|1+

(260 -260)*m2] 7(26—290)271], A2)

1
= ]+(1—n>exp[ -

die eine Linearkombination aus Gauss- und Lorentzfunktion mit dem Gewichtungsparame-

tern ist [130]. 20y bezeichnet dabei die Position des Maximums und By, bzw. 3¢ die integrale
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Breite des Lorentz- bzw. Gausspeaks. Die integrale Breite hiangt mit der Halbwertsbreite w tiber
die Gleichungen

Br=mwy, und  Pg=4/ we (A3)
In2

zusammen. Fiir die hier verwendeten Profilfunktionen wird wy, = wg = w gesetzt. n, w und

20y sind dabei zusammen mit der Flache bzw. Intensitit I des Peaks die freien Parameter.

In amorphem Silizium beobachtet man zwei relativ Breite Intensitdtsverteilungen bei den
Positionen 207 ~ 27,7° und 20, ~ 51° (s. Abb. 3.6, S.36). Bei den Fit-Anpassungen wurde das
Verhiltnis der Intensititen dieser Peaks auf den Wert % = 2,63 festgesetzt. Ferner wurden
11 = 0,73 und 1 = 0 fixiert.

A.1.2 Fit-Anpassung der Diffraktogramme von mikrokristallinem Silizium

Bei der Anpassung der Diffraktogramme von mikrokristallinem Silizium wird die amorphe
Phase so angepasst wie im vorherigen Abschnitt beschrieben. Die einzelnen Reflexe der
kristallinen Phase, sowie ein Reflex, der Stapelfehlern zugeordnet wird, wurden jeweils als
Pseudo-Voigt-Funktion dem Fit hinzugeftgt.

Bei der Messung der Vorzugsorientierung waren Messungen in BB-Geometrie notwendig.
Hier bildet das Glassubstrat den dominierenden Teil des Streuuntergrundes, mit breiten Re-
flexen um 22° und etwa 43°, diese wurden ebenfalls mittels einem festen Flachenverhiltnis
von Pseudo-Voigt Funtkionen nachgebildet. Der exakte Verlauf der Streuintensitaten kann bei
unterschiedlichen Substraten variieren, wenn diese aus verschiedenen Produktionschargen
stammen. Daher muss das Flachenverhilinis und ggf. die Anzahl der verwendeten Peaks dem

Glassubstrat so angepasst werden, dass der Untergrund addquat nachgebildet ist.

A.1.3 Fit-Anpassung der Diffraktogramme von mikrokristallinem Siliziumkarbid

Damit Reflexbreiten unter Vernachldssigung von Verspannungsverteilungen direkt in Kristal-
litgroen umgerechnet werden konnen, miissen die Funktionen F;(20) des Diffraktometers
bekannt sein. Diese Fundamentalparameter wurden anhand von hochkristallinem Al,O3
empirisch ermittelt. Sie unterscheiden sich bei Messungen unter streifendem Einfall und in
BB-Geometrie. Es kann hier davon ausgegangen werden, dass die Breite der beobachteten
Reflexe ausschliefSlich instrumentell bedingt ist. Bei der Messung von Proben mit kleineren
Kristalliten beobachtet man entsprechend breitere Peaks. TOPAS ermittelt numerisch die
Entfaltung der Fundamentalparameter und errechnet die Kristallitgréle aus der von der Probe
stammenden Verbreiterung des Peaks tiber die Scherrer-Gleichung (Glg. 2.6, S. 25). Die freien
Parameter sind hier entsprechend Peakposition, Peakfldche und Kristallitgrofie.

Um das Intensitatsprofil der Diffraktogramme von mikrokristallinem Siliziumkarbid anzupas-

sen wurde ebenfalls zundchst der Untergrund und - falls im Diffraktogramm erkennbar — das

90



A.2 Simulation mittels DiFFaX

Glassubstrat nachgebildet. Anschlieend wurde ein Bereich um den {111}-Reflex so ausgewéhlt
und gefittet, dass die Ausldufer dieses Peaks nicht mit angepasst werden, da in diesen Aus-
laufern signifikante Streubeitrage von planaren Defekten enthalten sind, die die Auswertung
verfalschen kénnen. Die so erhaltenen Werte fiir Peakposition, Peakfliche und Kristallitgrofie
wurden dann festgesetzt und der tibrige Teil des Diffraktogramms ebenfalls mit Fundamental-

parametern gefittet.

A.2 Simulation mittels DiFFaX

Die Simulationen der Rontgendiffraktogramme in Kapitel 5.2 wurden mit dem Programm
DIFFaX durchgefiihrt. Diese Software nutzt einen Rekursionsalgorithmus um den Einfluss
planarer Defekte auf Diffraktogramme zu errechnen [131].

Layer type 1 Layer type 2

POPPPPP® VRV

Cubic stacking

1 /R“ Cubic[111]
Cubic stacking

R2|

Ry, Hei(&%o]nal

T

Abbildung A.1: Schematischer Aufbau der einer durch DIFFaX simulierten kubischen und
hexagonalen Struktur durch zwei verschiedene Schichttypen (layer type), die
durch den Vektor Ry, gegeneinander verschoben werden.

Hexagonal stacking

Abb. A.1 zeigt, wie ein kubischer Kristall in [111]-Richtung aus prinzipiell zwei unterschiedli-
chen Schichttypen (layer type) aufgebaut sein kann, die tiber einen Verschiebungsvektor Ry
bzw. Ry, gegeneinander versetzt sind. Ein Stapelfehler in dieser Struktur wiirde einen Ubergang
von Schichttyp 1 nach Schichttyp 2 iiber den Verschiebungsvektor Ry, bzw. von Schichttyp 2
nach Schichttyp 1 iiber Ry; bedeuten. Die Wahrscheinlichkeit fiir das Auftreten eines solchen
Fehlers kann in einer Inputdatei eingetragen werden, die dann von DIFFaX kompiliert und in

ein zugehoriges Diffraktogramm umgerechnet wird. Bei einer ,Stapelfehlerwahrscheinlichkeit”
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A Anhang
von 100% entspricht der atomare Aufbau dem eines hexagonalen Kristalls in [001]-Richtung.
Es wurde ein gaussformiges Instrumentenprofil mit einer Breite von 0,15° und eine Kris-

talligro8e von 20x20nm in der Schichtebene angenommen. Fiir die Simulation wurde ein
statistisches Ensemble von 20 tibereinander gestapelten Schichten verwendet.
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