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1 Einleitung

Die deutsche Energieversorgung steht dieser Tage in einer Umbruchphase.
Angesichts der weltweit immer knapper werdenden fossilen Energietrigern wie
Ol, Kohlekraft und Kernkraft und dem damit verbundenen stetigen Kostenan-
stieg, ist die Suche nach erneuerbaren Energiequellen eine Herausforderung fiir
unsere Generation. Mit der sogenannten Energiewende hat sich die deutsche
Bundesregierung zum Ziel gesetzt, der fossilen Energieversorgung abzuwenden
und verstiirkt auf ernenerbare Energien wie Windkraft, Wasserkraft, Biomasse
und Sonnenenergie zu setzen.

Durch die Einfiihrung des Stromeinspeisungsgesetzes, welches im Jahre 1991 in
Kraft getreten ist, wurde die Férderung fiir erneuerbare Energien in Dentschland
erstmals politisch gesteuert. Hierdurch wurde dem Betreiber einer Ernenerbare-
Energien-Anlage die Abnahme seines Stromes gesetzlich garantiert |1]. Diese
Forderung wird seitdem kontinuierlich und seit 2009 verstirkt zuriickgefahren,
um die neuen Energietriger dem freien Markt zuzufiihren.

Im Zuge dieses Gesetzes konnte der Anteil der regenerativen Energien am
Bruttostromverbrauch auf 25,1% im Jahre 2012 gesteigert werden, wovon die
Photovoltaik einen Anteil von 5,3% trigt |2|. Das Ziel der Bundesregierung ist,
den Anteil ernenerbarer Energien am Bruttostromverbrauch auf bis zu 35 % im
Jahre 2020 zu erhéhen |3].

Die hiesige Solarzellenindustrie steht im globalen Wetthewerb um kosteneffiziente
Herstellung von hochwertigen Solarmodulen, weshalb geringe Produktionskosten
eine Heransforderung fiir die kiinftige Solarzellenentwicklung sind. Gleichzeitig
miissen die kiinftigen Solarzellen die Sonnenstrahlung méglichst effizient in
elektrische Energie umwandeln kénnen.

Das Forschungszentrum Jiilich fokussiert sich auf die Entwicklung und Cha-
rakterisierung von Diinnschichtsolarzellen vorwiegend aus amorphem und
mikrokristallinem Silizium (Si). Der Vorteil dieser Technologie im Vergleich zu
kristallinem Si sind die geringen Produktionskosten. Auferdem ist die Herstel-
lung dieser Solarzellen weniger energieaufwendig und ressourcenschonend, da ein
geringerer Materialverbrauch erforderlich ist. Eine grokfliichige Deposition dieser
Diinnschichtsolarzellen ist durch die Plasma-unterstiitzte chemische Gasphasen-
abscheidung (engl.: Plasma Enhanced Chemical Vapor Deposition) (PECVD)
méglich.

Die Silizium-Diinnschichtsolarzelle hesteht aus unterschiedlich dotierten
Halbleiterschichten, die eine Umwandlung des Lichtes in elektrische Energie
ermdglichen, sowie aus Kontaktschichten, welche den elektrischen Strom ableiten.



1 FEinleitung

Damit eine Solarzelle aus dem einfallenden Licht Strom generieren kann, muss
diese aus unterschiedlich dotierten Materialien, dem p-leitendem und dem n-
leitendem Silizium bestehen. Diese unterschiedlich dotierten Schichten erzeugen
ein elektrisches Feld, das zur Ladungstrigertrennung dient. In der intrinsischen
Schicht, welche sich zwischen diesen beiden dotierten Schichten befindet, wird
das Licht absorbiert und somit Elektron-Loch-Paare erzeugt, welche durch die
Kontakte auf der p- bzw. n-Seite des Si abgefiihrt werden. Ein Frontkontakt,
das transparent leitfihige Oxid (engl.: Transparent Conductive Oxide) (TCO)
fithrt die auf der p-dotierten Seite generierten Ladungstriger zu den Kontakten.
Hohe Anforderungen werden an diesen Frontkontakt gestellt: Zum einen ist eine
mdoglichst hohe Transparenz im Spektralbereich zwischen 350nm und 1100 nm
erforderlich, damit ein breites Spektrum des Lichts in die Solarzelle eindringt [4].
Eine hohe Leitfihigkeit dieser Filme reduziert die elektrischen Verluste. Da die
Leitfahigkeit und die hohe Transparenz speziell im nahen Infrarot grundséitzlich
gegensiitzlich sind und nur bedingt unabhiingig optimiert werden kénnen, ist
eine Balance beider Eigenschaften erforderlich. Ein TCO mit hoher Leitfihigkeit
erlaubt zudem den Transport des Stromes iiber lingere Strecken hinweg, so
dass weniger Laserstrukturierungsschritte benétigt werden und damit die aktive
Fliache vergrikert werden kann. Zusiitzlich reduziert dies die Prozesskosten zur
Laserstrukturierung. Das einfallende Licht soll einen moglichst langen Weg durch
die aktive Schicht der Solarzelle durchlaufen. Durch Aufranen der Oberfliche des
TCOs wird das Licht in der Solarzelle gestreut und somit effektiv eingefangen.
Fluor (F)-dotiertes Zinnoxid (SnQj) erfiillt all diese Anforderungen schon
unmittelbar nach der Deposition, beispielsweise durch Chemische Gasphasenahb-
scheidung (engl.: Chemical Vapor Deposition) (CVD) |5 und weist zudem eine
Energieliicke oberhalb von 4 eV auf, sodass es iiber einen breiten Spektralbereich
eine hohe Transparenz hietet |6, 7|. Depositionstemperaturen oberhalb von 550°C
werden jedoch bendtigt, um hochwertiges Material herzustellen. Zinkoxid (Zn0)
ist ebenfalls ein TCO, dessen Basismaterialien kostengiinstig und umweltver-
triglich sind und in der Erdkruste vergleichsweise hiufig vorkommen |7, 8|. ZnO
bietet fiir die Anwendung in der Silizinm-Diinnschicht einen entscheidenden
Vorteil: es ist stabil in Wasserstoff (H)-haltiger Atmosphire. Das im Forschungs-
zentrum Jiilich fiir Diinnschichtsolarzellen gebriuchliche TCO-Material besteht
aus Aluminium (Al)-dotiertem Zn0O.

Drei wesentliche Herausforderungen, die fiir die Herstellung und die Anwendung
als Frontkontakt in Diinnschichtsolarzellen von Bedeutung sind, werden fiir
Aluminium-dotiertes Zn0O (Zn0O:Al) im Rahmen dieser Arbeit in Betracht
gezogen:

e Die Beweglichkeit der Ladungstriger im ZnO-Material sollte méglichst
hoch sein, d. h. Streuzentren wie Verunreinigungen oder Defekte sollten
méglichst minimiert werden.



e Eine Vergrokerung der Energieliicke fiir ZnO fithrt in der Solarzelle zu
einer Erhdhung des Kurzschlussstromes. Im Vergleich zu SnO 5 besteht hier
ein erhéhtes Potential [7].

e Hohe Depositionstemperaturen, welche mit langen Aufheiz- und Ab-
kithlphasen verbunden sind, sollten moglichst vermieden werden, um die
Prozesskosten fiir die Herstellung von ZnO zu minimieren.

Eine Méglichkeit, die durch den Dotierprozess induzierte Gitterverzerrung zu
minimieren, liegt unter anderem in der Verwendung von alternativen Dotierele-
menten zu Al. Als Dotierelement der dritten Hauptgruppe des Periodensystems
bietet sich vorwiegend Bor (B) an. Das am Forschungszentrum Jiilich GmbH
angewandte Kathodenzerstiuben aus einem keramischen Target ist jedoch im
Falle der B-Dotierung problematisch, da die Herstellung eines Targets aufgrund
der hohen Reaktionsfrendigkeit des B und des niedrigen Schmelzpunkts von
Boroxid (B203z) im Vergleich zu ZnO [9] erschwert ist. Vielversprechende
elektro-optische Eigenschaften werden durch die Dotierung mit Gallinm (Ga)
erwartet, da dieses Element einen Ionenradius von 0?47?& besitzt, welches
sehr nahe am lonenradius von Zink (Zn) mit 0,60 A liegt [10]. Im Vergleich
zur Dotierung mit Al, welches einen Ionenradins von 0,39 A besitzt, werden
geringere Verspannungen durch den Einbau erwartet, was letztendlich zu héheren
Beweglichkeiten fiithren sollte.

Eine Vergrokerung der Energieliicke von ZnO wurde bereits von Ohtomo
et al. |11] verwirklicht. Durch den Einbau von Magnesium (Mg) in das ZnO-
Kristallgitter erhhte sich die Energieliicke kontinuierlich auf bis zu 4,0 eV. Auch
die Dotierung von Zinkmagnesiumoxid (Zn, (Mg, O)-Filmen konnte erfolgreich
realisiert werden [12-14].

Raumtemperaturdeposition unter Verwendung einer zusiitzlichen lonenquelle
fithrte kiirzlich zu einer Verbesserung der kristallinen Qualitit von reaktiv
gesputterten Zn(:Al-Filmen |15, 16]. Es hat sich heransgestellt, dass das
zusitzliche lonenbombardement lediglich wiihrend des Wachstums der Nukleati-
onsphase ausreicht, um die strukturelle Ordnung deutlich zu verbessern.
Temperaturnachbehandlungsprozesse von ZnO-Filmen unter Luftatmosphiire
fithrten zu einer dentlichen Verbesserung der optischen Eigenschaften im
langwelligen Spektralbereich [93]. Als Erkliarung hierfiir wird der Austausch des
Sauerstoffs zwischen der zu behandelnden Schicht und der Umgebung heran-
gefithrt [17|. Die Verbesserung in den optischen Eigenschaften zieht dagegen
eine Verschlechterung der elektrischen Eigenschaften nach sich, da sowohl die
Ladungstrigerkonzentration als auch die Beweglichkeit nach dem Tempern ab-
nehmen [18|. Eine durch Lee ef al. [19] entdeckte und spiter von Ruske et al. |20)]
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weiterentwickelte Methode, die ZnO:Al-Schichten wihrend des Temperprozesses
durch eine Deckschicht vor der Umgebung zu schiitzen, fithrte zu einer deutlichen
Reduktion des spez. Widerstands und einem Anstieg der Beweglichkeit. Als
wesentlichen Grund fiir diese Verbesserung wird fiir diese Tempermethode das
Ausheilen von Defekten an den Korngrenzen genannt. Nichtsdestotrotz konnte
der mikroskopische Prozess in den Schichten, insbesondere die Anderung der
Ladungstrigerkonzentration nach dem Tempern und die Verdnderung in der
Beweglichkeit, sofern eine Schutzschicht verwendet wird, durch spektroskopische
Untersuchungsmethoden bisher nicht erklirt werden. Ebenso ist nicht geklirt,
ob der Temperprozess unter einer Schutzschicht lediglich ZnO-spezifisch ist, d.
h. bei alternativen TCO-Materialien zu gleichem Resultat fiihrt.

Diese Ansiitze werden in der vorliegenden Arbeit fiir die Anwendung von ZnO
als Frontkontakt in Siliziumdiinnschichtsolarzellen untersucht. Die vorliegende
Arbeit gliedert sich wie folgt: Im nachfolgenden Kapitel 2 werden die physika-
lischen und technologischen Grundlagen zum Verstindnis der Funktionsweise,
der Herstellungsprozesse und der prinzipiellen Eigenschaften von ZnO-Filmen
als Frontkontakt fiir Diinnschichtsolarzellen dargelegt. Das in Jiilich nen instal-
lierte Cluster-Tool-Depositionssystem II (CT II) und insbesondere die fiir die
Deposition des ZnO verwendete Sputterkammer werden zu Beginn des Kapitels
3 beschrieben. Des Weiteren beschreibt dieses Kapitel die Charakterisierungs-
methoden der deponierten Schichten und Solarzellen. Die nachfolgenden vier
Kapitel beschreiben die gewonnenen experimentellen Ergebnisse: Kapitel 4
beschreibt eine Studie zur Herstellung von Ga-dotierten ZnO-Filmen mittels des
Magnetron-Sputterprozesses unter einem Winkel von 45° zur Substratnormalen.
Die anschliefende elektro-optische Charakterisierung, das Atzverhalten sowie
die Eignung des Materials als Frontkontakt in Diinnschichtsolarzellen sind die
wesentlichen Aspekte dieser Studie. Der Einfluss des Mg auf die elektro-optischen
Eigenschaften und auf das Atzverhalten wird im daran anschliefenden Kapitel
5 studiert. Auch hier werden erste Solarzellenergebnisse mit Gallium-dotiertem
Zn; Mg, O als Frontkontakt présentiert. Ionenunterstiitztes Sputtern (engl.:
Ion Beam Assisted Deposition) (IBAD) von Ga-dotierten ZnO-Filmen wird
im Kapitel 6 beschrieben. Hierbei wird die von Kohl ef al. [16] begonnene
Studie fiir ZnO:Al-Filme auf Ga-Dotierung ausgeweitet. Aukerdem liefern die
Verwendung eines keramischen Targets sowie die schiefwinkelige Anordnung des
Targets und der Ionenquelle einen zusitzlichen zu untersuchenden Parameter
auf die Depositionseigenschaften der IBAD-ZnO-Schichten. Schlieklich wird eine
ausgewiihlte Reihe der hier deponierten Schichten im Kapitel 7 einer Hochtem-
peraturbehandlung unter einer Schutzschicht unterzogen. Den Abschluss dieser
Arbeit bildet letztendlich das Kapitel 8, welches eine Zusammenfassung der
gewonnenen Ergebnisse und einen Ausblick fiir nachfolgende Arbeiten liefert.



2 Physikalische und
technologische Grundlagen

Dieses Kapitel beschiiftigt sich mit den grundlegenden Eigenschaften von trans-
parent leitfihigen Oxiden wie ZnO und Zn, Mg,O. Ein kurzer Uberblick iiber
den Dotiermechanismus im ZnO mit Hilfe von Al und Ga wird in diesem Kapitel
anhand einer Literaturstudie dargelegt. Die Charakterisierungsmethoden dieser
TCO-Filme werden in diesem Kapitel vorgestellt. Aufgrund bereits zahlreich
existierender Arbeiten und der darin enthaltenden ausfiihrlichen Darstellungen
dieser Methoden, wird hier auf das Wesentliche beschriinkt und an entsprechen-
der Stelle auf weiterfiihrende Literatur verwiesen.

2.1 Transparent leitfahige Oxide (TCO)

Eine hohe Transparenz und gleichzeitig eine hohe elektrische Leitfihigkeit
sind die wesentlichen Anforderungen fiir den Einsatz von TCOs als optoel-
ektronisches Bauelement in Diinnschichtsolarzellen [21| oder organischen
Leuchtdioden (OLED). Letztere finden z. B. Verwendung in Flachbildschirmen
|22]. Hervorragende elektro-optische Eigenschaften wurden bisher vorwiegend
von Indinmzinnoxid (ITO)-Diinnfilmen berichtet. Ein spezifischer Widerstand
von bis zu 1,4x107*Qem mit einer gleichzeitigen Transparenz von iiber
90% wurde durch die gepulste Laserabscheidung (engl.: Pulsed Laser Depo-
sition) (PLD) von ITO-Filmen erreicht |23]. ITO besitzt eine Energieliicke
von 3,75eV [24]|, welche im Vergleich zu durch Laserplasma-Abscheidung
deponiertem Al-dotiertem ZnO mit 3,55 eV hoch ist [25]. Die Energieliicke
ist bei beiden Materialien aufgrund der Burstein-Moss-Verschiebung, welche
durch den Dotierprozess verursacht wird, erhoht |26, 27|, denn undotiertes
ZnO besitzt eine Energieliicke von 3,3 eV [28|. Ohtomo ef al. haben gezeigt,
dass durch den Einbau von Mg in das ZnO-Gitter die Energieliicke auf bis zu
3,99 eV vergrofert werden kann [11]. Obwohl die Léslichkeitsgrenze von Mg im
thermodynamischen Gleichgewicht bei 4 mol% liegt, konnten Zn, Mg, O-Filme
mit x — 0,33 Mg-Gehalt realisiert werden, ohne dass eine Phasentrennung erfolgte.
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Abbildung 2.1: Schematische Darstellung der hexagonalen Wurtzitstruktur von
ZnO nach Heiland et al. |30)].

2.2 Kristallstruktur von ZnO

Wie fast alle [I-VI-Verbindungshalbleiter des Periodensystems kristallisiert ZnO
in der hexagonalen Wurtzitstruktur, die der Cgy-Ranmgruppe angehort. Jedes
Zinkatom ist vierfach koordiniert und von vier Sauerstoff (O)-Atomen umgeben.
Innerhalb des Kristallgitters bilden die Zn- und die O-Atome die dichteste
Kugelpackung mit der Schichtfolge ABAB, wobei A das Zn- und B das O-Atom
repriisentiert. ZnO wiichst demzufolge polar auf, d. h. die (0001)-Oberfliche ist
Zn-terminiert, withrend die (000T)-Oberfliche O-terminiert ist. Demnach besitzt
ZnQO keine Inversionssymmetrie, sodass es als Piezoelement eingesetzt werden
kann [29]. Abbildung 2.1 zeigt eine schematische Darstellung des hexagonalen
Kristallgitters mit den Gitterparametern agp = 3,2495A und ¢ = 5,2069A
[31].

Unter Raumtemperatur (RT)-Bedingungen besitzt ZnO eine Dichte von
5,6 g /em® und der Schmelzpunkt liegt bei 1975°C [32].

2.3 Elektrische Eigenschaften von ZnO

Aufgrund der vergleichsweise hohen Energieliicke von 3,3 eV ist intrinsisches
Zn(O wenig leitfihig. Bei Raumtemperatur liegt die Fermienergie (Ey) fiir
undotiertes ZnO in der Mitte der Bandliicke. Die geringste Ladungstrigerkon-
zentration fiir undotiertes ZnO wurde zu 1 x 10 em™ berichtet [33].

Durch die extrinsische Dotierung von ZnO mit Elementen aus der dritten
Hauptgruppe des Periodensystems kénnen zusiitzliche Ladungstriiger bereitge-
stellt werden. Jedes Dotieratom liefert demnach jeweils ein zusitzliches schwach
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gebundenes Leitungselektron mit einer Bindungsenergie von beispielsweise
53,0 meV fiir Al, 54,5 meV fiir Ga und 63,2 meV fiir Indium (In) [34]. Durch
diese Art von Dotierung konnte die Ladungstrigerdichte im Falle von Zn():Al
auf bis zu 1,5 x 102! cm™3 gesteigert werden [35]. Ein spezifischer Widerstand
von bis zu 2 x 107*Qcm wurde durch den RF-Magnetron-Sputterprozess mit
Hilfe eines 2 wt. %-Targets erreicht [36].

2.3.1 Dotierung von ZnO

In ZnO kann auf unterschiedliche Weise n-Typ-Leitfihigkeit realisiert werden,
welche in intrinsische und extrinsische Dotierung unterteilt wird. p-Typ-
Leitfahigkeit ist dagegen eine Herausforderung [37|, da die Dotanden u. a. eine
geringe Loslichkeit im ZnO aunfweisen oder durch bereits vorhandene Defekte
kompensiert werden |38].

Intrinsische Dotierung: ZnO ist bereits unmittelbar nach der Deposition
iiblicherweise ein n-Typ-Halbleiter, da der Wachstumsprozess generell zu ei-
ner nicht stdchiometrischen Verbindung fithrt. Diese zeichnet sich aus durch
das Vorhandensein von Sauerstoffvakanzen, Zinkzwischengitteratomen sowie
Sauerstoffatomen auf Zinkplitzen, bzw. Zinkatomen auf Sauerstoffplatzen |39].
Vakanzen und Zwischengitterplitze stellen hierbei die dominierenden Kristall-
defekte dar [40]. Diese Kiristallbaufehler generieren flache Storstellenniveaus
dicht unterhalb der Leitungsbandkante und liefern jeweils zwei zusiitzliche
Ladungstriger in das Leitungsband [41]. Aufgrund der zweifachen Ladung dieser
ionisierten Stérstellen, ist die Streuwahrscheinlichkeit, verglichen mit einfach
geladenen Dotierelementen wie Al erhéht.

Extrinsische Dotierung: Diese Art der Dotierung entsteht durch den Einbau
von Fremdatomen in das Kristallgitter. Generell werden hierzu Elemente aus der
dritten Hauptgruppe des Periodensystems wie Bor, Aluminium, Gallinm oder
Indium verwendet. Diese besitzen lonenenergien im Bereich von 50meV [42].
Aber auch die Dotierung mit Si, einem Element der vierten Hauptgruppe des
Periodensystems, wurde erfolgreich realisiert [43]. B-Dotierung findet vorwiegend
bei der Niederdruck-Gasphasenabscheidung (engl. Low-Pressure Chemical Vapor
Deposition (LPCVD)) Verwendung. Hier wird das Dotierelement Bor in Form
von Diboran (BoHg), d. h. im gasformigen Zustand bereitgestellt, sodass sich die
Dotierkonzentration leicht durch den Gasfluss wihrend der Deposition regeln
lisst [44].

=1
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2.3.2 Elektrischer Transport in Halbleitern

ZnQ als polykristallines Material besitzt zahlreiche Kristalldefekte, welche einen
limitierenden Einfluss auf den elektrischen Transport der Ladungstriger haben.
Die Streuung an neutralen und geladenen Punktdefekten, an Versetzungen, Korn-
grenzen, Phononen, oder die Streuung, welche durch die fehlende Inversionssym-
metrie hervorgernfen wird, sind die wesentlichen limitierenden Faktoren im po-
lykristallinen Material. Die Strenung an Korngrenzen ist der limitierende Faktor
insbesondere fiir Ladungstriigerkonzentrationen unterhalb von 10! em=3. Sobald
die Ladungstrigerkonzentration den Wert von 10 em™2 iibersteigt, stellt die
Strenung an geladenen Punktdefekten wiederum den limitierenden Faktor dar.
Eine detaillierte Zusammenfassung dieser Strenmechanismen bietet das Uber-
sichtskapitel von Ellmer [42|. All diese Strenmechanismen werden mit Hilfe der
Matthiesenschen Regel zusammengefasst.

151 (2.1)
Hees S

Korngrenzenstreuung: Polykristallines ZnQO zeichnet sich durch das Vorhan-
densein von einer Vielzahl an Kristalliten aus, welche durch Korngrenzen vonein-
ander getrennt sind. Diese Kristallite kénnen unterschiedliche Groken aufweisen,
sowohl in lateraler als anch in vertikaler Richtung. Der Ladungstransport wird
durch Strenung an diesen Korngrenzen begrenzt.
Seto |45 beschiftigte sich zuerst mit dieser Art von Strenung, indem er das Streu-
verhalten in polykristallinen Silizium-Diinnfilmen untersuchte. Er entwickelte ein
Modell, welches ebenfalls auf polykristalline ZnO-Diinnfilme iibertragen werden
kann [42|. Er nahm an, dass die Korngrenzen aus unabgesittigten Bindungen
bestehen, an die sich Elektronen anlagern kénnen, was zur Herausbildung einer
Raumladungszone an den Korngrenzen fiithrt. Fiir die Ladungsverteilung dieser
Raumladungszone nahm er eine Delta-Verteilungsfunktion an. Abbildung 2.2 ver-
anschaulicht dieses Modell fiir eine gegebene Defektdichte an der Korngrenze (n,).
Wie anhand der schematischen Darstellung in Abh. 2.2 gezeigt, kann das Elektron
sich zum einen, klassisch betrachtet, durch thermionische Emission (TE) iiber die
Korngrenze hinweg fortbewegen. Fiir sehr hohe Ladungstrigerkonzentrationen in
den Kérnern ist die Raumladungszone sehr schmal, sodass auch das Tunneln (T)
durch eine Korngrenze hindurch méglich ist.

Seto vernachliissigt Tunnelprozesse und betrachtet lediglich die thermionische
Emission iiber Korngrenzenbarrieren hinweg. Damit erhilt man fiir die Beweg-
lichkeit an Korngrenzen [45]:

—d
Hee = Hpexp (k—Th) s (2-2)
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TE
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Abbildung 2.2: Schematische Darstellung des Energiebanddiagramms in einem
polykristallinen Material fiir Kérner mit identischer Korngrike
L, Ladungstrigerkonzentration n, Defektdichte an der Korngren-
ze m; und energetischer Barrierenhéhe @, nach Ellmer [42]. Das
Elektron hat zwei Méglichkeiten eine Korngrenze zu durchqueren;
einerseits durch einen Tunnelprozess (T) durch eine hindurch,
bzw. durch thermionische Emission (TE) iiber eine Korngrenze
hinweg.

wobei @, die Barrierenhéhe an der Korngrenze, k die Boltzmannkonstante und
T die Probentemperatur darstellen. g, wird als die Beweglichkeit innerhalb eines

Korns betrachtet:
B el (23)
Ho = \2mmekT ) - -

m; bezeichnet die effektive Masse und L beschreibt die Korngroke.
Abhiingig von der Ladungstrigerkonzentration, werden zwei Grenzfille fiir die
Defektdichte angenommen:

2 2
™ firIn > n;
8e.e0m
P, = (2.4)
e’L?
fiir Ln < ny,
8e.ep

wobei e die Elementarladung, n, die Defektdichte an der Korngrenze, eeq die
statische Dielektrizitiitskonstante, n die Ladungstrigerkonzentration im Korn

9
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und L die Korngrike sind.

Fiir Ln > n; sind die Fehlstellen an der Korngrenze nur teilweise mit Ladungs-
trigern gefiillt, mit der Folge, dass die Kristallite an Ladungstrigern verarmt
sind, wohingegen fiir Ln < n; alle Defekte mit Ladungstrigern gefiillt sind.

Ionisierte Storstellenstreuung: Darunter versteht man die Streuung an ge-
ladenen Storstellen, welche vorwiegend durch den Dotierprozess hervorgerufen
wird. Die Dotieratome bilden ein Coulomb-Potential, welches als Strenzentrum
fiir die beweglichen Ladungstriger dient. Bei einer Dotierkonzentration von mehr
als 102 cm~2 handelt es sich um einen entarteten Halbleiter. Brooks, Herring |46]
und Dingle [47] haben die Beweglichkeit an ionisierten Storstellen mit Hilfe einer
Abschirmfunktion beschrieben

pup _ (&@h®) n 1
T Z2m*2e? N, FBHD?

FPHD stellt die Abschirmfunktion dar und beschreibt die Abschirmung des
Coulomb-Potentials am Streuzentrum

¢
1+¢

coh2nt/3

FPUD = In(1+¢) — und ¢ = (3'.'72)”3'5r (2.6)

*2 .2
m.“e

n beschreibt die Ladungstrigerkonzentration, N; die Dichte der ionisierten Stér-
stellen und Z deren Ladung. Fiir die Dotierung mit Al oder Ga gilt Z = 1.
Eine Erweiterung dieser Formulierung wurde durch Pisarkiewicz et al. [48] vollzo-
gen. Er nimmt an, dass das Leitungsband einem nichtparabolischen Verlauf folgt
und setzt fiir die Energie der Elektronen im Leitungsband folgenden Ansatz an

= E+ BE~ (2.7)

my, ist die effektive Masse an der Leitungsbandkante und 8 beschreibt die Nichtpa-
rabolizitiit des Leitungsbandes. Die Abschirm-Funktion nimmt dann die folgende
Form an

(G oy B ‘
E?““—[lJer(l ?P)]ln(l+C) o, 2C(1 16"), (2.8)

mit dem zusétzlichen Parameter

*

mg ‘
Gp = 1— m (2.9)

Da die Messung der Beweglichkeiten in realen Kristallen zu Ergebnissen fiihrte,

10
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Tabelle 2.1: Fit-Parameter fiir die Beschreibung des elektrischen Transports in
ZnO nach Masetti et al. [49] und Ellmer [35], entnommen aus |50).
Fit-Parameter ZnQ) |

m; /[ m. 0,28

€00 8.7

Hmax [em?V ™I 210
Penin [cm2V I 155
wy [em?V—1s™ 50

Tt 1 107 em™3 4
Rpetn [102 em ™3 6
¥y 1
(03] 2

die weit unterhalb dieser Begrenzung zu finden waren, modifizierte Ellmer |35]
die Streuung an ionisierten Stérstellen mit Hilfe des empirischen Fit- Ansatzes von
Masetti et al. [49], welcher urspriinglich fiir die Beschreibung der Beweglichkeit
im Silizinm angewandt wurde und zusiitzlich die Clusterbildung von Dotanden
beriicksichtigt

Ma,Ellm Hmax — Hmin H1
’ = Hmin T T o -
K s 14 (nf/eeta)™ 14 (N2 /)™

(2.10)

Dabei sind pii, die Beweglichkeit, hervorgerufen durch ionisierte Storstellen,
Hmay die Beweglichkeit, die durch Gittereinfliisse bei geringen Ladungstriiger-
konzentrationen resultiert und ph,. — g1 die Beweglichkeit, welche bei hohen
Ladungstrigerkonzentrationen zur Clusterbildung von Dotanden fiihrt. Tabelle
2.1 listet die Fit-Parameter fiir dotierte ZnO-Einkristalle auf, die aus der
Anpassung der theoretischen Regressionskurven an die experimentellen Daten
resultieren.

Gitterstreung: ZnO ist ein polarer Halbleiter und die Bindung im ZnO besteht
zu 50 %- 60 % aus ionischem Anteil [51], mit der Folge, dass Gitterschwingungen,
sog. polare optische Phononen, elektrische Felder erzeugen, welche mit den
Ladungstrigern wechselwirken. Fir die Messung unter Raumtemperaturbe-
dingungen wird angenommen, dass die Beweglichkeit bei diesem Streuprozess

konstant ist, so dass fiir den Streuprozess am Gitter nach Ellmer [35] gilt
ptS = 210em?/Vs.

11
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2.3.3 Der Hall-Effekt

Der Hall-Effekt erlaubt die Bestimmung der Ladungstrigerkonzentration, so dass
mit Hilfe des Widerstands und der Schichtdicke der Probe letztendlich auf die
Beweglichkeit der Ladungstriger geschlossen werden kann. Eine ausfiithrliche Be-
schreibung dieses Phéinomens findet sich in einschligigen Lehrbiichern |52, 53|.
Ausgangspunkt ist die Lorentzkraft Fi, welche besagt, dass ein Elektron mit der
Ladung e wiihrend seiner Bewegung mit der Geschwindigkeit v durch ein ma-
gnetisches Feld B eine Kraft F|, senkrecht zu seiner Bewegungsrichtung erfihrt,
gemiik

F, =e(v xB). (2.11)

Befindet sich ein Halbleiter in einem magnetischen Feld B, mit B - (0,0,5,) und
wird senkrecht dazu ein Strom mit der Stromdichte j, aufgeprigt, welcher durch
den Halbleiter in x-Richtung fliekt, so wird in Richtung der y-Achse ein elektri-
sches Feld E gemessen. Dieses entsteht dadurch, dass sich Elektronen solange an
einer Seite des Halbleiters ansammeln, bis diese die Lorentz-Kraft kompensieren.
Dieses Feld ist proportional zur Stromdichte j, und zum magnetischen Feld B,

E\' = RHijz: (212)

mit der Hall-Konstanten Ry. Fiir eine quaderférmige Probe mit der Dicke d und
der Breite b ergibt sich fiir die Stromstirke I, = j,.bd und fiir die Hall-Spannung
U, = E;b, so dass sich der Hall-Koeffizient folgendermaken quantifizieren lisst

U,d

Ry = . 2.13
=Ty (213

Solange das elektrische Feld die Lorentzkraft kompensiert, herrscht das Gleich-
gewicht
eB,v, = eE,, (2.14)

so dass fiir den Hall-Koeffizienten folgt

Ry — — - (2.15)
en

n ist dabei die Ladungstrigerkonzentration und e die Elementarladung.
Hall-Effekt-Messungen werden generell mit punktformigen Kontakten auf der
Probe, unter Zuhilfenahme der van der Pauw-Geometrie, durchgefiihrt [54]. Dabei
kann die zu messende Probe beliebig geformt sein. Aus der Hall-Leitfihigkeit oy
lasst sich letztendlich die Hall-Beweglichkeit und der spezifische Widerstand ( p)
berechnen

oy = nepy = (2.16)

1
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2.4 Optische Eigenschaften von ZnQ

2.4 Optische Eigenschaften von ZnO

TCOs zeichnen sich inshesondere dadurch aus, dass sie eine hohe Transparenz
von itber 80 % im sichtbaren Spekiralbereich besitzen. Die hohe optische Ener-
gieliicke, die je nach Dotierkonzentration einen Wert von E,; > 3,2 eV annehmen
kann, bietet eine hohe Transparenz fiir einen breiten Spektralbereich, vom sicht-
baren bis in das nahe Infrarot (NIR).

Abbildung 2.3 zeigt einen typischen Transmissions (7°)- und Reflexionsverlauf
(R) in Abhingigkeit von der Wellenlinge fiir einen in Jiilich als Standard ver-
wendeten Frontkontakt fiir Diinnschichtsolarzellen [55]. Die Absorption berech-
net sich durch A = 1 — T — R und ist ebenfalls in diesem Graphen aufge-
tragen. Tabelle 2.2 listet die fiir diesen Frontkontakt gemessenen Parameter wie
die Filmschichtdicke (d), den Flichenwiderstand (Rp), die Ladungstrigerkon-
zentration (n), die Hall-Beweglichkeit (py) sowie die aus Absorptionsmessungen
bestimmte Energieliicke ( E,) auf. Diese Spektren, sowie die in der Tabelle aufge-
listeten Daten werden in der vorliegenden Arbeit als Referenzwerte an gegebener
Stelle herangezogen.

Die optischen Spektren lassen sich in drei verschiedene Bereiche unterteilen:
Bereich I: Dieser Bereich wird als kurzwelliger Spektralbereich bezeichnet. Hier
ist die Absorption maximal, da die einfallenden Photonen geniigend Energie besit-
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Abbildung 2.3: Optische Eigenschaften von dotiertem ZnO. Transmission, Refle-
xion und Absorption in Abhéngigkeit von der Wellenléinge eines
1,2 pm dicken ZnO:Al-Films, deponiert auf Glas. Die Kurven sind
in drei Bereiche unterteilt, welche im Text néher erldautert werden.
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2 Physikalische und technologische Grundlagen

Tabelle 2.2: Kennwerte eines in Jillich verwendeten Std. ZnO:Al-Frontkontakts.

d Rn n B E,
[nm] 0]  [x10®em™3| | [em?/Vs| [eV]
|~ 800~ 33] 5,0 | 19 [364]

zen, um die Elektronen aus dem Valenzband durch Fundamentalanregung, iiber
die Bandliicke hinweg, in das Leitungsband zu beférdern. Die Reflexion wird
im Wesentlichen durch das Glassubstrat verursacht, welches, aufgrund der Bre-
chungsindexdifferenz zwischen Luft-Glas und Glas-TCO ungefihr 8% des Lichtes
reflektiert. Die Transmission ist in diesem Bereich nahezu Null.

Bestimmung der optischen Energieliicke: Der Absorptionskoeffizient (a),
bestimmt aus Absorptionsmessungen, wird herangezogen, um die optische Ener-
gieliicke zu bestimmen. Diese hiingt gemik dem Lambert-Beerschen Gesetz auf
folgende Weise vom Transmissions- und Reflexionsvermogen ab [56]:

1 T -

Dabei beschreibt d die Schichtdicke des Films. Der Absorptionskoeffizient eines
Halbleiters mit direkter Energieliicke und nahe an der Absorptionskante ist ge-
geben durch:

ahv = D(hv — E,)3, (2.18)

mit der Photonenenergie hv und einer energieunabhiingigen Proportionalitiits-
konstanten D. Das Auftragen von (ahv)? gegen die Photonenenergie hv und
lineare Interpolation auf (ahv)? = 0 liefert E,.

Vergréfierung der optischen Energieliicke: Steigt die Ladungstrigerkonzen-
tration im Halbleiter an, so verschiebt sich die Transmissionskante zu kleine-
ren Wellenlingen. Dieser Effekt wird als Burstein-Moss-Verschiebung bezeich-
net 26, 27]. Wird der Halbleiter bis zur Entartung dotiert, verschiebt sich das
Fermi-Niveau bis oberhalb der Leitungsbandkante. Die Zustiinde unterhalb des
Fermi-Niveaus sind bei T' = 0K nahezu vollstindig besetzt. Aufgrund des Pauli-
Prinzips ist die Besetzung dieser Zusténde durch nachfolgend angeregte Elektro-
nen nicht mehr méglich. Auch kénnen nur Zustéinde mit gleichem k-Vektor be-
setzt werden. Folglich kénnen diese Elektronen Zustéinde nur oberhalb der schon
besetzten Zustéinde okkupieren (siche Abbildung 2.4 b)). Fiir diese Anregung be-
notigen die Elektronen hingegen eine zusiitzliche Energie, diese berechnet sich

durch 23
. h? (3n
BM .
EM = — (—) (2.19)

8m \ w
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2.4 Optische Eigenschaften von ZnQ

Abbildung 2.4: Veranschaulichung der Verschiebung der Absorptionskante fiir
eine parabolische Bandstruktur im reziproken-Raum. (a) undo-
tiertes stochiometrisches Metalloxid, (b) bis zur Entartung do-
tierter Halbleiter mit Burstein-Moss-Verschiebung und (c¢) Ver-
kleinerung der optischen Bandliicke durch Beriicksichtigung von
Vielteilcheneffekten.

und ist abhingig von der Ladungstrigerkonzentration n. Als zusitzliche
Parameter gehen die effektive Masse des Elektrons (m}) im Leitungsband
my /m. = 0,28 und das Plancksche Wirkungsquantum h in diese Verschiebung
ein.

Verkleinerung der optischen Energieliicke: Sind Vielteilcheneffekte von
Bedeutung (Austauschwechselwirkung zwischen den Elekironen bzw. lonen)
oder werden die Ladungstriger an ionisierten Stérstellen gestrent, so fithrt dies
zu einer Verringerung der optischen Energieliicke |57].

Abbildung 2.4 ¢) veranschaulicht das Zusammenwirken beider hier genannter
Effekte auf die Energieliicke. Ein experimenteller Nachweis dieser Effekte wurde
fiir Al-dotiertes ZnO beispielsweise von Minami ef al. durchgefiihrt [36].

Bereich II: Dieser Bereich deckt den grékten Teil des sichtbaren Spektralbe-
reichs ab. Hier steigt die Transmission sprunghaft auf iiher 80% an, da die
Photonenenergie nicht ausreicht, um die Elektronen durch Fundamentalabsorp-
tion anzuregen. Die Transmission ist in einem Wellenlingenbereich zwischen
400nm und 1000nm auf einem hohen Wert oberhalb von 80%. Den Spek-



2 Physikalische und technologische Grundlagen

trallinien sind Fabry-Perot-Interferenzen iiberlagert, welche durch mehrmalige
Reflexion des Lichtes an Vorder- und Riickseite der TCO-Schicht verursacht
werden.

Bereich III: Dieser Bereich deckt den wesentlichen Teil des NIR ab. Mit stei-
gender Wellenléinge nimmt die Transmission ab und die Absorption zu, bis diese
ein Maximum bei ungefiihr 1620 nm erreicht und fiir grékere Wellenlingen wie-
der abfillt. Der Anstieg in der Absorption hat die Ursache, dass die im Material
befindlichen Ladungstriger zunehmend der Frequenz des Lichtes folgen kénnen,
dessen Energie aufnehmen und zu Oszillationsbewegungen angeregt werden. Das
Maximum wird als Plasmawellenliinge (Ap) bezeichnet. Bei dieser Wellenlinge
stehen die Ladungstriger in Resonanz mit der externen Strahlung. Aufgrund der
hohen Ladungstriigerkonzentration von (> 10%em™3) verhalten sich die Elek-
tronen dhnlich wie ein freies Elektronengas in Metallen und kénnen durch die
klassische Drude-Theorie beschrieben werden [58].

In dieser Theorie wird die Bewegung eines Elektrons mit Hilfe der gedidmpften
harmonischen Schwingung beschrieben, wobei Licht mit der Energie E = hw
auf die Elektronen eingestrahlt wird, welche wiederum zu Oszillationsbewegun-
gen der Form E(t) = Egexp(—wt) mit der Kreisfrequenz (w) angeregt werden.
Fiir die homogene Auslenkung z eines Elektronengases gegen die Ionenriimpfe mit
einer Elektronenkonzentration n und fiir die die effektive Masse des Elektrons im
Leitungsband m? /m. = 0,28 (m?) gilt, wird die folgende Bewegungsgleichung
angenommen:

d*x dr
*— + y— = —nekE. 2.20
Mgy T Vgg = 7€ (2.20)
Die Diimpfungskonstante 7 ist mit der Leitfihigkeit (o) durch ¢ = n2e?/y ver-
kniipft, so dass sich ergibt:
A’z  n?e’dr
t—7 T ——— = —nek. 2.21
MegE T Ty d@ ne (2.21)

Nach einer Fouriertransformation folgt:
n2e?

(—'ﬁ:.ﬂrz;f...r2 — im w

):c(w) = —neE(w). (2.22)

Die Leitfihigkeit ist demnach eine Funktion der Frequenz. Die Verschiebung kann
als eine Polarisation der Ionenriimpfe beschrieben werden

P(w) = —enz(w), (2.23)
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2.5 Vorteile von Zn0:Ga gegeniiber Zn(:Al

so dass fiir die dielektrische Funktion folgt

2
Wp

W2e !
2 pEo
we + 20.( ,)w

(2.24)

mit der von der Ladungstrigerkonzentration abhiingigen Plasmafrequenz (wp)

2
ne
2 9
wp? = ——. (2.25)
m;€p
Setzt man fiir v = nm /7, wobel 7 als mittlere Streuzeit bezeichnet wird, so

folgt fiir die Beweglichkeit der Ladungstriger,

eTr
= . 2.26
B m (2.26)

Die Beweglichkeit kann demnach durch eine Erhéhung der mittleren Streuzeit T
bzw. durch die Reduktion der effektiven Masse erhiht werden |59].

2.5 Vorteile von ZnO:Ga gegeniiber ZnO:Al

Extrinsische Dotierung und damit n-Leitfihigkeit von ZnO wird iiblicherweise
durch den Einbau von Elementen aus der dritten Hauptgruppe des Perioden-
systems realisiert. Hohe Beweglichkeiten von bis zu 47 cm?/Vs wurden fiir das
Dotieren mit In mit Hilfe des Magnetron-Sputterns berichtet |60]. Jedoch ist
In ein in der Erdkruste selten vorkommendes Material, so dass Bauelemente,
die In enthalten, kostenintensiv in der Herstellung sind. Eine Alternative ist
die Dotierung mit Ga. Der Ionenradins von Ga ist mit 0,47 A sehr nahe
am lonenradins vom Zn mit 0,60A. Verglichen mit dem Ionenradins von
Al mit 0,39A sollte die Dotierung mit Ga zu geringerer Gitterverspannmuing
fithren, als dies fiir Al-Dotierung der Fall ist [61|. Dies hat zur Folge, dass
die Schichten bessere Kristallinitdit aufweisen, und demzufolge eine Verbesse-
rung in der Beweglichkeit zn erwarten ist. Zudem ist die Bildungsenthalpie
von B-Gallium(III)-Oxid (GagQOsz) mit —1091 kJ /mol weitans hoher als fiir
Aluminiumoxid (AlsO3) mit —1676 kJ /mol [62|. Somit ist zu erwarten, dass
die Bildung von Ga-Suboxiden an Korngrenzen im ZnO sogar fiir sehr hohe
Ga-Konzentrationen weniger wahrscheinlich ist.
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2.6 ZnMgO

Aufgrund seiner hohen Energieliicke von =4 eV ist Fluor-dotiertes Zinn-
oxid (SnO:F) bis in den kurzwelligen Spektralbereich hinein hochtransparent |7].
Es wiire wiinschenswert diese Transparenz auch fiir das ZnO zu realisieren, da
erhebliches Potential im kurzwelligen Spektralbereich fiir die Lichteinkopplung
in der Solarzelle geweckt werden kann.

Magnesinmoxid (MgQ) besitzt unter Raumtemperaturbedingungen eine Ener-
gieliicke von 7,8 eV. Diesbeziiglich kann der Einbau von Mg in das Kristallgitter
von ZnO zu einer Aufweitung der Energieliicke fithren. Im thermodynami-
schen Gleichgewicht kristallisiert MgO in der kubischen Kristallphase. Die
thermodynamische Léslichkeitsgrenze von Mg in der Wurtzitphase wurde zu
x 0,04 berichtet |63|, da oberhalb dieser Konzentration die Phasentrennung
von der hexagonalen in die kubische Phase beginnt. Hohe Energiedichten beim
PLD-Prozess hingegen ermbglichen ein Schichtwachstum oberhalb des thermo-
dynamischen Gleichgewichts, so dass metastabile Kristallstrukturen hergestellt
werden konnen. Ohtomo et al. [11] gelang es, eine Aufweitung der Energieliicke
von Zny Mg, O auf bis zu 4 eV bei einer Magnesiumkonzentration von x - 0,33
mittels der PLD zu realisieren. Eine andere Méglichkeit die Energieliicke von
ZnQO zu veréindern, bietet das Legieren von Zn(O mit Cadmium. Hierdurch konnte
die Energieliicke auf bis zu 2,99 eV bei einer Cadmiumkonzentration von x — 0,7
verkleinert werden |64].

Durch die Vergrokernng der Energieliicke erhofft man sich den Frontkontakt
fiir das ultraviolette Licht transparenter zu machen. Dies hat zur Folge, dass
ein breiteres Sonnenspektrum effektiv in der Solarzelle eingekoppelt werden
kann [56, 65]. Im Abschn. 5.1 wird eine theoretische Betrachtung vollzogen,
welcher Stromgewinn durch den FEinsatz eines Zn, Mg, O-Frontkontakts in
einer mikrokristallinen Solarzelle zu erwarten wiire. Einen guten Uberblick iiber
die derzeitige Zny Mg, O-Forschung mit Hilfe der PLD-Technologie bietet der
Ubersichtsartikel von Ohtomo et al. [66].

Das Dotieren von Zny Mg, O-Filmen wurde bereits in diversen Studien rea-
lisiert. Cohen et al. [12] konnte die optische Energieliicke mit steigender
Mg-Konzentration fiir Al- und In-Dotierung mit Hilfe des Magnetron-
Sputterprozesses kontinuierlich erhéhen. Andererseits konnten Maejima et
al. |14] bei Ga- und Al-dotierten Zn, ,Mg,O-Filmen hingegen keine signifikante
Verdinderung in der optischen Energieliicke bis zu einer Mg-Konzentration von
x — (,24 beobachteten. Vielmehr verblieb diese auf einem konstanten und hohen
Wert, d. h. das Mg kompensierte teilweise die Burstein-Moss-Verschiebung,
welche bei hoch dotierten Halbleitern zu einer Aufweitung der Energieliicke
fithrt |26, 27| (sieche Abschn. 2.4). Die elektrischen Eigenschaften zeigen dagegen
einheitlich eine Degradation mit steigender Mg-Konzentration unabhiingig von
den Wachstumsbedingungen [14, 56, 67].
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2.7 Herstellung von Zn(-Schichten

In der vorliegenden Arbeit wird somit der Einfluss des Mg auf die elektro-
optischen Eigenschaften von ZnO noch einmal eingehend untersucht.

2.7 Herstellung von ZnO-Schichten

Es existieren verschiedene Methoden ZnO-Filme herzustellen wie beispielsweise
die chemische Badabscheidung |68, das Magnetron-Kathodenzerstiuben |69], die
gepulste Laserabscheidung |70|, der Sol-Gel-Prozess [71] sowie die Spriihpyrolyse
[72].

Fiir die grokflichige Deposition von ZnO-Diinnfilmen eignet sich insbesondere
das Kathodenzerstiuben (auch Sputtern genannt), wobei das Sputtern sowohl
mit Hilfe eines keramischen Targets |73, 74| als auch durch einen Reaktivpro-
zess realisiert werden kann |75, 76]. Die Plasmaanrgegung fiir das Kathoden-
zerstiuben kann entweder durch Gleichstrom (DC) bzw. durch Radiofrequenz
(13,56 MHz) (RF)-Anregung erfolgen. Im Folgenden wird das Sputtern niiher
erlautert, ausfiihrliche Literatur existiert u. a. von Chapman 77| sowie von Frey
und Kienel |78|. Abbildung 2.5 zeigt den Aufbau und den Vorgang wiihrend der
Sputterdeposition anhand einer schematischen Darstellung. Vor dem eigentlichen
Sputterprozess wird ein Edelgas, hier Argon (Ar), in die Kammer eingelassen. Bei
geeigneten Druckbedingungen wird durch ein elektrisches Feld, welches zwischen
den beiden Kathoden anliegt, ein Plasma geziindet. Hierbei handelt es sich um
ein sogenanntes kaltes Plasma, da die Anregung der nentralen Gasatome in erster
Linie nicht durch Wirme, sondern im Wesentlichen durch energiereiche Photonen

Anode */ Substrat
[ 1
oT

Schicht

e <:|An'o2

/ Target

DC/RF

Kathode

Abbildung 2.5: Schematische  Darstellung des  Sputterprozesses. T
Targetmaterial
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und Elektronen verursacht wird |79]. Dieses Feld trennt die Ar-Atome einerseits
in Art-Tonen, welche zur Targetoberfliche beschleunigt werden und andererseits
in Elektronen, welche von der Anode angezogen werden. Durch mechanische Stok-
prozesse schlagen die auf das Target auftreffenden Ar*-Ionen das Targetmaterial
(in der Grafik mit "T" bezeichnet) ah, welches wiederum mit seiner aufgepriigten
kinetischen Energie von einigen Elektronenvolt Richtung Substrat in Bewegung
versetzt wird. Auf der Substratoberfliche schligt sich nun das abgetragene Ma-
terial nieder und formt die Schicht.

Auf dem Weg vom Target zur Substratoberfliche kinnen die abgetragenen Par-
tikel wiedernm Stoke mit den verbleibenden Ar*-lTonen im Plasma verursachen.
Damit die Stokwahrscheinlichkeit weitestgehend minimiert wird, muss die mittle-
re freie Wegliinge der Teilchen méglichst hoch sein. Diese kann gréktenteils durch
Verringerung des Gasdrucks in der Depositionskammer vergrikert werden. Aller-
dings kann der Druck nicht beliebig gering gehalten werden, da das Plasma sich
durch lonisationsstoke im Plasma selbst aufrecht erhiilt. Wird dagegen dem elek-
trischen Feld E ein magnetisches Feld B aufgepriigt, kann die mittlere Weglinge
der Teilchen im Plasma aufgrund der Lorentzkraft F;, = e (v x B) vergrofert
werden. Diese Art der Deposition wird als Magnetron-Sputtern bezeichnet und
wird durch das Anbringen eines Permanentmagneten hinter der Kathode reali-
siert, so dass die gesputterten Teilchen mit der Geschwindigkeit v und Ladung e
auf gekriimmte Bahnen gezwungen werden. Aufgrund der vielfach htheren Masse
der Argon-Tonen im Vergleich zur Elektronenmasse (my,/m. = 7,3 x 10%) ist
dieser Effekt auf diese zu vernachlissigen. Fiir die Elektronen sind, abhingig von
der Magnetfeldrichtung, zwei Fille zu unterscheiden:

1. Fir B || E erfahren die Elektronen eine Schraubenbahn mit einer Ge-
schwindigkeitskomponente senkrecht zu B, welche durch die Zyklotronreso-
nanzfrequenz w. = eB/m, beschrieben wird. Dadurch verlingert sich der
Weg der Elektronen im Dunkelraum, so dass die Ionisationswahrscheinlich-
keit erhéht wird.

2. Fiir B LE und B, E - const. beschreiben die Elektronen eine Zykloiden-
bahn in E x B-Richtung. Dies bewirkt eine erhéhte Konzentration von
Elektronen auf der Targetoberfliche, so dass die Wahrscheinlichkeit ei-
ner Volumenionisation erhtht wird, gleichzeitig reduziert sich dagegen die
Wahrscheinlichkeit fiir die Wandrekombination.

Durch dieses zusiitzliche Magnetfeld kann der Depositionsdruck weiter verringert
werden, ohne dass die Plasmastabilitit beeintrichtigt wird. Einen Nachteil
bringt das Magnetron-Sputtern mit sich: Bei Ringmagnetron-Kathoden fiihrt
das Magnetron-Sputtern zu einer inhomogenen Abtragung iiber das Target
hinweg. Es bilden sich stattdessen ringformige Sputtergriben.
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DC-Sputterprozess: Im DC-Modus wird zwischen Kathode und Anode eine
Gleichspannung angelegt. Bei isolierenden Targets fithrt der lonenbeschuss
diesbeziiglich innerhalb von wenigen Mikrosekunden zu einer Aufladung des
Targets. Dies hat zur Folge, dass die Spannung vor der Kathode und damit die
lonenstromdichte drastisch abfallen und das Plasma erlischt. Dieser Prozess ist
somit vorwiegend fiir leitfihige Targets geeignet.

RF-Sputterprozess: Die Aufladung bei isolierenden Targets kann durch
Anlegen einer Wechselspannung von 13,56 MHz unterbunden werden. Bei dieser
Frequenz liegt die Spannung einer Polaritit jeweils lediglich einen Bruchteil
einer Mikrosekunde an den Elektroden an. Wihrend die im Plasma befindlichen
Elektronen dem elektrischen Wechselfeld folgen kénnen, ist dies bei den Ionen
aufgrund ihrer héheren Masse nicht der Fall. Die Elektronen gelangen in jeder
positiven Halbwelle auf das isolierende Target und laden dieses negativ anf. Diese
Ladung kann von den wesentlich langsameren lonen nicht neutralisiert werden
was zu einem sogenannten "self biasing" der Kathode fiithrt. Die Oberfliche des
Targets bleibt somit stets negativ geladen, was wiihrend beider Halbwellen zu
einem Ionenstrom auf den Isolator fiihrt. Das RF-Sputtern liefert generell eine
geringere Depositionsrate als dies beim DC-Prozess der Fall ist.

2.7.1 Struktur-Zonen-Modell fiir ZnO

Durch nasschemisches Atzen von ZnO-Schichten in verdiinnter Salzséure ist es
gelungen die Oberfliche der Filme aufzurauen. Diese rane Oberfliche fithrte zu
einer deutlichen Steigerung der Quanteneffizienz (QF) von Solarzellen insbeson-
dere im roten und NIR-Spektralbereich |73, 80|. Die Morphologie dieser geitz-
ten Schichten hingt sehr von den Depositionsparametern wihrend des Wachs-
tums dieser Schichten ab. Ein Modell fiir die Oberfliche gesputterter Metallfil-
me wurde bereits von Thornton ausgearbeitet |81, 82|. Kluth et al. modifizier-
te und erweiterte dieses Modell, um die Morphologie von geiitzten ZnO-Filmen
zu beschreiben. Abbildung 2.6 zeigt dieses dreidimensionale Modell, in dem die
Substrat-Temperatur als x- Achse, der Depositionsdruck als y- Achse und die Mor-
phologie der Schichten als dritte Dimension angezeigt sind. Der gestrichelte Pfeil
in diesem Graphen zeigt die zunehmende Kompaktheit der Schichten an. Auf
der linken Seite sind Rasterelektronenmikroskopie (engl.: Scanning Electron Mi-
croscopy) (SEM)-Aufnahmen von ZnO-Filmen direkt nach der Deposition fiir
unterschiedliche Wachstumsbedingungen gezeigt, wihrend die rechte Seite SEM-
Aufnahmen von diesen Filmen nach dem Atzen zeigt.

Eine ausfiihrliche Beschreibung dieses Modells findet sich in der Arbeit von Kluth
|79]. Kluth teilte das Strukturzonenmodell in drei Typen auf. Diese werden als
Typ A, B und C bezeichnet und im Folgenden erldutert.
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Abbildung 2.6: Modifiziertes Strukturzonenmodell von Kluth et al. |32].

Typ A: Diese Oberfliche wird auch als Zone 1 bezeichnet und zeichnet sich
dadurch aus, dass die Oberflichentopographie nach dem Atzen kaum verindert
wird. Es findet lediglich ein Schichtabtrag statt, wobei die Atzrate aufgrund der
geringen Dichte dieser Filme vergleichsweise hoch ist. Wie die SEM-Aufnahmen
zeigen, verbleibt nach dem Atzen eine eher porése Oberfliiche.

Typ B: Dieser Oberflichentyp wird anch als Ubergangszone T bezeichnet. Nach
dem Atzen zeichnet sich diese Zone durch homogen verteilte Krater mit einer
lateralen Grofe zwischen 200nm und 600nm aus [83].

Typ C: In diesem Bereich werden die Schichten zunehmend kompakter und
damit widerstandsfihiger gegeniiber einem Atzangriff. Die Atzrate ist bei diesen
Schichten gering und die Sdure kann die Oberfliche nur punktuell angreifen, so
dass vergleichsweise groke, sich iiber viele Kristallitsiulen hinweg erstreckende
Atzkrater, mit einer lateralen Ausdehnung von bis zu 1 pm ergeben.



2.7 Herstellung von Zn(-Schichten

2.7.2 Wachstum von Zinkoxid

Treffen die vom Target zerstiubten Partikel mit einer kinetischen Energie anf
der Substratoberfliche auf, kénnen diverse physikalische Prozesse das Schicht-
wachstum beeinflussen. Diese Prozesse sind in Abb. 2.7 schematisch dargestellt.
Drei fundamentale Prozesse treten bei der Kondensation des Partikels auf der
Substratoberfliche auf. Zunéchst {ibertrigt das einfallende Atom seine kinetische
Energie auf das Kristallgitter und wird zu einem lose gebundenen Adatom.
Dieses bewegt sich anschliekend durch Diffusionsprozesse auf der Oberfliche und
gibt seine Energie weiter an das Gitter ab, solange, bis es durch Resputtern oder
durch thermische Verdampfung desorbiert wird. Die Oberflichendiffusion hingt
u. a. von der Substrattemperatur ab. Am Wahrscheinlichsten ist es fiir dieses
Adatom jedoch einen freien und niederenergetischen Gitterplatz zu finden und
dort eingefangen zu werden. Das so eingebante Atom vermag seinen Platz nun
lediglich durch Volumendiffusion zu dndern.

Abschattungseffekte haben im Wesentlichen aus der Oberfliche herausragende
Spitzen oder einzelne Kristallite als Ursache. Diese verhindern die Oberfld-
chendiffusion der auf der Substratoberfliche befindlichen Adatome, aber auch
Teilchen, welche durch Stokprozesse unter einem Winkel auf die Substrato-
berfliche auftreffen, werden daran gehindert in diverse Bereiche zn gelangen
(abgeschatteter Bereich).

Eine Schidigung der Schichtoberfliche tritt anf, sofern hoch energetische
Teilchen wie z. B. vom Target reflektierte, nentralisierte Ar-Atome oder Saner-
stoffionen auf die Oberfliche aunftreffen. Weitere Details zu den Prozessen auf
einer Substratoberfliche finden sich in der Arbeit von Berginski |18, Hiipkes
[84] sowie Kluth [79].

Schadi StoRke im
adigung Plasma i
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Sputtern Desorption
Abgeschatteter o] o
Bereich / / Volumendiffusion
\ i Oberfiachendiffusion ) /
! !L_! ! o -'{%‘ i
% il
Substrat |

Abbildung 2.7: Wachstumsbestimmende Vorgiinge auf der Substratoberfliche
wihrend des Sputtervorgangs. Die Pfeile sollen die Pfade der vom
Target abgetragenen Partikel darstellen.
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2.7.3 lonen-unterstiitztes Sputtern von ZnO

Beim ionen-unterstiitzten Sputtern wird neben dem Sputter-Target eine lo-
nenquelle bereitgestellt, welche einen zusiitzlichen Beschuss des Substrats mit
niederenergetischen Ionen wihrend des Filmwachstums erméglicht. Bereits im
Jahre 1938 wurde diese Art der Deposition fiir das Wachstum von Diinnfilmen
durch Berghaus als Patent angemeldet |85]. Ferner konnte mit Hilfe des zusitzli-
chen ionenbeschusses die Kristallorientierung von Titannitrid veriindert werden
[86]. Kiirzlich gelang es Kohl ef al. durch das ionenunterstiitzte Sputtern in
einem Reaktivsputterprozess von ZnO:Al-Filmen die Kristallqualitit deutlich
zu verbessern |15, 16]. Der zusitzliche Ionenbeschuss wihrend der Deposition
ermbglicht somit die Herstellung von qualitativ hochwertigen Diinnfilmen, ohne
das Substrat zusitzlich heizen zn miissen. RT-Deposition von Diinnfilmen ist
demzufolge moglich, was kosteneffektive Wachstumsprozesse von Solarzellen
ermbglicht.

Atzstudien in verdiinnter Salzsiiure zeigten, dass diese IBAD-ZnO: Al-Diinnfilme
eine kompaktere Textur aufwiesen, im Vergleich zu Diinnfilmen, welche oh-
ne zusitzlichem Ionenbombardement hergestellt wurden [87]. Diese erhohte
Kompaktheit zeichnet sich dadurch aus, dass die geiitzten Filme Krater mit
einer lateralen Groke von bis zu 3 um aunfweisen, welche fiir die Solarzellen
vielversprechende Lichtstreueigenschaften bedeuten knnten.

2.7.3.1 Verspannung der Schichten

Die Verdinderung in der Kristallstruktur von ZnO-Filmen fiihrt in der Regel zu
Verspannungen. Diese Verspannungen werden einerseits wihrend des Wachstums
induziert oder resultieren durch die unterschiedliche thermische Ausdehnung zwi-
schen Schicht- und Substratmaterial. Die biaxiale Verspannung fiir hochtexturier-
te Diinnfilme ist proportional zur Anderung der c-Achsenlinge [88].

202, — Ca3(C '
o — 13 33(C11 + Cha) %

2.27
2C1 €1, (2.27)
mit
el = Ac/c=(c—cy)/co, (2.28)
mit den Elastizitditskoeffizienten Cy;; = 208,8 GPa, Cj2 = 119,7 GPa,

C33 = 213,8 GPa, Ci3 = 104,2 GPa. ¢y ist die Gitterkonstante im unverspann-
ten Zustand.

Positive Spannungen werden als Zugspannungen (tensil) und negative als
Druckspannungen (kompressiv) bezeichnet.

Bei metallischen Schichten werden Zugspannungen generell bei Typ 1-Materialien
des Strukturzonenmodlls von Thornton [89] beobachtet. Filme mit Typ T
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(Ubergangsbereich)-Morphologie weisen dagegen kompressive Verspannung auf
[90]. Im Falle der Typ-1-Materialien wird die Verspannung auf anziehende Kriifte
zwischen den Kérnern zuriickgefiihrt. Diese Krifte bewirken eine Ausdehnung
der Kérner [91|. Bei Typ-T-Materialien wird die Verspannung hingegen durch
Zwischengitteratome (Peening-Effekt) und Verunreinigungen verursacht, welche
die Kristallite von innen her anseinander driicken.

2.8 Temperaturnachbehandlung

Wihrend die elektrischen Eigenschaften von intrinsischen ZnO-Filmen bei
Raumtemperatur- und unter Atmosphiirenbedingungen iiber einen Zeitraum von
bis zu zwei Jahren nahezu stabil bleiben [92|, veriindern sich diese signifikant,
sofern die Filme hohen Temperaturen ausgesetzt sind. Minami et al. [93] un-
tersuchten das Verhalten von undotierten ZnO-Filmen bei hohen Temperaturen
von 400°C im Vakuum, an Luft und in der Umgebung von Inertgasen. Nach
der Behandlung unter all diesen Temperbedingungen stellten sie einen Anstieg
des Widerstands von einer und bis zn zehn Grékenordnungen fest. Takata et
al. |92] untersuchten dieses Verhalten fiir Al-dotiertes Zn0O. Sie fanden heraus,
dass fiir Filme mit einer Al-Konzentration von mehr als 1 wt.% die elektrischen
Eigenschaften eine hohe Stabilitiit gegeniiber hohen Temperaturen von bis zu
400°C im Vakuum und in der Umgebung von Inertgasen aufwiesen. Bei Tem-
peraturen oberhalb von 400°C an Luft, bzw. in Argon-Atmosphirenumgebung
oberhalb von 600°C zeigen die Filme hingegen Degradationseffekte |94]. Diese
Degradation wird im Wesentlichen auf den in der Temperkammer vorhandenen
Sauerstoff zuriickgefithrt, welcher infolge der Chemisorption an den Korngrenzen
zu erhéhtem Streuvermdogen fiir die Ladungstriger fiihrt.

Ahnliches Verhalten wurde durch Berginski et al. beobachtet [95]. Ein Anstieg
des Schichtwiderstands resultierte, sobald die ZnO:Al-Proben, welche bei hohen
Substrattemperaturen deponiert wurden, nach der Deposition unter Vakunm-
bedingungen einer Temperatur von mehr als 400°C - 500°C ausgesetzt wurden.
Zudem zeigte sich in seiner Studie, dass die Ladungstrigerkonzentration bei
einer Temperatur von 600°C eine signifikante Abnahme zeigte, wihrend die
Beweglichkeit nur marginal abnahm. Als Faustregel hat sich herausgestellt,
dass Tempernachbehandlungsprozesse unterhalb der Substrattemperatur die
elektro-optischen Eigenschaften der Filme nicht beeinflussen, erst bei héheren
Temperaturen sind Anderungen in den Eigenschaften bemerkbar [18]. Zudem
zeigte sich, dass der Temperprozess auch einen Einfluss auf die Atzeigenschaften
der Filme besitzt [18], sodass die Atzdauer von getemperten Filmen entsprechend
angepasst werden muss, um eine vergleichbare Morphologie zu erhalten.
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2.8.1 Hochtemperaturbehandlung unter einer
a-Si:H-Schutzschicht

Um wiihrend des Tempervorgangs den Einfluss der umgebenden Atmosphire
auf die behandelnde Schicht zu minimieren, wurde von Ruske ef al. ein Tem-
perverfahren mit einer Schutzschicht auf der ZnO:Al-Oberfliche entwickelt [20).
Diese Schutzschicht besteht aus amorphem Silizium und besitzt eine Dicke von
40nm. Mit diesem Verfahren ist es gelungen die Beweglichkeit von 40cm?/Vs
auf 67 cm?/Vs zu steigern, ohne dass die Ladungstrigerkonzentration wesentlich
verindert wurde. Der Gewinn in der Beweglichkeit wurde im Wesentlichen auf
die reduzierte Versetzungs- und Defektdichte nach dem Tempern zuriickgefiihrt,
was zu einem verbesserten Elektronentransport fiihrt |20].

Schichtdickenstudien an ungetemperten ZnO:Al-Proben zeigten, dass die elek-
trischen Eigenschaften mit steigender Schichtdicke verbessert werden konnten.
Ab einer Schichtdicke von 400nm zeigte sich hingegen eine Séttigung [96, 97|.
Das Tempern unter einer Schutzschicht fithrte zu einer Verschiebung dieser
Sittigung zn héheren Beweglichkeitswerten und zu kleineren Widerstéinden. Die
Ladungstrigerkonzentration zeigte keine eindeutige Abhifingigkeit hinsichtlich
der Temperbehandlung.

Optische Messungen an diesen Schichten forderten zutage, dass die Absorption
insbesondere im kurzwelligen Spektralbereich und im NIR merklich abnahm
[96], ohne dass die Reflexion sich signifikant dnderte. Dies wird einerseits auf
eine verringerte Anzahl an Defekten in der Energieliicke und andererseits auf die
erhthte Ladungstrigerbeweglichkeit zuriickgefiihrt, welche zu einer Abnahme
der Intensitiit des Absorptionspeaks fithrt [59].

2.9 Atzen von ZnO

Um eine verbesserte Lichteinkopplung in der Solarzelle zn ermdglichen, ist es
erforderlich den Frontkontakt auf mikroskopischer Ebene zu strukturieren. Ein
simpler nass-chemischer Atzprozess fiihrt fiir ZnO-Schichten zu einer Aufrauung
der Oberfliche, so dass nach dem Atzen hexagonal geformte Krater verbleiben.
Diese haben eine optimale Groke, um das Licht in geeigneter Weise zu streuen.
Eine detaillierte Beschreibung des Atzprozesses fiir ZnO in Siuren und Basen
findet sich in [84].

ZnQ ist ein amphoteres Oxid, d. h. es reagiert sowohl mit Laugen als auch mit
Séuren. In einer sauren Losung wie Salzsiure (HCI) findet eine Dissoziation
in ein Hydroniumion (HzO%) und in ein Chloridion (C17) im Wasser statt.
Das Hydroninmion oxidiert das Zinkatom in ZnO und bildet Zinkionen (Zn2*)
und Wasser (Hp0). Das Atzen von ZnO in Salzsiure kann durch folgende
Reaktionsgleichung beschrieben werden:
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ZnO g +2H,0[,) — Znf +3H,0,

Die entstehenden Chlorkomplexe und das Zn?*-Ion sind hydrolisiert, so dass
das Zentralion Zn%** von sechs Liganden (Cl~ und Hp0) umgeben ist. Das
Gleichgewicht der Komplexbildung ist stark abhingig von der Temperatur und
der Sdurekonzentration.

2.10 Solarzellen

Eine Solarzelle ist ein elektrisches Bauelement, welches Licht in elektrische
Energie nmwandelt. Die gingigsten Solarzellentypen sind monokristalline, poly-
kristalline sowie Diinnschichtsolarzellen aus amorphem und mikroskristallinem
Material. Das Forschungszentrum Jiilich ist spezialisiert auf diese Diinnschichtso-
larzellen, welche mittels des PECVD-Verfahrens hergestellt werden. Grundlagen
von Solarzellen sind in einschligiger Fachliteratur ausfithrlich beschrieben
[98-100].

2.10.1 Silizium-Diuinnschichtsolarzellen

Eine Diinnschichtsolarzelle kann aus amorphem oder aus mikrokristallinem
Siliziummaterial bestehen. Die Deposition dieser Diinnschichtsolarzellen erfolgt
durch den PECVD-Prozess. Im Falle von amorphem (griech.: strukturlos)
Silizium sind die Atome vierfach gebunden, jedoch besitzen diese keine Nah-
ordnung, da die Bindungslingen und -winkel variieren. Stattdessen existiert
eine Fernordnung. Die fehlende Nahordnung erzengt zusitzliche, mit Elektronen
besetzte, Zustinde innerhalb der Energieliicke. Die unterschiedlichen Bindungs-
lingen und -winkel verursachen Bandausliufer, welche in die verbotene Zone
des Energiebéinder-Modells hineinragen. Durch diese Unordnung werden die
Bloch-Wellen im amorphen Halbleiter gedimpft, und die mittlere freie Weglinge
der Elektronen wird herabgesetzt, mit der Konsequenz dass die Erhaltung des
Impulses anfgrund der Heisenbergschen Unschirferelation gestért ist. Um einen
Band-Band-Ubergang zu erméglichen, findet sich stets ein Phonon, bzw. es wird
ein Phonon an das Kristallgitter abgegeben. Amorphes Silizium ist demzufolge
ein quasi-direkter Halbleiter mit einer Energieliicke von circa 1,7 €V, abhiingig
vom Wasserstoffgehalt der Schichten [101]. Fiir die Absorption im kurzwelligen
Spektralbereich eignet sich hydrogenisiertes amorphes Silizinm (a-Si:H), da es
einen hohen Absorptionskoeffizienten in diesem Bereich besitzt. Sehr geringe
Schichtdicken von bis zu 400 nm werden somit benétigt, um den wesentlichen
Teil des Lichtes zu absorbieren. Die durch den amorphen Kristallzustand
bedingten Kristalldefekte werden im Wesentlichen durch H-Atome abgesiittigt.
Der Wasserstoffgehalt im amorphem Silizium betriigt typischerweise 10at.%.



2 Physikalische und technologische Grundlagen

Y :
Glas c|P I
(o]
El ie
TCO nerg i
Elektronen
AAAAAAA /
NAVAAAVVAE oo — oo
Ee” oo
i
NMVYWVWWWAR Locher

Zn0/Ag

Ortskoordinate

Abbildung 2.8: Schematischer Aufbau und Bandstruktur einer Silizinm-
Diinnschichtsolarzelle in der pin-Konfiguration. Die auf dem
Glassubstrat deponierte Solarzelle besteht aus einem texturierten
TCO-Frontkontakt, auf dem eine pin-Siliziumhalbleiterstruktur
deponiert wurde. Die Solarzelle schliekt ab mit einem Riick-
reflektor, bestehend aus ZnO und Silber. Das schematische
Banddiagramm zeigt die Bandverbiegung in einer pin-Solarzelle
sowie die Driftrichtung der erzeugten Ladungstrigerpaare.

Abbildung 2.8 zeigt den schematischen Aufbau sowie das Banddiagramm einer
Silizium-Diinnschichtsolarzelle in der pin-Konfiguration.

Wird amorphes Silizium iiber lingere Zeit der Sonnenstrahlung (typischerweise
1000 Stunden) ausgesetzt, so werden die Si-H-Bindungen aufgebrochen und es
verbleiben sogenannte "dangling bonds", d. h. lose, unabgesittigte Bindungsar-
me. Dieses als Staebler-Wronski-Effekt [102] bekannte Phinomen kann jedoch
bei Temperaturen von 100°C wieder riickgiingig gemacht werden |84].

Wihrend amorphes Silizium einen hohen Absorptionskoeffizienten im  kurz-
welligen Spektralbereich aufweist, absorbiert hydrogenisiertes mikrokristallines
Silizium (pe-Si:H) verstirkt im langwelligen Bereich. Stapelsolarzellen aus
beiden Materialien bieten demzufolge ein ideales Bauelement, um ein breites
Sonnenspektrum moglichst effektiv in Strom umzuwandeln [103].

pe-Si:H zeichnet sich dadurch aus, dass es aus einer Mischphase aus kristallinem
und amorphem Volumenanteil von Silizium, aus Korngrenzen sowie inneren
Hohlrdumen besteht. Die Kristallite kénnen einen Durchmesser von wenigen
Nanometern bis hin zu mehreren hundert Nanometern besitzen und sind in
einer amorphen Silizinmmatrix eingebettet [104]. Da das pce-Si:H ein indirekter
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Halbleiter mit einer Energieliicke, dhnlich dem kristallinen Silizium, von 1,1 eV
ist, bendtigt die Anregung eines Elektrons vom Valenz- in das Leitungsband
neben einem Photon ein zusitzliches Phonon. Dementsprechend muss die
Schicht mit 1,5 pm dicker gewiihlt werden als es bei a-Si:H der Fall ist, um das
Sonnenlicht effektiv zn absorbieren.

Nichtsdestotrotz reicht diese Schichtdicke nicht aus um das Licht giinzlich zu
absorbieren, weshalb der Frontkontakt zusitzlich aufgeraut werden muss (mit
einer Rauigkeit von typischerweise 40nm bis 150nm), um dass Licht in der
gesamten Absorberschicht zu streuen [105]. Hohe Reflexionsverluste resultieren
durch den plasmonischen Effekt zwischen Silizium und dem Silberriickkontakt,
aufgrund der hohen Diskrepanz im Brechungsindex von Silizinm (n§, ~ 3,5) und
Silber, weshalb ein ZnO-Riickkontakt mit einem Brechungsindex von nj,, =~ 1,8
zur Brechungsindexanpassung und somit zur Minderung von Reflexionsverlusten
eingesetzt wird [106|. Die Reflexion am Silberriickkontakt und die Brechung an
der Grenzfliche zwischen Si und ZnO fithrt zu einer weiteren Streuung, so dass
das Licht zwischen Front- und Riickkontakt innerhalb der Absorberschicht hin-
und her reflektiert wird und somit den Lichtweg effektiv verlingert. Auch ZnO
als Zwischenreflektor zwischen der a-Si:H und pe-Si:H-Absorberzelle kann die
effektive Wegliinge des Lichtes zusiitzlich verldngern [107, 108|.

2.10.2 Der PECVD-Prozess

Eine detaillierte Beschreibung des PECVD-Prozesses findet man u. a. in |77| und
|78]. Aufgrund der moderaten Substrattemperaturen von unter 250°C erlaubt
die PECVD die Deposition von Silizium auf verschiedenartigen Substraten wie
Glas oder Plastikfolien. Die Deposition von a-Si:H bzw. pe-Si:H vollzieht sich
durch das Aufbrechen der in Form von gasformigem Silan (SiH,) vorliegenden
Molekiile in einem elektrischen Feld, welches zwischen zwei parallel angeordne-
ten Elektroden anliegt. Fiir grokflichige Depositionen wird iiblicherweise eine
Anregungsfrequenz von 13,56 MHz angewandt. Abbildung 2.9 zeigt den sche-
matischen Aufbau einer PECVD-Kammer und die darin ablaufenden Prozesse
wihrend der Deposition. Wird SiHy in dem Entladungsprozess eingelassen, so
entstehen neutrale Molekiile wie SiH, SiH,, SiHg, SiaHg, Hy sowie SiH,-Radikale.
Diese kiénnen sich danach auf dem Substrat, welches an der Anode angebracht
ist, niederlassen und die Schicht formen. Die Eigenschaften der gewachsenen
Schichten, insbesondere, ob die Struktur mikrokristallin oder amorph aufwichst,
wird durch die Depositionsparameter wie das Silan- zu Wasserstoff-Verhiltnis
in der Gasphase, die Substrattemperatur, die Entladungsleistung und den De-
positionsdruck bestimmt. Einer der wichtigsten Prozessparameter zur Steuerung
der Kristallstruktur ist die Silankonzentration (engl.: Silane Concentration) (SC),
dies bedeutet das Verhiltnis zwischen dem Silangasfluss und dem totalen Gas-
fluss (SC - [SiH,|/|SiH4 + Ha|). Im Allgemeinen fiihrt eine hohe Konzentration an
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Wasserstoff im Plasma oder eine hohe Entladungsleistung zu mikrokristallinem
Schichtwachstum [109].

Die Dotierung von Si erfolgt durch Hinzugabe von Boron- bzw. Phosphor-haltigen
Prozessgasen in die Depositionskammer.

Die Kristallinitiit der deponierten Silizinm-Schichten lisst sich u. a. durch Raman-
Messungen feststellen. Hierbei werden Intensititen der gemessenen Signale zu-
einander ins Verhiltnis gesetzt, welche jeweils einer kristallinen (I.) bzw. einer
amorphen Phase (I,) zugeordnet werden. Die Raman-Kristallinitiit X% ergibt

sich demnach zu: I

2.10.3 Charakteristische GrolRen einer Solarzelle

Die Charakterisierung von Solarzellen erfolgt unter Belichtung mit einem
Sonnenspektrum nach Durchlaufen von 1,5 Erdatmosphiren (AM1,5). Wihrend
dieser Beleuchtung wird die durch die Solarzelle fliekende, auf die Fliche bezoge-
ne, Stromdichte (j) in Abhiingigkeit von der Spannung (U) gemessen. Abbildung
2.10 zeigt eine typische Strom-Spannungskennlinie unter Beleuchtung. Einige cha-
rakteristische Gréken konnen aus dieser Kennlinie direkt heransgelesen werden.
Die Kurzschlussstromdichte (js¢) ist die Stromdichte, wenn keine Spannung an
der Solarzelle anliegt (U - 0V). Diese beschreibt die grofte Stromdichte, die eine
Solarzelle liefern kann. Die Leerlaufspannung (V) driickt das elektrische Poten-
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Abbildung 2.9: Schematischer Aufbau und Prozesse beim PECVD-Verfahren.
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Abbildung 2.10: Typische Kennlinie fiir die Stromdichte in Abhéingigkeit von der
Spannung bei AMI,5-Beleuchtung.

tialverhéltnis aus, sofern kein Strom durch die Solarzelle fliekt. Das Maximum
Power Point (M PP) ist das Produkt zwischen jypp und Uypp und gibt den Ar-
beitspunkt der Solarzelle an, an dem die Leistungsdichte (S) am hochsten ist.
Das Verhiltnis zwischen der Zellleistungsdichte sowie dem Produkt aus js¢ und
Voe wird als Fiillfaktor (FF) bezeichnet. Anschaulich betrachtet gibt dieser das
Verhiltnis zwischen der Fldche, welche von dem in Abb. 2.10 angedeuteten grau-
en Rechteck und der Fliche, die von der gestrichelten Linie eingeschlossen wird,
an: )

FF = Dawe Viee (2.30)

Jsc - Voc

Aus den oben genannten Groken lisst sich der Wirkungsgrad berechnen, wel-
cher das Verhiltnis der maximalen aus der Solarzelle gewonnenen elektrischen
Leistungsdichte zur eingestrahlten Lichtleistungsdichte wiedergibt:

_ SJ\-'IPP _ FF . V&)(I ) jS(I

= 2.31
S]_.i(:ht S]_.i(:ht ( )

Will man die Effizienz wellenlingenabhiingig berechnen, bietet sich der spektrale
Wirkungsgrad als charakteristische Gréke einer Solarzelle an. Die QF ist somit
das Verhiiltnis zwischen der Anzahl der fiir eine gegebene Wellenléinge eingesam-
melten generierten Elektron-Lochpaare zur Anzahl der eingestrahlten Photonen

QE(N) — ;:8; (2.32)
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Die Kurzschlussstromdichte berechnet sich dann aus dem Produkt zwischen der
Elementarladung e, der oben genannten QFE und der Photonenflussdichte (@, (X))
des Spektrums, integriert iiber die Wellenlinge des Spektrums

Jsc = € / QE(X) @, (N)dA. (2.33)

Die Kurzschlussstromdichte kann somit fiir ein beliebiges Spektrum berechnet
werden.

2.10.4 Theoretische Grenzen und Simulationen

Die QF kann auch semi-empirisch berechnet werden. Berginski |18] fasste die
Berechnungsmethoden in seiner Arbeit ausfithrlich zusammen, wobei hier auf die
wesentlichen Punkte eingegangen werden soll. Nach Yablonovitch und Cody er-
hoht sich die Intensitiit des eingestrahlten Lichtes, wenn es in ein Dielektrikum
mit dem Brechungsindex n} eindringt, um den Faktor 2 - (n})2 Folgende verein-
fachende Annahmen werden fiir dieses transparente Medinm in Betracht gezogen:

e Der Film mit einer Dicke d wird mit isotroper Schwarzkorperstrahlung aus
3 / H H » -1 * j— « -] -] «
einem Medium mit Brechungsindex nj v, ,,m = 1 heraus bestrahlt

e Die dem Licht zugewandte Seite sei vollstiindig entspiegelt und die Riick-
seite ideal reflektierend

e Wellenoptische Effekte werden nicht beriicksichtigt, was insbesondere fiir
dicke Filme erfiillt ist

In einem absorbierenden Medium kann die Intensitdit nm einen Faktor 2 erhdht
werden, da hier iiber die Winkelverteilung des Lichtes gemittelt wird. Dies fiihrt
letztlich zu einer Absorptions-Steigerung um den Faktor 4 - (n})? |[110, 111].
Dieses Modell wurde von Tiedje ef al. in der Hinsicht erweitert, dass die Absorp-
tion einen geringeren Beitrag liefert (a- d << 1), als dies durch Yablonovitch
und Cody angenommen wurde [112]. Als Lighttrapping-Limit fiir den Absorpti-
onskoeffizienten @ und damit fiir die Quanteneffizienz ergibt sich nun

(2]

T a+1/(4(n5)%d)

Aur (2.34)
Es gilt QFEieqie = Avpr und es wird keinerlei parasitiire Absorption in den ver-
bleibenden Schichten beriicksichtigt.

Durch die Erweiterung nach Deckmann et al. [113] wurde das idealisierte Sys-
tem abgeschwiicht und die in den Annahmen von Yablonovich und Tiedje ver-
nachlissigte parasitire Absorption im Frontkontakt (Ay) und die Absorption im
Riickkontakt (Agr) mit beriicksichtigt. Fiir pin-Silizium-Diinnschichtsolarzellen
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ergibt sich Ay — Ap reo + Apsi und Ag = (1 — Rg zno/ag), zudem wird lambert-
sche Lichtstrenung angenommen. Fiir die theoretische Absorptionswahrschein-
lichkeit (F*") wurde eine unendliche geometrische Reihe fiir eine Silizinmabsor-
berschicht mit der Dicke d, dem Brechungsindex n} und dem Absorptionskoetfi-
zienten & angenommen

1— (A + Ap)-e722d — (1 — Ap — Ag)- e

Pl(-enh —
1—(1— A — Ap)- e12d 1 (1 — A, — Ag)- (n]) 2. e dod’

(2.35)

Nur dasjenige Licht, welches in die intrinsische Siliziumschicht gelangt, kann zum
Zellstrom beitragen. Auf dem Weg dorthin erleidet es jedoch Verluste, welche
durch die Reflektivitéit des Frontkontakts ( Ri) und die Absorption am Frontkon-
takt (Ap) verursacht werden, so dass sich die Quanteneffizienz nach Deckmann
letztendlich zu

QEpeckmana = F™ - (1= Rr) - (1 — Arrco) - (1— Apsi) (2.36)

berechnet.
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3 Experimentelle Methoden

3.1 Clustertool-Depositionssystem

Im Zusammenhang mit dem Férderkonzept des Bundesministeriums fiir Um-
welt, Naturschutz und Reaktorsicherheit wurde im Forschungszentrum Jiilich
eine hochkomplexe Cluster-Tool-Plasma-Depositionsanlage installiert!. Nach
erfolgreicher Endabnahme erfolgte die Inbetriebnahme dieses Clustertools am
09. Mirz 2010.

Wie Abb. 3.1 zeigt, besteht das Clustertool-System aus insgesamt neun Kam-
mern, mit der Transferkammer (engl.: Transfer Chamber (TC)) im Zentrum
der Anlage. An diese sind, jeweils getrennt durch Vakuumkammerventile, zwei
Ladekammern (engl.: Magazine Chamber (MC1 und MC2)) und fiinf Depo-

'Grundlagen und Technologie fiir die Silizium-Diinnschichtphotovoltaik, Férderkennzeichen:
0327625

Abbildung 3.1: Schematische Darstellung des Cluster-Tool-Depositionssystems
(CT II). Fiir weitere Details, siche Text (aus: Betriebsanleitung
des Clustertool-Depositionssystems CS 300 PS, VON ARDENNE
Anlagentechnik GmbH ).
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3 Experimentelle Methoden

sitionskammern angeschlossen. Direkt an die TC, d.h. ohne Separation durch
ein Transferventil, ist die Heizerkammer (Heater Station (HS)) angeschlossen,
welche im Wesentlichen zum Vorheizen von Substraten dient. Die fiinf Depo-
sitionskammern hestehen ans drei PECVD-Kammern (engl.: Process Chamber
(PC1 bis PC3)), einer Hot-Wire-Kammer (PC4) sowie einer Sputterkammer
(engl.: Sputter Chamber (SC)). Der Transfer von einer Kammer zur néchsten
wird anhand eines Roboterarmes, welcher sich innerhalb der Transferkammer
befindet, vollzogen.

Der wesentliche Vorteil dieser Cluster-Tool-Anlage besteht im Transfer des
Substrates von einer Kammer zur Nichsten, ohne dass das Vakuum zwischen
zwei Depositionsprozessen unterbrochen werden muss.

Eine detailliertere Beschreibung dieses Depositionssystems ist der Diplomarbeit
von Michard zu entnehmen |[114].

3.2 Sputterkammer des CT ||

Die Sputterkammer ist anhand eines Kammerventils an die Transferkammer
angeschlossen. Bild 3.2 zeigt eine schematische Darstellung dieser Kammer im
gedffneten Zustand. Gezeigt sind die drei Kathoden (3, 4 und 5), welche jeweils
in einem Winkel von 45° zur Substratnormalen im Kammerboden verankert
sind.

Wiihrend dieser Doktorarbeit wurden verschiedene Targets an den Kathoden
montiert, der inverse Sputteriitzer, welcher an der Kathode 3 angebracht ist,
wurde dagegen nicht entfernt. Die Targets besitzen einen Durchmesser von
10 cm und kénnen mit Hilfe eines Schraubengewindes an den Kathoden befestigt
werden.

Der wesentliche Vorteil dieser Sputterkammer besteht vor Allem darin, alle
Kathoden unabhingig voneinander betreiben zu kénnen. Wihrend Kathode 4
lediglich mit einem DC-Generator betrieben werden kann, ist an der Kathode
5 ein RF-Generator angeschlossen. Mit Hilfe eines Umschalters kann der DC-
Generator von Kathode 4 auch auf Kathode 5 angewendet werden. Der inverse
Sputteritzer (ISE 90) wird mit einem RF-Generator betrieben.

Alle Kathoden werden durch Targetblenden (2) vor schidlicher Kontamination
geschiitzt, sofern ein weiteres Target in Betrieb ist. Vor jeder Deposition wird ein
sogenanntes Vorsputtern ausgefithrt. Dies bedeutet, dass die Substratblende (1)
auf die Position vor dem Substrat gefahren wird, welcher das Substrat wihrend
dieser Zeit abschirmt. Als sinnvoller Erfahrungswert wird fiir die Vorsputterzeit
eine Dauer von 10 min angesetzt.

In der Mitte dieser drei Kathoden ist die Position des Substrathalters anhand
eines blauen Rechtecks illustriert. Dieser Halter kann Substrate bis zu einer
Groke von 10 x 10em? aufnehmen. Wihrend der Deposition wird der Substra-
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. Substratblende

. Targetblenden

. Inverser Sputterdtzer
. DC-Kathode

. RF/DC-Kathode

. Substratposition

Abbildung 3.2: Schematische Darstellung der Sputterkammer des CT II (aus: Be-
trichsanleitung des Clustertool-Depositionssystems CIS 500 PS,
VON ARDENNE Anlagentechnik GmbH ).

thalter mit Hilfe eines Motors in Rotation versetzt, wm moglichst homogene
Schichteigenschalten zu erhalten. Die niedrigste Rotationsgeschwindigkeit, die
diesemn Motor aufgeprigt werden kann, betrigt 5U /min.

Oberhalb der DPosition des Substrates, mit einem Abstand von circa 7cm
zu diesem, ist ein Graphit-Heizer angebracht (hier nicht gezeigt), der eine
Substrattemperatur von bis zu 600°C ermdglichen kann.

Diese hohe Substrattemperatur erlaubt es, Diinnfilme nachtriglich bei Hochtem-
peratur unter Vakuumbedingungen zu behandeln, Im Abschnitt 6.5 werden die
deponierten Schichten fiir 17 Stunden bzw. 14 Stunden im Vakuum einer Tempe-
ratur von 430°C ausgesetzt, um die Transmission zu verbessern. Der Basisdruck
wahrend dieser Behandlung betrug 7 x 10~7 mbar und die Temperbehandlung
erfolgte im statischen Modus.

3.2.1 Wachstum von Gallium-dotierten ZnO-Schichten

Die Sputterkammer des CT II bietet die Maglichkeit mindestens zwei Sputter-
targets unabhéngig voneinander betreiben zu konnen. Dieses als Ko-Sputtern
bezeichnete Verfahren erlaubt os, Gallium—dotiertes ZnO (ZnO:Ga) mit variie-
render Ga-Konzentration herzustellen. Hierzu wurde ein ZnO-Target mit einer
GapOz-Konzentration von 2w /w% und ein intrinsisches Zinkoxid (i-ZnO)-Target
der Firma Kurt J. Lesker in der Kammer installiert. Die Anderung in der
Ga-Konzentration in den Schichten ldsst sich demnach durch das gleichzeitige
Betreiben beider Sputtertargets und anhand der Variation ihrer jeweiligen Leis-
tung verwirklichen. Abbildung 3.3 zeigt die Abhingigkeit der Depositionsrate
fiir das Wachstum von ZnO- bzw. ZnO:Ga-Filmen bei einer Substrattemperatur
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Abbildung 3.3: Depositionsrate in Abhiingigkeit von der Targetleistung fiir das
Zn(0:Ga- und das i-ZnO-Target. Das ZnO:Ga-Target wurde mit
DC-Anregung betrieben, wihrend das i-ZnO-Target mit RF-
Anregung betrieben wurde. Die durchgezogenen Linien geben eine
lineare Regression an die Daten an.

von jeweils 340°C in Abhiingigkeit von der an die jeweiligen Targets angelegten
Leistung Pryyge. Erwartungsgemiék steigt die Depositionsrate mit steigender
Targetleistung linear an, weshalb eine lineare Anpassung an die Datenpunkte
gewihlt wurde. Das Sputtern mit RF-Entladung liefert kleinere Depositions-
raten als das Sputtern mit DC-Entladung. Auch ist die durch einen linearen
Fit bestimmte Steigung mit 0,085nm/ W min fiir das Betreiben mit DC-
Anregung ungefihr doppelt so hoch wie fiir das Betreiben mit RF-Anregung mit
0,044 nm/ W min. Mit Hilfe dieser Steigung lisst sich nun die Depositionsrate
fiir jede Deposition berechnen.

Die Gesamtdepositionsrate fiir das Betreiben beider Targets wurde fiir jede
Deposition auf 10nm/ min normiert, d. h. um beispielsweise einen Ga-Gehalt
von 1,5 w/w% aus der Kombination beider Targets zu erhalten, musste anhand
von Abb. 3.3 die Leistung des ZnO:Ga-Targets auf 80 W und die des i-ZnO
auf 70 W gesetzt werden. Dieses Verhilltnis wurde fiir jede Substrattemperatur
beibehalten. Im Folgenden wird die Targetdotiermenge von Gallinm (Cga rarget )
als die aus beiden Targets zusammengesetzte Ga-Konzentration bezeichnet.

Fiir die Deposition von Zn0O:Ga-Filmen wurde die Substrattemperatur zwischen
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3.2 Sputterkammer des CT IT

RT und 500°C variiert. Im Falle von Cg, rage: = 1,5 wt. % wurde diese zudem
auf bis zn 600°C gesetzt. Die Rotationsgeschwindigkeit des Substrates wurde vor
und wiihrend der Deposition stets bei 5U/min konstant gehalten.

Die Variation in Ci rargee konnte somit anf 0; 0,5; 1; 1,5 und 2w /w% bestimmt
werden. Wihrend der Deposition dieser Schichten wurde der Depositionsdruck
bei 3,3 pbar und der Argonfluss stets bei 10scem konstant gehalten.

Die Sputterkammer wird mit Hilfe einer Turbomolekularpumpe auf einen
Basisdruck von circa 1077 mbar abgepumpt. Vor jeder eigentlichen Deposition
wurde das Substrat mindestens 60 min lang vorgeheizt. In den letzten zehn
Minuten wihrend der Vorheizzeit erfolgte ein Vorsputtern der Targets, um
eventuelle Kontaminationen auf der Targetoberfliche zu beseitigen. Nach jeder
Deposition wurden die Filme in der Ladekammer fiir mindestens 60 min unter
Vakuumbedingungen gehalten, um die Substrate soweit abzukiihlen, so dass eine
Hantierung ohne Hitzeschutz méglich ist.

3.2.2 Wachstum von Ga-dotierten ZnMgO-Schichten

Analog zur Deposition von Zn0O:Ga-Filmen kann Gallinm-dotiertes Zinkmagne-
siumoxid (Zn; Mg, (:Ga) durch Ko-Deposition mit Hilfe zweier Sputtertargets
in der Sputterkammer realisiert werden. Neben dem oben erwihnten ZnO:Ga-
Target wird ein Zny ,Mg,O-Target mit einer 50w /w% MgO-Konzentration in-
stalliert. Die Variation in der Mg-Komposition vollzieht sich, dhnlich wie bei
der Ga-Variation, durch Anderung der Depositionsrate. Die Depositionspara-
meter entsprechen denjenigen aus Abschn. 3.2.1. Verschiedene Substrattempe-
raturen von 100°C, 250°C, 340°C und 500°C wurden fiir die jeweiligen Depo-
sitionen gewidhlt. Wihrend fiir jede Substrattemperatur (7s) die Leistung des
7Zny Mg, 0:Ga-Targets konstant bei 100 W gehalten wurde, wurde die Leistung
des ZnO:Ga-Targets anf 0 W, 50W, 100 W bzw. 200 W gesetzt, so dass min-
destens 16 Depositionen resultierten. Vereinzelt wurden zu einer ausgewiihlten
Serie Schichten hinzugefiigt, bei denen die Leistung des ZnO:Ga-Targets lediglich
50W betrug, wihrend die Leistung des Zn, ,Mg,O-Targets bei 200 W lag, um
den Mg-Gehalt weiter zu erhthen. Um eine Zny , Mg, O-Schicht mit der héchsten
Mg-Konzentration zu erhalten, wurde lediglich vom Zn, ,Mg,O-Target gesput-
tert, wobei Ts — 340°C betrug.

In Abb. 3.4 ist die mit Hilfe der Elektronenstrahlmikroanalyse (engl.: Elec-
tron Probe Micro Analysis) (EPMA)- ermittelte Magnesiumkonzentration in den
Schichten (Cyg)- und die Gallinmkonzentration in den Schichten (Cga) in Ab-
hiingigkeit vom Targetleistungsverhiltnis aufgetragen. Anschliekend erfolgte fiir
Cyg eine lineare Interpolation. Fiir diese Darstellung wurde eine hohe Variation
in den Eigenschaften von Zn, Mg, O:Ga-Proben herangezogen. Neben der Varia-
tion im Targetleistungsverhéltnis wurden diese Proben auch unter verschiedenen
Substrattemperaturen zwischen 100°C und 500°C hergestellt.
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Abbildung 3.4: Mg- und Ga-Gehalt in Zny, Mg, 0:Ga-Schichten in Abhin-
gigkeit vom Targetleistungsverhiltnis. Die Linien dienen als
Fiihrungslinien.

Fiir die Darstellung dieser Messwerte wurden die Verhiiltnisse der metallischen
Atome (Zn, Mg und Ga) gemilf Formel 3.16 bestimmt.

Im Falle von Zny ,Mg,O liegen die Messpunkte auf einer Ausgleichsgeraden, oh-
wohl die Substrattemperatur eine hohe Variation erfuhr. Aus der Steigung er-
gibt sich ein Magnesiumiibertrag vom Target in die Schicht fiir ein gegebenes
Targetleistungsverhéltnis ( Prarget(zaMg0 /2n0:Ga)) 211

Cf\-'lg = (01053 + 0'.! 003) X Pl':-trget(an\-‘lg(),"Zn():Gn)' (31)

Beim Ga-Gehalt ist fiir ein geringes Targetleistungsverhiltnis von bis zu 0,5
der Anstieg im Ga-Ubertrag zuniichst steil, bei einem Leistungsverhiltnis
von > 0,5 fillt der Ga-Anteil in den Schichten wiedernm kontinuierlich mit
steigendem Leistungsverhiiltnis. Es muss jedoch angemerkt werden, dass bei
einem Leistungsverhiltnis von 0 lediglich ein Messpunkt zu finden ist, der fiir
den Verlauf der Kurve nicht ausschlaggebend ist. Anhand des Verlaufs dieser
Kurve kann man vermuten, dass bei einem geringen Targetleistungsverhiltnis,
d. h. fiir geringe Magnesiumkonzentrationen der Anteil der Ga-Atome stetig mit
dem Anteil der Mg-Atome in den Schichten ansteigt.
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3.2 Sputterkammer des CT IT

3.2.3 lonenunterstiitzte Deposition von ZnO:Ga-Schichten

Abbildung 3.5 veranschaulicht den in der Sputterkammer des CT II realisierten
IBAD-Prozess mit einer zur Substratnormalen um 45° geneigten Kathodenan-
ordnung. Der gekriimmte Pfeil verdeutlicht die Rotation des Substrats wihrend
der Deposition.

Die Ionenquelle wird als inverser Sputteriitzer (ISE 90) bezeichnet und wurde
von der Firma VON ARDENNE Anlagentechnik GmbH angefertigt. Sie hat
einen Durchmesser von 10 cm, liefert eine Bias-Spannung am inversen Sputterit-
zer (Ugias) von bis zu 2kV, was einen Plasmastrahl mit Ionenenergien von bis
zu 100 eV ermdglicht. Der Betrieb dieses Ioneniétzers erfolgt im RF-Modus.

Wirkungsweise des inversen Sputteritzers

Der inverse Sputteriitzer arbeitet nach dem Prinzip der asymmetrischen Hoch-
frequenzentladung. Das Anlegen eines RF-Wechselfeldes bewirkt eine intensive
Plasmaanregung im Innenraum der Hohlelektrode. Diese dient als Kathode,
wihrend die Extraktionselektrode (s. Abb. 3.5 gitterformig gezeichnet) als Anode

Rotationsrichtung
(5 U/min)

ystrat

lonenstrahl

Plasma
Extraktions-
elektrode

Hohlelektrode

Zn0:Ga (2wt.%)-Target, DC lonenquelle, RF

Abbildung 3.5: Anordnung des Sputter-Targets und der Ionenquelle wihrend
der ionenunterstiitzten Deposition von Zn(:Ga-Filmen. Der ge-
kriimmte Pfeil deutet die Rotation des Substrats wihrend der
Deposition an.
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fungiert. Aufgrund der héheren Beweglichkeit der Elektronen im Vergleich zu den
Art-Tonen bildet sich eine der RF-Wechselspannung iiberlagerte Gleichspannung
aus, welche als Self-Bias-Spannung Ug;,s bezeichnet wird. Die flichenmikig
grikere Hohlelektrode lidt sich dabei soweit positiv gegeniiber dem geerdeten
Extraktionsgitter auf, bis die von ihr wihrend der negativen Halbwelle der
RF-Wechselspannung aufgenommene Ladungsmenge anf den Wert der von der
Extraktionselektrode in der positiven Halbwelle anfgenommenen Ladungsmenge
begrenzt wird. Das Plasma besitzt ein geringfiigig héheres Potential als die
Hohlelektrode und féllt innerhalb eines schmalen Bereichs vor der geerdeten
Extraktionselektrode auf Massenpotential ab. Die aus dem Plasmaranm austre-
tenden lonen werden in Richtung der Extraktionselektrode beschleunigt. Die
Ionen treten mit lonenenergien von 1,5 keV bis 2 keV durch die Offnungen der
Extraktionselektrode heraus und bilden einen Plasmastrahl, der sich in Richtung
Substrat ausbreitet.

3.3 Charakterisierung von ZnO

Die deponierten Schichten werden anschliekend elektrisch und optisch unter-
sucht. Schichtdickenmessungen zur Ermittlung der Depositions-, und Atzraten
sind ein wesentlicher Bestandteil zur Charakterisierung der Schichten. Réntgen-
untersuchungen geben Auskunft iiber die strukturellen Eigenschaften dieser. Die
Morphologie der geiéitzten Schichten lisst sich sehr anschaulich und hochaufl-
send anhand von SEM-Messungen und durch die Rasterkraftmikroskopie (engl.:
Atomic Force Microscopy) (AFM) untersuchen.

3.3.1 Schichtdickenmessung

Die Schichtdickenmessung erfolgt unter Zuhilfenahme eines Dektak 3050 der
Firma Veeco Intruments Inc. Wihrend der Messung fihrt eine Diamantspitze mit
einem Radius von 12,5 pm auf der Oberfliche entlang, anf der zuvor eine Stufe
durch einen Atzprozess mit 2 %-iger HCI hineingeitzt wurde. Durch Zeichnen
eines Kreises mit einem wasserunltslichem Stift konnte der Sduretropfen in
einem lokalen Bereich gehalten werden. Jede Stufe wurde dreimal vermessen
um den Messfehler zn bestimmen. Bei glatten Schichten wird ein systematischer
Fehler von 10nm berechnet. Fiir rane Schichten muss zusitzlich die mittlere
Fehlerquadrat-Rauigkeit (engl.: Root Mean Square) (RMS) mit beriicksichtigt
werden, welche mehr als 100nm betragen kann.



3.3 Charakterisiernng von Zn(Q

3.3.2 Bestimmung der elektrischen Eigenschaften

Eine praktikable Methode den Schichtwiderstand unmittelbar nach der Deposi-
tion zu bestimmen, bietet die Vier-Punkt-Messmethode. Fiir die Hall-Messung
dagegen muss vor der Messung hingegen eine geeignete Probenpriparation
erfolgen.

3.3.2.1 Vier-Punkt-Messmethode

Hierzu wird ein Messkopf mit vier in konstantem Abstand zueinander angeordne-
ten Kontakten auf die Probe gedriickt, so dass alle Kontakte die Probenoberfliiche
beriihren. Uber die beiden dukeren Kontakte wird der Probe ein konstanter Strom
I aufgepriigt und an den beiden inneren Kontakten fillt, bedingt durch den Fli-
chenwiderstand Rp, die Spannung U ab, welche durch ein Spannungsmessgeriit
bestimmt wird. Der Widerstand ist mit der Spannung und dem Strom durch den
Kalibrierungsfaktor k verkniipft

Ro— k. % (3.2)

Fiir unendlich ausgedehnte, homogene Schichten, deren Dicke viel kleiner als der
dquidistante Abstand zwischen den Messspitzen ist, ergibt sich fiir k& [115]:

k=" =~ 4,53 (3.3)

Der systematische Fehler dieser Messung wird auf 0,10 geschitzt. Eine
genauere Beschreibung dieser Messmethode findet sich in [84, 115].

3.3.2.2 Hall-Effekt-Messungen

Mit Hilfe der Hall-Effekt-Messung lassen sich physikalische Messgriken wie die
Ladungstrigerkonzentration n und die Hall-Beweglichkeit py der Ladungstriger
bestimmen. Der spezifische Widerstand p berechnet sich demnach zu:

p = (nepn)™, (3.4)

wobei e die Elementarladung bezeichnet.

Fiir die Messung am Hall-Messgerit 926 der Firma Keithley Instruments Ine.
werden die Proben in 8 x 8 mm groke Teilstiicke zerschnitten. Anschliekend wer-
den an den Réndern dieser Proben die punktférmigen Kontakte mit Hilfe von
Leitsilber befestigt. Die magnetische Flussdichte betrigt wihrend der Messung
B = 0,347 T. Die Messung erfolgt bei Raumtemperatur mit Hilfe der van-der-
Pauw-Messmethode [54], fiir die die Probengeometrie keine Rolle spielt. Dennoch
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sollten die Kontakte moglichst am Rand der Probe angebracht sein, damit der
Messfehler moglichst klein gehalten wird. Die Fehlerbetrachtung fithrt zu folgen-
den relativen Fehlern fiir die zu messenden Grofken:

A
=P 1% (3.5)
P

A

=F 5% (3.6)
i

A

=< 5%, (3.7)
ki3

Der Fehler wird zudem minimiert, wenn die Kontakte moglichst klein gehalten
werden. Fiir die Berechnung der Beweglichkeit und der Ladungstrigerkonzen-
tration muss zusitzlich der Fehler fiir die Schichtdickenmessung beriicksichtigt
werden. Die Messung an sich vollzieht sich bei Raumtemperatur und an Luft.

3.3.3 Optische Charakterisierung

3.3.3.1 Das Spektrometer

Die optische Charakterisierung der Schichten wird mit einem Zweistrahl-
Spektrometer LAMBDA 950 der Firma Perkin Elmer durchgefithrt. Fiir die hier
betrachteten Schichten wird ein vergleichsweise breiter Spektralbereich zwischen
250 nm und 2500 nm gewihlt, um spektroskopische Informationen vom Kurzwel-
ligen bis in das NIR zn gewinnen. Das Spektrometer beinhaltet eine Deuterinm-
lampe fiir den ultravioletten Spektralbereich und eine Wolfram-Halogenlampe
fiir den sichtbaren und den NIR-Spektralbereich. Mit Hilfe eines Doppelmono-
chromators wird das Licht in seine Bestandteile zerlegt und anschliefend mit
Hilfe von Spiegeln senkrecht auf die Glasseite der zn messenden Probe gerichtet.
Die Probe wird unmittelbar vor eine sogenannte Ulbrichtkugel platziert. Die Ul-
brichtkugel ist auf der Innenseite mit einem diffus hochreflektierenden Material
beschichtet, welches das einfallende Licht zur Photodiode reflektiert. Auch wer-
den fiir die verschiedenen Spektralbereiche entsprechende Detektoren verwendet.
Bei A = 855nm erfolgt ein Umschalten zwischen den beiden Detektoren, was
sich in Abb. 2.3 durch eine minimale Diskontinuitit bemerkbar macht. Diese De-
tektoren sind auf dem Boden der Ulbrichtkugel angebracht.

Mit Hilfe des Spektrometers ist es moglich die totale Transmission (T") und die
totale Reflexion (R) zu messen, abhingig davon, wie die Probe im Strahlengang
der Ulbrichtkugel platziert wird. Bei texturierten ZnO-Schichten ist es zusitzlich
mdoglich die diffuse Transmission (Tyig) zu bestimmen. Hierbei wird die Probe,
genau wie bei der Messung von T, dicht vor der Ulbrichtkugel platziert. Ei-
ne als Weikstandard bezeichnete Abdeckung auf der gegeniiberliegenden Seite
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wird dabei entfernt, so dass lediglich das diffus und unter einem Winkel von 5°
zur Substratnormalen transmittierte Licht von der Ulbrichtkugel reflektiert wird,
wihrend das total transmittierte Licht nicht erfasst wird. Die Absorption (A)
berechnet sich zu [116]

A=1-T - R (3.8)
Als Ma¥ fiir das Streuvermogen einer Schicht ist der spektrale Haze ( H) definiert
[116]:

Tdilf
H=—. 3.9
- (39

Dieser enthilt Informationen iiber den Anteil des gestreuten Lichts, nicht jedoch
iiber die genaue Winkelverteilung. Informationen iiber die Winkelverteilung
liefert die winkelaufgeloste Streumessung (engl: Angular-Resolved Scatte-
ring) (ARS).

3.3.3.2 Winkelaufgeltste Streumessung (ARS)

Das optische Streuverhalten von geéitzten ZnO-Filmen und die Abhéngigkeit vom
gestrenten Winkel wird durch die winkelanfgeltste Streumessung (engl.: Angu-
lar Resolved Scattering (ARS)) gewonnen [116]. Hierbei wird ein Laserstrahl mit
einer Wellenlinge von 550 nm zunéchst durch einen Polarisationsfilter gefiihrt.
Durch einen Lock-In-Verstérker werden Effekte parasitirer Lichteinfliisse wie z. B.
das Licht im Raum eliminiert. Anschliekend passiert das Laserlicht einen Strahl-
teiler, der eine Aufteilung des Laserstrahls bewirkt. Der eine Strahl dient als
Refererenzstrahl und wird zur Kalibrierung herangezogen, wiihrend der zweite
Strahl mit Hilfe einer Sammellinse senkrecht auf die riickseitige Glasfliche der
Probe gerichtet ist (Abb. 3.6). Hier wird das einfallende Laserlicht durch den
texturierten Frontkontakt in alle Richtungen gestreut. Eine bewegliche Photodi-
ode fihrt in einer Ebene um einen Streuwinkel (6;) zwischen -90° und 90° nm die
Substratnormale herum und detektiert das in diese Richtung gestreute Licht. Von
Interesse ist jedoch die Intensitiit iiber den gesamten Raum. Um diese zu bestim-
men, wird angenommen, dass das Streuverhalten der Schicht isotrop ist, so dass
von der Messung aus der Ebene auf den gesamten Raum geschlossen wird. Hierzu
erfolgt eine Integration aller Intensititen des gestreuten Lichtes auf dem durch &,
vorgegebenen Ring. Die Intensitiitsverteiluing des Streulichts (engl.: Angular In-
tensity Distribution) (AID), definiert als das normierte Messsignal, multipliziert
mit einer winkelabhiingigen Flichenkorrektur wird fiir diese Berechnung heran-
gezogen. Jede Messung dauert 20 min und die Photodiode misst die AID in einer
Auflésung von 1°. Das wesentliche Prinzip der ARS kann mit Hilfe der Beugung
am Einfachspalt erkldrt werden. Hier gilt

sin(6;) o (3.10)
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Chopper Probe
Laser

W
’ "y Detektor

Abbildung 3.6: Messprinzip am ARS-Messplatz, entnommen aus [109].

wobei D die Kratergréke repriisentiert. Somit fithren kleine Krater zu grékeren
Streunwinkeln bzw. grofere Krater zu kleineren Strenwinkeln.

3.3.4 Rontgenbeugung

Informationen iiber die Kristallstruktur kénnen durch Réntgenuntersuchungen
gewonnen werden. Eine detaillierte Beschreibung der Réntgenanalyse findet sich
in einschligigen Lehrbiichern [117, 118|. Die Rontgenanalyse in der © — 20-
Geometrie (auch Bragg-Brentano-Geometrie genannt) ist eine oft angewandte
Methode die Ausrichtung von Netzebenen in Diinnfilmen zu untersuchen. Dabei
wird die Probe mit Hilfe eines monochromatischen Réntgenstrahls mit der Wel-
lenlinge Ak, = 1,54056 A(Kllpfer—KQ—Linie) bestrahlt. In dieser Geometrie be-
findet sich der Detektor im Winkel von 20 zum Eingangsstrahl (siche Abb. 3.7).
Fillt eine Wellenfront eines Réntgenstrahls auf parallele Netzebenen, welche sich
in einem Abstand von dyy, voneinander entfernt befinden, so wird dieser Strahl
vom Festkérper in alle Richtungen gestreut. Diese gestrenten Wellen interferie-
ren miteinander. Konstruktive Interferenz findet jedoch nur statt, sobald zwei
Wellenberge einen Gangunterschied eines ganzzahligen Vielfachen der Wellenléin-
ge des einfallenden Rontgenstrahls aufweisen. Die Bedingung fiir konstruktive
Interferenz wird durch die Bragg-Gleichung beschrieben |[118]:

Z /\Ka = 2dhk| . sin(@), (3 11)
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Abbildung 3.7: Rontgenbeugung an Netzebenen eines Kristallgitters in der
Bragg-Brentano-Geometrie. Zur Veranschaulichung der Bragg-

Bedingung (Gl 3.11).

wobet die h, k, 1 als Miller-Indizes einer Netzebenenschar (hkl) bezeichnet werden
und z die ganzzahlige Beugungsordnung des Winkels ©, unter dem der Strahl auf
die Probe auftritt, angibt.

Die Halbwertsbreite (engl.: Full Width at Half Maximum) (FWHM) des Ront-
genreflexes ist ein Mals fiiv die Grife des kohérent streuenden Bereiches [119],
dessen mittlere Groke L mit

AKa .
L= cos(©) - FWHM (3.12)
berechnet werden kann. Mit dieser Methode lisst sich somit eine untere Abschit-
zung der Korngrofe senkrecht zur Beugungsebene bestimmen. Die Konstante k ist
von der Geometrie der Kristallite abhangig und wird in dieser Arbeit zu k = 0,94
festgesetzt |69].
Nach Shan et al. [120] kann der e=Gitterparameter aus dem Gitterabstand (dyy ),
unter Betrachtung des Bragg-Reflexes in der (002)-Richtung, folgendermafen be-
rechnet werden:

M
c = Sn(Oo0a)” (3.13)

Die Messungen werden mit Hilfe eines Rontgendiffraktometers der Firma Philips
(X'Pert Pro) in der Bragg-Brentano-Geometrie aufgenommen. Die Cu-K g-Linie
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wird durch einen Nickelfilter ausgeblendet. Um die Messzeit zu verkiirzen
wird ein 128 Kanaldetektor X-Celerator der Firma Philips verwendet. Der
relative Fehler fiir die Kristallitgroke liegt zwischen —3 % und +20 % [84]. Diese
Asymmetrie in der Fehlerangabe riihrt daher, dass kleine Probenverriickungen zu
grikeren, jedoch nicht zu kleinen Halbwertsbreiten fithren. Fiir die Reflexposition
ergibt sich ein Fehler von —0,02° / +0,01°, was in einen relativen Fehler fiir den
Gitterparameter von —0,1% / + 0,05% resultiert. Die aus Gl. 2.27 berechnete
Verspannung ist demnach mit einen Fehler zwischen —200MPa und 100 MPa
behaftet.

3.4 Oberflichencharakterisierung

Die Oberfliche der gedtzten ZnO-Filme kann anhand von unterschiedlichen
Messmethoden charakterisiert werden. Wihrend bei der Raster-Elektronen-
Mikroskopie (engl.: Scanning-Electron-Microscopy (SEM)) die Oberfliche mit
hochenergetischen Elektronen bestrahlt wird und ein Detektor die von der Ober-
fliche emittierten Elektronen aufnimmt, wird bei der Raster-Kraft-Mikroskopie
(engl.: Atomic Force Microscopy (AFM)) die Oberfliche durch mechanisches
Abtasten mit einer diinnen Spitze analysiert. Letztere bietet eine vergleichsweise
zeitaufwendigere Messmethode. Neben der Topographie liefert diese jedoch
zusiitzliche Informationen wie das mittlere Fehlerquadrat (engl: Root Mean
Square (RMS)), Hohenunterschiede, und im geeigneten Messmodus auch Mate-
rialhirteunterschiede.

3.4.1 Raster-Elektronen-Mikroskopie (SEM)

Das Messprinzip beruht auf dem Bestrahlen der Probenoberfliche mit Hilfe eines
fokussierten Elektronenstrahls, dem sogenannten Primiirelektronenstrahl. Dieser
trifft auf die Oberfliche der Probe und wechselwirkt mit den dort befindlichen
Atomen. Diese Wechselwirkung vollzieht sich im Wesentlichen in Form von
elastischer und inelastischer Streuung, welche sich in einem trépfchenformigen
Bereich, dem sogenannten Interaktionsbereich, abspielt. Mit einer Spannweite
von = 10nm reicht dieser Bereich tief in das Material hinein, je nachdem
wie hoch die Elektronenenergie und die Probendichte ist [121]. In diesem
Bereich finden atomare Prozesse statt, bei denen u. a. Sekundirelektronen
(SE), riickgestreute Elektronen, Augerelektronen, Rontgenstrahlen, Wirme
sowie durch Kothodolumineszenz erzeugtes Licht entstehen. Die SE besitzen
die geringste kinetische Energie, was zur Folge hat, dass diejenigen SE, welche
aus den tieferen Schichten der Probe stammen auf threm Wege zur Oberfliche
vom Material absorbiert werden. Die riickgestreuten Elektronen sowie die Auge-
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relektronen besitzten hohere Energien und kénnen auch aus tieferen Schichten
an die Oberfliche gelangen. Bringt man einen geeigneten Detektor an, der nur
empfindlich auf die SE reagiert, kann man Informationen aus der Oberfliche der
Schicht gewinnen. Die Menge der von der Probe detektierten Elektronen wird
als Helligkeitswert dargestellt, der dem Betrachter ein Bild der Probenoberfliiche
vermittelt.

Bei der hier verwendeten Messapparatur handelt es sich um das Feldemissions-
SEM GEMINI der Firma Carl Zeiss. Die Elektronen werden mit einer Spannung
von 20 kV unter einem Winkel von 60° zur Oberflichennormalen auf die zu
messende Probe beschleunigt. Die Auflosungsgrenze des Systems liegt, abhiingig
von den Probeneigenschaften, bei 1nm bis 10 nm.

3.4.2 Raster-Kraft-Mikroskopie (AFM)

Das Abrastern der aufgerauten Probenoberfliche erfolgt mit Hilfe einer diinnen
Silizium-Spitze, deren Radius 10nm betriigt und an einer Blattfeder (Cantilever)
mit bekannter Federkonstante befestigt ist. Ein Laserstrahl, der auf die Riick-
seite dieses Cantilevers gerichtet ist, wird von diesem reflektiert und anschlie-
kend von einer positionssensitiven Photodiode detektiert, so dass jede Bewegung
des Cantilevers registriert werden kann. Die Messung erfolgt im Nicht-Kontakt-
Modus und an Luft. Bei der auch als TappingMode™™ bezeichneten Messmethode
wird die Spitze in Schwingungen versetzt, so dass der Cantilever nahe an seiner
Resonanzfrequenz schwingt. Nihert sich die Spitze der Oberfliche, bewirkt die
van-der-Waals-Kraft eine Verringerung der Schwingungsamplitude bis zu einem
voreingestellten Setpoint. Ein Piezoelement regelt den Abstand zwischen Probe
und Spitze, indem er die Amplitude konstant hilt. Aus der Position dieses Pie-
zoelements wird unter Zuhilfenahme eines Softwareprogrammes ein dreidimen-
sionales Oberflichenbild der Probe dargestellt. Ausfithrliche Untersuchungen zn
Zn(O:Al-Filmen mit Hilfe der AFM-Messapparatur wurden in den Arbeiten von
Owen [96] und Schulte [116] unternommen.

Ein wichtiger Parameter fiir raue Oberflichen ist die RMS-Rauigkeit. Diese ist
ein Mak fiir die lokalen Héhenunterschiede auf der Schichtoberfliche und kann
aus den AFM-Messungen gewonnen werden |116]. Fiir N Datenpunkte z; ist diese
definiert durch:

Dabei ist
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die mittlere Héhe der Oberfliche. Mit dem hier benutzten AFM-Messgeriit Nano-
station 300 der Firma Surface Imaging Systems wird eine Fliche von 7 x 7 um?
bzw. 5 x 5 um? und einer Auflésung von 1024 x 1024 Messpunkten aufgenommen.

3.5 Chemische Analyse

Um Informationen iiber die Zusammensetzung der gesputterten Materialien zu
erhalten, insbesondere iiber den Gehalt von Mg und Ga, bietet sich die Elek-
tronenstrahlmikroanalyse (engl.: Electron Probe Micro Analysis) (EPMA) an.
Die wellenlingendispersive Rontgenspektroskopie (engl.: Wavelength Despersi-
ve X-Ray-Spectroscopy (WDX)) und die energiedispersive Rontgenspektrosko-
pie (engl.: Energy Dispersive X-Ray-Spectroscopy (RDX)) sind zwei Untersu-
chungsmethoden, welche durch den Oberbegriff EPMA zusammengefasst werden
kénnen. Anders als bei der EDX befindet sich bei der WDX zwischen Probe
und Detektor ein Kristall, welcher die Strahlung wellenlingendispersiv und da-
mit hochauflésend analysiert. Der Vorteil der WDX gegeniiber der EDX ist die
héhere Nachweisempfindlichkeit insbesondere fiir leichtere Elemente. Die WDX
zeichnet sich im Wesentlichen dadurch aus, dass in einer evakuierten Umgebung
Elektronen aus einer Kathode herausgelost werden. Eine Potentialdifferenz von
typischerweise 0,1 keV bis b keV beschleunigt die Elektronen, die durch ein Ma-
gnetfeld derart fokussiert werden, dass sie in Form eines Elektronenstrahls auf die
Probe auftreffen. Der Elektronenstrahl wechselwirkt mit der Atombhiille beispiels-
weise eines Zn-Atoms und schligt dort Elektronen herans. Das Atom verbleibt
solange in einen angeregten Zustand, bis ein Elektron aus einer dufkeren Scha-
le diesen freigewordenen Platz einnimmt und fiir das Material charakteristische
Rontgenstrahlung emittiert.
Die hier verwendete WDX-Messanlage Cameca SX100 bietet eine Nachweisemp-
findlichkeit von bis zu 0,01 at.%. Die relative Genauigkeit liegt im Falle von ge-
ringen Konzentrationen von Fremdelementen im Bereich von 10 % [122].
Die Konzentration der Al- und der Mg-Atome wird iiber das Verhéltnis des ge-
messenen Signals der metallischen Atome in den Schichten gebildet:

o _ K

x = m (3.16)

Dabei steht x fiir die gemessene (Mg, Ga bzw. Al)-Konzentration in at. %. Der
Sauerstoffgehalt wird dabei vernachliissigt, da die Variation hochstens 1at.%
betragen sollte |84].



3.6 Temperaturnachbehandlung unter einer Deckschicht

3.5.1 Dotiereffizienz

Anhand der EPMA- und der Hall-Effekt-Messungen ist es méglich die Dotiereffizi-
enz von Donatoren in ZnO zu bestimmen. Hierzu ist die Kenntnis der Ladungstri-
gerkonzentration n und der Dichte p des Materials vonnéten. Die Dotiereffizienz

(Maop) berechnet sich zu
n

Ndop = 2
pZn()MZn()A

mit der Avogadro-Konstanten A (6,022), der Dichte von ZnO pgyo und der
molaren Masse von ZnO My,o. Fiir diese Gleichung wird angenommen, dass
jedes Dotieratom, welches am Zinkplatz eingebaut wird, ein Leitungselektron
liefert |123].

(3.17)

3.6 Temperaturnachbehandlung unter einer
Deckschicht

Vor der Temperbehandlung wurden die in dieser Arbeit untersuchten Filme mit
einer 50nm dicken Schutzschicht versehen. Diese besteht aus Phosphor (P)-
dotiertem a-Si:H. Die Deposition dieser Schicht erfolgte mithilfe des PECVD-
Prozesses. Tabelle 3.1 listet die wichtigsten Parameter fiir die Deposition dieser
Deckschicht auf. Nach der Deckschichtdeposition wurden die Schichten in einen
Quarzrohrofen beférdert. Dieser besitzt einen Reiter fiir Probengréfen von bis zu
2,5 x 2,5ecm?, da die Proben jedoch groktenteils fiir Hall-Messungen verwendet
wurden, wurden Proben mit einer Groke von 8 x 8mm? getempert. Fiir den
Temperprozess wurde das Quarzrohr auf einen Druck von 3 x 107% mbar
evakuiert. Ausgehend von Temperstudien von Ruske et al. wurde die Temperatur
in einer Rampe von 45 min auf 650°C gesetzt, d. h. die Aufheizrate betrug
13,9 K /min [20]. Diese Plateautemperatur wurde anschliefend fiir eine Heiz-

Tabelle 3.1: Prozessparameter fiir eine Phosphor-dotierte a-Si:H-Deckschicht.

Parameter Wert [
Heizertemperatur 190°C
Prozessgas SiHy (50 scem),
Hy (100 scem)
Depositionsdruck 1, 6 mbar
Dotiergas Phosphin (PHjz) (20scem),
5% in SiHy
Plasmaanregung RF (13,56 MHz)
Schichtdicke 50 nm
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3 Glas

Deckschicht- Temperprozess Entfernen der
deposition @ 650°C, 24 h Deckschicht

Abbildung 3.8: Veranschaulichung des Temperprozesses und dem anschlieffenden
Entfernen der Si-Schutzschicht.

phase von 24 Stunden gehalten. Die Heiztemperatur ist auf 650°C beschrankt,
da diese dicht unterhalb des Erweichungspunktes des Substrates liegt. Danach
wurde die Probe innerhalb von acht Stunden, d. h. mit einer Abkiihlrate von
1,4 K /min aul RT gekiihlt. Um Risshildungen bzw. eine eventuelle Zerstorung
der Silizium-Deckschicht entgegenzuwirken, wurde die Aufheizrate im Laufe der
Arbeiten auf 1,4 K / min gesenkt.

PPlasmaunterstiitzter Trockenitzprozess von Silizium

Um insbesondere die Messung der optischen Eigenschaften der mit einer Schutz-
schicht versehenen Schichten zu ermdglichen, muss diese Si-Deckschicht mit Hilfe
eines Atzprozesses entfernt werden. Hierbei bietet sich der plasmaunterstiitzte
Trockeniitzprozess unter Verwendung des Atzgases Stickstofftrifluorid (NF )
an, da dieser selektiv das Si angreift, das ZnO:Al dagegen unbehandelt lisst
[96]. Das Atzen erfolgte in einer PECVD-Kammer in einer RF-Plasmaentladung
unter RT-Bedingungen, wobei das Plasma auch ein Aufheizen der Probe
bewirken kann. Der Kammerdruck wihrend des Atzens betrug 0,67 mbar, der
Gasfluss 40scem und die Entladungsleistung 110 W. Um sicherzustellen, dass
dic a-Si:H-Schicht riickstandslos entfernt wurde, wurde cine Atzzeit von 45
Sekunden gewihlt. Diese ist etwas linger, als die bendtigte Zeit, um die 50 nm
dicke Schicht zu entfernen.

Abb. 3.8 zeigt den Temperprozess in drei Schritten. In dieser Zeichnung wird
in dem zweiten Schritt zudem verdeutlicht, dass das Tempern bei derart hoher
Temperatur zu einer Kristallisation der a~5i:H=Schicht fithrt.

3.7 Effusion

Bei der Effusion wird das zu untersuchende Material unter Vakuumbedingungen
auf Temperaturen von bis zu 1050°C geheizt, wihrenddessen werden die aus

o
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diesem Material heraunsgelosten Gase mit Hilfe eines Massenspektrometers
analysiert. Der Aufbau und die Funktionsweise dieser Messmethode findet
sich ausfithrlich in [124, 125]. Wird nun vor der eigentlichen Spektrometrie-
Messung ein Edelgas wie Helium (He) bekannter Konzentration durch die
[onenstrahlimplantation in das Material eingebracht, so kann man wihrend der
Messung anhand der gewonnenen Temperaturverteilung Informationen iiber die
Mikrostruktur von Diinnfilmen, d.h. iiber die strukturellen Eigenschaften oder
das Vorhandensein und die Art von Leerrdumen im Material gewinnen |126].
Aufgrund seiner geringen Gréke kann sich das He vorwiegend in Leerrdumen
wie an Korngrenzen, an Grenzflichen, an Fehlstellen in den Kérnern sowie an
Zwischengitterplitzen des ZnO anlagern. Da das He keine chemische Reaktion
mit dem zu untersuchenden Material eingeht, werden die schwach gebundenen
He-Atome bei hohen Temperaturen herausgelést. Die Temperatur, die bendtigt
wird, um die He-Atome aus ihren Leerrdumen herauszulisen, kann Informationen
iiber die Dichte und die Struktur der untersnchten Materie liefern.

Die im Forschungszentrum Jiilich verwendete Effusionsapparatur besteht aus
einem Quarzglasrohr mit einem Durchmesser von 16 mm, welches von einem
Rohrofen umgeben ist. Dieses Rohr wird mit Hilfe einer Turbomolekularpum-
pe auf einen Basisdruck von 1 x 107 mbar evakuiert. Vor und nach jeder
Messung erfolgt eine Kalibrierung, d. h. es wird ein Kalibriergas (hier Neon)
und das zu messende Gas (hier Helium) mit bekanntem Fluss durch die vor
dem Quarzrohr befindliche Kapillare in das Rohr eingelassen. Die Probe wird
anschliefend mit einer Aufheizrate von typischerweise 20 K /min auf 1050°C
erhitzt. Dieses Kalibriergas wird ebenfalls wihrend jeder Messung eingelassen, so
dass mit bekanntem Druck und bekannter Molekiilmasse des Kalibriergases die
Effusionsrate (dNy./dt) des zu messenden Gases berechnet werden kann [124].
Die aus dem Material heransgeltsten Teilchen werden mittels eines Quadrupol-
Massenspektrometers detektiert. Das Einbringen von He-Atomen in das Material
erfolgt durch Tonenstrahlimplantation mit einer lIonenenergie von 40 keV und

einer typischen Dosis von Cy. = 3 x 10 ecm™2.

3.8 Solarzellen

3.8.1 Herstellung von Solarzellen

Die Herstelluing der Diinnschichtsolarzellen erfolgte in den drei im Abschn.
3.1 beschriebenen PECVD-Kammern des CT II. Es wurde der aus der Arbeit
von Michard |114] entwickelte Standardprozess fiir die Deposition von a-Si:H-
bzw. pe-Si:H-Solarzellen angewandt. Fiir die Deposition wurden Si-haltige
Prozessgase verwendet, welche zuvor in die PECVD-Kammern eingelassen
wurden. Amorphe und mikrokristalline Solarzellen lassen sich durch die Plas-
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a-Si:H- bzw. einer pc-Si:H-Solarzelle.

Tabelle 3.2: Prozessparameter zur Deposition von pin-Schichten jeweils einer

a-Si:H
" Schicht | Druck  Frequenz Gasfliisse Leistung
|mbar|  |MHz] [scem] W]
p 1 81,36 Hs: 200 4
SiHy: 1,4
B(CH3)3.‘ 1,2
i 1 81,36 Hs: 200 4
SiHy: 11
n 1.6 13,56 Hs: 100 4
SiHg4: 50
PHgz: 20
pe-Si:H
" Schicht | Druck  Frequenz Gasfliisse Leistung
|mbar|  |MHz] [scem] W]
p 1.6 13,56 Ha: 90 30
SiHy: 9
B(CHg)g.‘ )
i 1.6 13,56 Hs: 100 20
SiHy4: 20
n 1.6 13,56 Hs: 100 4
SiHy: 50
PHgz: 20

maentladung von SiHy und Wasserstoff herstellen. Die Dotierung erfolgt durch
Hinzugabe von Trimethylbor (B(CHg)s) zum Prozessgemisch fiir p-Dotierung
bzw. Phosphin (PHj) fiir n-Dotierung. Tabelle 3.2 listet die verwendeten
Depositionsparameter fiir die Deposition von a-Si:H- und pe-Si:H-pin-Solarzellen
auf. Die Substrattemperatur wihrend der Deposition betrug maximal 200°C und
die Depositionsrate fiir den a-Si:H-Prozess wurde zu 0,25nm/s und fiir den
pe-St:H-Prozess zu 2 1nm/ s bestimmt.

Bei der pe-Si:H-Solarzelle wurde fiir die n-Schicht eine amorphe Schicht gewihlt,
da diese aufgrund ihrer geringeren Leitfihigkeit eine Stromansammlung iiber die
definierte Zellfliche hinaus minimiert |114].

Nach der Solarzellendeposition erfolgte das thermische Aufdampfen einer 700 nm
dicken Silberschicht unter Zuhilfenahme einer Kontaktmaske. Diese Maske
definiert zugleich die Zellgrioken der insgesamt 36 Solarzellen, davon haben 18
Zellen eine Gréfe von 1 x 1em?.

Fiir die Solarzellendeposition in Abschn. 6.7 wird am Forschungszentrum
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eine grokflichige PECVD-Depositionsanlage genutzt [127|, in der bis zun neun
Substrate, versehen mit einem Frontkontakt, einem pe-Si:H-Depositionsprozess
unterzogen werden kinnen. Diese grokflichige Deposition hat den Vorteil, dass
mehrere unterschiedliche Frontkontakte gleichzeitig einen Depositionsprozess
durchlaufen und somit ein unmittelbarer Vergleich zwischen den TCOs méglich
ist.

Nach dem Depositionsprozess werden mit Hilfe eines Lasers Rasterlinien (engl.:
grid lines) in das pc-Si:H eingraviert, um eine eventuelle Stromansammlung
weitestgehend zu reduzieren. Anschliekend wird ein 80nm dicker ZnO:Al-
Riickkontakt und danach eine reflektierende Silberkontaktschicht mit 200nm
Dicke, unter Verwendung einer Maske DC-gesputtert. Um diese Silberschicht vor
Umwelteinfliissen zu schiitzen, wird nochmals eine 80 nm dicke ZnO:Al-Schicht
obenauf gesputtert. Mit Hilfe eines Lasers werden anschliekend die einzelnen
1 x 1lcm? groken Zellen definiert.

Vor der Charakterisierung werden die Solarzellen fiir eine Dauer von 30 min in
einen Ofen bei einer Temperatur von 160°C gelegt.

3.8.2 Charakterisierung von Solarzellen

Die Charakterisierung von Solarzellen erfolgt anhand der in Abschn. 2.10.3
beschriebenen Kenngréfen. Thre Bestimmung erfolgte mittels eines Sonnensimu-
lators und der Messung der spektralen Empfindlichkeit.

3.8.2.1 Der Sonnensimulator

Die Strom-Spannungs-Kennlinien der Solarzellen wurden unter Zuhilfenahme
eines Sonnensimulators WXS-140S-Super der Firma Wacom Electric Co.,
Ltd. aufgenommen. Eine detaillierte Beschreibung dieser Messmethode findet
sich in [124|. Kernstiick dieses Sonnensimulators sind eine Halogen- und eine
Xenon-Lampe. Das Licht dieser beiden Lampen wird derart iiberlagert, dass
das resultierende Spektrum moglichst dem AMI,5-Sonnenspektrum mit einer
Leistungsdichte von 1000 W /m? entspricht. Die Abweichung in der Bestrah-
lungsleistung iiber die Zeit betriigt ca. +£2%. Das Licht fillt senkrecht auf eine
Fliche von 14 x 14cm?. Mit einer Ansaugpumpe kann eine bis zu 10 x 10 cm?
groke Probe auf dieser Fliche, bestehend aus einem Kupferblock, gehalten
werden. Dieser Kupferblock wird zusiitzlich mit einer integrierten Heizung und
einer Wasserkiihlung auf einer konstanten Temperatur von (25 £ 1)°C gehalten.
Die Kontaktierung der 18 Solarzellen mit einer jeweiligen Groke 1 x 1em?
erfolgt durch vergoldete Kontaktstifte, welche eine computergestenerte Kenn-
linienmessung jeder Solarzelle ermoglicht. Die Ungenauigkeit fiir die Messung
der Stromdichte und den Wirkungsgrad der Solarzellen liegt aufgrund der leicht

Hh
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variierenden Flicheninhalte der jeweiligen Proben bei weniger als 2 %.

Um genanere Aussagen iiber die Eigenschaften einer Solarzelle im kurz- und
langwelligen Spektralbereich zu treffen, wurden die Messungen nicht nur mit
AML,5, sondern auch durch Zuhilfenahme eines Rot- (OG 590) und eines
Blaufilters (BG 7) durchgefiihrt.

3.8.2.2 Bestimmung der spektralen Empfindlichkeit

Eine spektral aufgeloste Abhéngigkeit des generierten Stromes einer Solarzelle
wird durch die QF gegeben. Diese gibt die Wahrscheinlichkeit an, mit der ein
auf die Solarzelle treffendes Photon ein zum Photostrom beitragendes Ladungs-
trigerpaar erzeugt |128].

Zur Bestimmung der QF wurde die Spektrale Empfindlichkeit (engl.: Spectral
Response) (SR) mit der Differential Spectral Response (DSR)-Technik bestimmt.
Dazu wird die Solarzelle mit monochromatischem Licht beleuchtet nnd der durch
die Beleuchtung generierte Strom gemessen. Um die SR zu erhalten, wird das
Verhiiltnis zwischen generierter Photonenstromdichte ( j,) zur eingestrahlten Leis-
tungsdichte gebildet. Letztere bildet das Produkt zwischen der Photonenenergie
(Epn) und der Photonenflussdichte (@,())), so dass fiir die spektrale Empfind-
lichkeit als Funktion der Wellenlidnge (A) gilt [96]:

SR(A) — ﬁ’gv(/\). (3.18)

Aus dieser Messgrife und unter Verwendung von Gl. 2.31 wird die Quanteneffi-
zienz berechnet:

QE(\) = SH.()\):—;. (3.19)

Im Gegensatz zur internen Quanteneffizienz, werden bei der externen Quantenef-
fizienz (EQE) optische Verluste, die die Reflexion des Lichtes aus der Solarzelle
heraus betreffen, mit beriicksichtigt. In dieser Arbeit wurde ein DSR-Messgeriit
mit einem Filterrad bestehend aus 21 Filtern im Strahlengang einer Halogen- und
einer Wolframlampe benutzt. Das Spektrum wird in einem Wellenlingenbereich
zwischen 350 nm und 1100 nm, in einer Auflésung von 25nm anfgenommen. Der
genaue Messaufban und das Messverfahren sind der Literatur zu entnehmen [124].



4 Wachstum und Eigenschaften
von ZnQO:Ga-Schichten

Auf der Suche nach alternativen Materialien zu herkémmlichem ZnO:Al sticht
das Material ZnO:Ga besonders hervor. Die kovalente Bindungslinge fiir die
Ga-O-Bindung ist mit 1,92 A sehr nahe an derjenigen von Zn und O mit 1,97 A.
Dagegen hat Al-O eine weit hohere kovalente Bindungslinge von 2,7 A. Hiernach
ist eine geringere Gitterverspannung durch den Einbau des Ga anstelle von Al
in das ZnO-Gitter auch fiir hohe Ga-Konzentrationen zun erwarten |[10]. Diese
reduzierte Verspannung hat zur Folge, dass weniger Streuzentren im Material
vorhanden sein sollten und die Ladungstriiger somit an Beweglichkeit gewinnen.
Ein weiterer Vorteil von Ga ist die héhere Standard-Bildungsenthalpie von
—1091 kJ / mol fiir 8-GasOs3 [129] im Vergleich zu —1676 kJ / mol fiir AloO3 [62].
Hierdurch ist die Wahrscheinlichkeit fiir die Bildung von Mischphasen innerhalb
des Kristallgefiiges von Zn0:Ga reduziert. Letztendlich erhofft man sich durch
die Dotierung mit Ga eine hihere Dotiereffizienz im Vergleich zur Dotierung mit
Aluminium.

Nach mehreren intensiven Studien zu Magnetron-gesputtertem ZnO:Al durch
Berginski et al. |55, 95|, Kluth et al. |32, 73| sowie Hiipkes ef al. [130] wird nun
das Zn0O:Ga fiir den Einsatz als Frontkontakt in Diinnschichtsolarzellen nmfas-
send erforscht. In diesem Kapitel werden fiir diesen Zweck Substrattemperatur-
sowie Dotierserien erprobt, um den Einfluss des Ga auf die elektro-optischen
Eigenschaften und auf das Atzverhalten zu studieren. Der Abschnitt 4.1
beschiftigt sich mit den Wachstumseigenschaften von ZnQO:Ga-Filmen. Hier
wird zusiitzlich der Einfluss eines zusiitzlichen Sauerstoftfflusses wihrend der
Deposition erliutert. Wihrend Abschnitt 4.2 einen Vergleich in den elektrischen
Eigenschaften von Zn0:Ga- und ZnO:Al-Diinnfilmen liefert, werden im Ab-
schnitt 4.3 die optischen Eigenschaften dieser Filme untersucht. Aufgrund der
zu erwartenden reduzierten Verspannung kénnten Unterschiede in den Atzeigen-
schaften im Vergleich zu Zn0O:Al zu erwarten sein, weshalb im Abschnitt 4.4 auf
das Atzverhalten eingegangen wird. Der Abschnitt 4.5 untersucht abschliefend,
inwiefern sich das Zn0:Ga als Frontkontakt fiir amorphe bzw. mikrokristalline
Silizium-Diinnschichtsolarzellen eignet.

Im Abschnitt 4.6 wird eine zusammenfassende Diskussion der gewonnenen
Ergebnisse dargeboten.



4 Wachstum und Eigenschaften von ZnQ:(Ga-Schichten

4.1 Einfluss der Depositionstemperatur auf das
Wachstum von ZnO:Ga

Bekanntlich ist der Dampfdruck von Zn zumindest fiir reaktives Sputtern tempe-
raturabhéngig [84]. Dies bedeutet, dass mit steigender Substrattemperatur wih-
rend der Deposition das Zn von der Substratoberfliche abdampft und damit die
Wachstumsrate reduziert |76]. Nach Ruske [122] ist fiir die Deposition mit Hilfe
eines keramischen Targets ein Abdampfen nicht zu erwarten, weshalb in Abb. 4.1
die Depositionsrate in Abhéngigkeit von Ty fiir Ga-dotierte ZnO-Diinnfilme mit
variierender Cga rargee zwischen 0,4 at. % und 1, 7at. % gezeigt wird. In der Le-
gende sind zusiitzlich die wihrend der Deposition eingestellten Targetleistungen
fiir das Sputtern mit einem ZnQO- bzw. einem Zn0:Ga-Target eingetragen. Die an
die Messpunkte anliegenden Geraden sind Ausgleichsgeraden. Um einen direkten
Vergleich zwischen den Schichten zu erméglichen, wurden hier vorwiegend Filme
aufgetragen, deren Schichtdicke méglichst nahe an 800 nm heranreicht.

Filme, die bei Raumtemperaturbedingungen und mit vergleichsweise hohen Tar-
getdotiermengen zwischen Cga rarger — 0,9at. % und Ciu rargee — 1, 7at. % angefer-

20 C@‘Tam [at.%] Targetleistung [W]
T T T T T T RF DC
r - = 04 40 | 240
18| - « 09 "7 50
= | _— v 13 67 80
£ 6l T « A7 0 100
= .
14+ " E
J _
0 *
E 12 g i
v v
5 | x ¥ ]
ﬁ 10 * > . i
[=] L v
a' t x*
3 8r v * .
* [ ]
0 100 200 300 400 500 600

Substrattemperatur T [*C]

Abbildung 4.1: Depositionsrate in Abhiingigkeit von der Substrattemperatur
fiir verschiedene Targetdotiermengen (Cga rarge). In der Tabel-
le ist die zu jedem Target wihrend der Deposition gehérende
Leistung in Watt angegeben. Die durchgezogenen Linien sind
Ausgleichsgeraden.



4.1 Einfluss der Depositionstemperatur auf das Wachstum von Zn(0:Ga

Tabelle 4.1: Galliumkonzentration in den Targets (Cg,) in wt. % und in at. %
sowie die Geradengleichung fiir die Depositionsrate, ermittelt aus
den Ausgleichsgeraden in Abb. 4.1,

C{;a,’l‘arget [Wf %I C{;a,’l‘arget [at. %I Tdep [III[I/ ]I[-llll |
0.5 04 19,271 — 0,011 x 7%
1.0 0.0 13,210 — 0,010 x 7%
1.5 1,3 12,160 — 0,000 x 7%
2.0 1.7 12,790 — 0,012 x 7%

tigt wurden, zeigen hohe Depositionsraten zwischen 12nm/ min und 13 nm/ min.
Mit steigender Substrattemperatur fillt die Depositionsrate fiir alle Serien linear
auf einen Wert zwischen 8 nm/ min und 9nm/ min. Aufgrund der vergleichsweise
hohen DC-Leistung von 240 W ist die Depositionsrate fiir Cg, murger — 0,4 at. %
iiber den gesamten Substrattemperaturbereich um einen Faktor von 1,5 gegen-
iiber der Depositionsrate der restlichen Serien erhdht, jedoch zeigt auch diese
Serie einen linearen Abfall mit steigender Substrattemperatur. Es konnte somit
gezeigt werden, dass der Anstieg in Ty ein Abdampfen des Zn von der Substra-
toberfliche bedingt.

Tabelle 4.1 listet die Targetdotiermenge sowohl in wt. % als auch in at. %
auf. Daneben ist die aus den Anpassungsgeraden in Abb. 4.1 resultierende
Depositionsrate (rgep) aufgetragen, so dass bei gegebener Ty die Depositionsrate
ermittelt werden kann.

4.1.1 Chemische Zusammensetzung von ZnO:Ga-Filmen

Mit Hilfe der EPMA wurde die chemische Zusammensetzung der gesputterten-
Zn():Ga-Schichten ermittelt. Abb. 4.2 zeigt hierzu den in den Schichten gemes-
senen Ga-Gehalt in Abhéngigkeit von der durch die Depositionsrate der ver-
wendeten Targets kalkulierten Ga-Konzentration. Jeder Messpunkt ist hier mit
einem Wert versehen, der die Substrattemperatur reprisentiert. Die durchgezo-
gene Linie beschreibt den Verlauf eines idealen Transfers, d. h. den Fall, wenn
der Galliumgehalt in den Schichten exakt den gleichen Gehalt aufweisen wiirde,
wie es durch die Targetsdotiermenge vorgegeben ist.

Eine breite Verteilung an Schichten wurde fiir diese Messung ausgewiihlt, um
im Nachhinein eine Vorhersage iiber die Ga-Konzentration aller nachfolgenden
Schichten treffen zu kénnen. Beispielsweise erhiilt man bei der Ty 340°C einen
Ga-Ubertrag vom Target in die Schicht mit einem Faktor von 1,58 (gestrichelte
Linie), was wiederum bedeutet, dass der Ga-Gehalt in den Schichten gegeniiber
der Targetdotiermenge um den Faktor 1,58 erhoht ist. Auch eine Schicht, welche
unter zusitzlichem Sauerstofffiuss wihrend der Deposition und bei vergleichswei-
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Abbildung 4.2: Ga-Konzentration der ZnO:Ga-Filme in Abhéngigkeit von der
Ga-Konzentration der verwendeten Targets, berechnet aus der
Depositionsrate. Die durchgezogene Linie beschreibt den idealen
Ga-Transfer (1:1) vom Target zum Substrat, die gestrichelte Linie
den Transfer bei Ty — 340°C. Fiir weitere Details, siehe Text.

se hoher Temperatur von 500°C angefertigt wurde, ist hier mit der Beschriftung
500°C + Qg aufgefiihrt.

Diese Graphik zeigt, dass der Ga-Anteil in den Schichten, verglichen mit der
vorgegebenen Targetdotiermenge stets hoher ist. Dies steht im Zusammenhang
mit der Depositionsrate aus Abb. 4.1, welche mit steigender Substrattemperatur
einen Abfall zeigt.

Bei einer konstanten Targetdotiermenge von 1,7 at. % ist der Effekt der Substrat-
temperatur auf die Targetdotiermenge sehr deutlich zu erkennen: Mit steigender
Substrattemperatur steigt der Ga-Gehalt in den Schichten kontinuierlich an, bis
dieser bei einer Substrattemperatur von 500°C mit Cg, — 3,2at. % im Vergleich
zur RT-Probe den doppelten Wert erreicht. Dagegen fithrt die Deposition bei
500°C und zusitzlicher Sauerstoffzufuhr zu einer verringerten Ga-Konzentration
in den Schichten von 1,8at. % und ist damit vergleichbar mit der RT-Probe. Dies
ist erneut ein Hinweis darauf, dass bei htheren Substrattemperaturen das Zn wih-
rend der Deposition von der Substratoberfliche abdampft. Bei zusiitzlicher Sau-
erstoffzufuhr wird augenscheinlich das Abdampfen des Zinks unterdriickt. Sofern
geniigend Sauerstoff an der Substratoberfliche zur Verfiigung steht, kann das ab-
dampfende Zink eingefangen werden und gemik folgender chemischer Gleichung
ZnQ bilden und zum Schichtwachstum beitragen:
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27n(s) + O,(g) — 2Zn0O(s)

4.2 Elektrische Eigenschaften von Zn0O:Ga

Studien zu Al-dotiertem ZnQ zeigten, dass die elektrischen Eigenschaften
eine starke Abhingigkeit zur Substrattemperatur und zur Al-Konzentration
aufweisen [18]. In diesem Kapitel wird der Einfluss des Ga auf die Depositi-
onsbedingungen untersucht. Um das hinsichtlich der elektrischen Eigenschaften
optimale Zn0O:Ga zu erhalten, wurde fiir jede Targetdotiermenge jeweils die
Substrattemperatur variiert. In Abb. 4.3 sind die elektrischen Eigenschaften
wie (a) die Hall-Beweglichkeit, (b) die Ladungstrigerkonzentration sowie (c)
der spezifische Widerstand gegen die Substrattemperatur aufgetragen, wobei,
der Ubersichtlichkeit halber, die Messpunkte anhand von Fiithrungslinien mit-
einander verbunden wurden. Als blaue nach oben gerichtete Dreiecke sind auch
Referenzwerte von Std. ZnO:Al mit eingetragen.

Fiir alle Serien ist zunichst ein Anstieg in der Beweglichkeit mit steigender
Substrattemperatur zu verzeichnen. Die Serie mit der Targetdotiermenge von
0,4at. % erreicht ihr Maximum mit 29cm?/Vs bei einer Substrattemperatur
von 500°C. Auch die Serie mit der Targetdotiermenge von 0,9at. % zeigt bei
einer Substrattemperatur von 500°C ein Maximum in der Beweglichkeit von
42 cm?/Vs. Bei dieser Serie wurde das Maximum in der Beweglichkeit oberhalb
von 500°C vermutet, weshalb die Substrattemperatur weiter anf bis zu 600°C
erhéht wurde. Die Beweglichkeit zeigte jedoch einen Abfall.

Fiir hohere Targetdotiermengen verschiebt sich das Maximum hingegen zu
kleineren Substrattemperaturen, so dass bei einer Targetdotiermenge von
1,3at. % ein Maximum von 39cm?/Vs bei einer Substrattemperatur von 340°C
resultiert. Fiir die Serie mit der hiéchsten Targetdotiermenge von 1,7 at. % ist
das Maximum von 37 cm?/Vs bei einer Substrattemperatur von 250°C zu finden.
Damit verschiebt sich das Maximum in der Beweglichkeit mit steigender Tar-
getdotiermenge kontinuierlich zu kleineren Substrattemperaturen. Es wiire zu
vermuten, dass fiir Ciu rarger — 0,4 at. % die Beweglichkeit mit weiter steigernder
Substrattemperatur ansteigen sollte, sodass das Maximum oberhalb von 500°C
Zu vermufen wire.

Die Ladungstrigerkonzentration zeigt eine #hnliche Abhéngigkeit von der
Substrattemperatur. Alle Dotierserien zeigen einen Anstieg mit steigender
Substrattemperatur an und erreichen jeweils ein Maximum bei mittleren
Temperaturen. Eine Verschiebung der Maxima zu kleineren Substrattempe-
raturen mit steigender Targetdotiermenge ist hier lediglich fiir die hdchste
Ga-Konzentration zu verzeichnen. Fiir héhere Substrattemperaturen fillt die
Ladungstrigerkonzenzration wieder auf die urspriinglichen Werte zuriick. Die
héchste Ladungstrigerkonzentration von 5,5 x 102 em=? wurde fiir 1,7at. %
und bei einer Substrattemperatur von 250°C erreicht. Ahnlich wie das Maximum
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Abbildung 4.3: Elektrische Eigenschaften von ZnO:Ga-Filmen fiir verschiedene
Targetdotiermengen Ca rurget- (a) zeigt die Beweglichkeit, (b) die
Ladungstriigerkonzentration und (¢) den spezifischen Widerstand
als Funktion der Substrattemperatur. Die durchgezogenen Linien
sind Fiihrungslinien.

bei der Ladungstriigerkonzentration ist das Minimum fiir den spezifischen Wider-
stand bei mittleren Substrattemperaturen zu finden. Bei der Targetdotiermenge
von 1,7 at.% verschiebt sich das Minimum zu kleineren Substrattemperaturen,
so dass im Endeffekt der niedrigste spezifische Widerstand von 3,1 x 1072 Qecm
bei einer Substrattemperatur von 250°C und bei einer Targetdotiermenge von
1,7at. % zu finden ist.

Im Vergleich zu Std. ZnO:Al mit einer Beweglichkeit von 46 cm?/Vs konnte keine
der Serien an diesen hohen Wert heranreichen. Die Serie mit Ciarare: — 1,7at. %
iibertraf das Std. ZnO:Al in der Ladungstrigerkonzentration mit 5,5 x 1074 Qem
im Vergleich zn 4,9 x 107 Qem geringfiigig. Ein spez. Widerstand von
3 x 107* Qem ist sowohl fiir ZnO:Ga mit Ciaarget — 1,7at. % als auch fiir das
Std. Zn(:Al zu verzeichnen.
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4.2.1 Vergleich zwischen ZnO:Ga und ZnO:Al

Da die Beweglichkeit der ZnO:Ga-Filme nicht an diejenige des Std. Zn(:Al
heranreichen konnte, wurden nun in der Sputterkammer des CT II ebenfalls
Zn(O:Al-Filme unter identischen Bedingungen deponiert. Aus dieser Untersu-
chung kénnen zusitzliche Aussagen iiber den Einfluss der Deposition unter
einem Winkel von 45° zur Substratnormalen getroffen werden.

In Abb. 4.2.1 sind hierzu die elektrischen Eigenschaften wie (a) die Beweglichkeit,
(b) die Ladungstrigerkonzentration und (¢) der spez. Widerstand als Funktion
der durch EPMA-Messungen gewonnenen und der daraus interpolierten Galli-
umkonzentration (Cg,) bzw. Aluminiumkonzentration in den Schichten (Cy)
aufgetragen.

Fiir diese Darstellung wurde im Falle von ZnO:Ga diejenige Serie ausgesucht,
welche in Abb. 4.3 bei moderaten Substrattemperaturen zu den hdchsten
Beweglichkeiten fithrte. Dies entspricht der Serie mit Cgumargee — 1,7at. %. Um
dies direkt mit Zn(O:Al vergleichen zu kénnen, wurde ein ZnO:Al mit vergleich-
barer Targetdotiermenge von Alumininm (Cyjrargee) — 1,6 at. % verwendet. Die
Zn(: Al-Serie besteht auns fiinf Messpunkten, welche zu denjenigen Schichten ge-
héren, die bei Substrattemperaturen von 100°C, 250°C, 300°C, 340°C sowie 500°C
angefertigt wurden, und damit zum groken Teil den Depositionsparametern der
Zn(0):Ga-Serie entsprechen. Wiihrend der Deposition beider Serien wurden die
jeweiligen Targets mit Hilfe eines DC-Generators betrieben.

Auch hier ist Std. ZnO:Al zu Vergleichszwecken (blaue Dreiecke) anfgetragen.
Die Abbildung zeigt, dass die Messergebnisse in zwei Teilserien aufgespalten
werden kénnen, ndmlich in Serien, die bei vergleichsweise geringen (= 250°C) und
bei vergleichsweise hohen Substrattemperaturen (> 250°C) angefertigt wurden.
Die Hochtemperaturdeposition ergibt zumindest fiir die ZnO:Ga-Serie eine
parabelférmige Abhéngigkeit der drei Hall-Parameter zur Galliumkonzentration
in den Schichten.

Bei den ZnO:Ga-Filmen zeigt sich, dass mit steigender Cyg, die Beweglich-
keit ansteigt und bei Cg, — 1,9at.% ein Maximum von 3901112/\;’5 erreicht
wird. Die Ladungstrigerkonzentration zeigt bei 2,1at.% ein Maximum von
5,8 x 102°cm~2 und der spezifische Widerstand zeigt ebenfalls bei 2,1 at. % ein
Minimum von 3,1 x 107* Qem (vergleiche Abb. 4.3). Somit kann die Vermutung
aufgestellt werden, dass bei einer Gallinmkonzentration von ungefihr 2at. % in
den Zn0:Ga-Schichten das Optimum in den elektrischen Eigenschaften liegt.
Bei der ZnO:Al-Serie ist der maximale Beweglichkeitswert mit 49 cm?/Vs bei
einer Alumininmkonzentration von 2,1at. % zu finden. Verglichen mit ZnO:Ga
ist die maximale Ladungstrigerkonzentration mit 4,8 x 102 ecm™3 ebenfalls bei
2 1at.% zu sehen, jedoch ist diese geringfiigig niedriger. Der geringste spez.
Widerstand fiir diese Serie ist mit 2,8 x 107*Qcm dagegen bei 1,.8at.% zn
finden.

Der Vergleich mit Std. Zn0O:Al liefert zutage, dass die in der Sputterkammer
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Abbildung 4.4: Elektrische Eigenschaften wie (a) Hall-Beweglichkeit, (b) La-
dungstriigerkonzentration und (¢) spez. Widerstand als Funktion
von der Al- bzw. Ga-Konzentration in den Schichten von ZnO:Ga-
und ZnO:Al-Filmen, welche am CT II deponiert wurden. Std.
Zn(:Al dient hier als Vergleich.

des CT II deponierten ZnO:Al-Schichten vergleichbare elektrische Eigenschaften
liefern. ZnO:Ga erreicht dagegen nicht die hohen Beweglichkeiten von Zn(O:Al
Hiermit kann also geschlussfolgert werden, dass die Deposition von Zn(O unter
einem Winkel von 45° keinen erkennbaren Einfluss auf die elektrischen Eigen-
schaften der Schichten hat. Unabhiingig davon, in welcher Anlage das Zn(0:Al
deponiert wurde, sind die elektrischen Eigenschaften reproduzierbar.
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4.3 Optische Eigenschaften

4.3 Optische Eigenschaften

Transmissions- und Reflexionsmessungen von ZnO:Ga-Diinnfilmen sind Bestand-
teil dieses Abschnitts. Zunichst wird im Unterabschnitt 4.3.1 auf die optischen
Eigenschaften der ZnO:Ga-Filme eingegangen, wobei die Targetdotiermenge bei
1,7at.% konstant gehalten und die Substrattemperatur zwischen 100°C und
500°C variiert wurde. Hier wurde ebenfalls der Unterschied zwischen Zn0:Ga und
Zn(: Al untersucht. Im niichsten Unterabschnitt (4.3.2) erfolgt eine Veriinderung
der Galliumkonzentration fiir jede Substrattemperaturserie.

4.3.1 Substrattemperaturserie

Einen Vergleich in den optischen Eigenschaften wie der Transmission und der
Reflexion von Zn0:Ga sowie ZnO:Al-Filmen, welche allesamt am CT II bei
verschiedenen Substrattemperaturen zwischen 100°C und 500°C  angefertigt
wurden, liefert Abb. 4.5 (a). Die blaue, punkt-gestrichelte Kurve gehort zu den
Transmissions- und Reflexionswerten von Std. ZnO:Al

Die Variation in der Substrattemperatur fiir ZnO:Ga fithrt zu einer vergleichs-
weise hohen Variation in der Transmission im Vergleich zu ZnO:Al insbesondere
im nahen Infrarot. Dies bedeutet, dass die optischen Daten fiir Zn(:Al iiber den
gesamten Substrattemperaturbereich relativ stabil sind. Bei einer Substrattem-
peratur sowohl von 250°C als auch von 340°C zeigt sich, dass die Transmissions-
und Reflexionskurven von Zn0:Al vom CT II sehr nahe an die Kurven von Std.
Zn(O: Al heranreichen. Bei ZnO:Ga ist dies lediglich bei Ty - 250°C der Fall.

Abbildung 4.5 (b) zeigt die Anderung in der Energieliicke von ZnO:Al- und
Zn0:Ga-Filmen, welche aus Absorptionsmessungen der Abb. 4.5 (a) mit Hilfe
der GL. 2.18 berechnet wurden. Ahnlich wie bei den Messungen der elektrischen
Eigenschaften erhéht sich die Energieliicke von ZnO:Ga-Filmen zunichst mit
steigender Substrattemperatur von 3,44 eV auf 3,69 eV hei Ty — 250°C und fillt
anschliekend auf 3,45 eV fiir Ty - 500°C.

Im Vergleich zu Std. ZnO:Al mit einer Energieliicke von 3,64 eV fiihrt die
Ga-Dotierung somit zu einer leicht erhthten Energieliicke von 3,69 eV, wobei
die Werte innerhalb der Fehlerbalken liegen. Bei ZnO:Al, welches in der Sputter-
kammer des CT II deponiert wurde, ist ebenfalls ein Anstieg in der Energieliicke
mit steigender Substrattemperatur zu verzeichnen. Dieser Anstieg ist dagegen
flacher und bei einer Substrattemperatur von 340°C ist vielmehr eine Sittigung
zu vernehmen, sodass die Energieliicke der ZnO:Al-Filme vergleichbare Werte
wie das Std. ZnO:Al hervorbringt.

Die Deposition unter einem Winkel von 45° hat demzufolge ebenfalls keinen
messbaren Einfluss auf die optischen Eigenschaften.
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Abbildung 4.5: Optische Eigenschaften von Zn(O:Al- und ZnO:Ga-Filmen: (a)
Reflexions- und Transmissionsmessungen von Zn0:Ga und
Zn(:Al, deponiert unter verschiedenen Substrattemperaturen

und (b): Abhiéingigkeit der Energieliicke von der Substrattempe-
ratur fiir ZnO:Al und ZnO:Ga.

4.3.2 Dotierserie

Neben der Variation in der Substrattemperatur, wurde des weiteren eine Studie
iiber die Dotierkonzentration von Ga im ZnO durchgefithrt. Zu diesem Zweck
wiurde der Gallinmgehalt im Target zwischen Oat. % und 1,7at. % variiert.
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Abbildung 4.6: Optische Eigenschaften von ZnO:Ga-Filmen unter variierendem
Ga-Gehalt in den Schichten. Reflexions- und Transmissionsmes-
sungen von Zn0:Ga, deponiert bei Substrattemperaturen von (a)

100°C, (b)

340°C und (c) 500°C.
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Die optischen Eigenschaften dieser so gewachsenen Zn0:Ga-Filme sind fiir
unterschiedliche Substrattemperaturen und variierende Galliumkonzentrationen
in den Schichten in Abh. 4.6 dargestellt. Bild 4.6 zeigt T- und R-Messungen von
Zn0:Ga-Diinnfilmen, deponiert bei (a) 100°C, (b) bei 340°C und (c¢) bei 500°C.
Als blaue punkt-gestrichelte Kurven sind zusitzlich in jedem Graphen jeweils
die optische Messungen vom Std. ZnO:Al-Film aufgetragen.

Wie Abb. 4.6 (a) zeigt, verdindert sich die Transmission der Schichten, welche
bei 100°C angefertigt wurden, signifikant, wenn der Ga-Gehalt in den Schichten
variiert wird. Wihrend die Transmission bei intrinsischem ZnO bis 2500 nm auf
einem hohen konstanten Wert verbleibt, ist bei der hichsten Ga-Konzentration
von 1,9at. % die Transmission fiir Wellenlingen > 1100nm deutlich reduziert.
Die Reflexion dagegen bleibt bis zu einer Ga-Konzentration von 1,4 at. % relativ
konstant und zeigt erst fiir eine Ga-Konzentration von 1,9at. % einen Anstieg
im Infraroten. Im kurzwelligen Bereich dagegen ist jedoch keinerlei Verschiebung
in der Bandkante zu erkennen. Im Vergleich zu Std. ZnO:Al ist dagegen eine
Verschiebung in der Bandkante fiir alle ZnO:Ga-Filme zu vernehmen, diese ist
jedoch auf den Burstein-Moss-Effekt zuriickzufithren [26, 27|, welcher durch die
erhohte Ladungstriigerkonzentration zum Tragen kommt (vgl. Abb. 4.3 (b))

Bei einer Substrattemperatur von 340°C (Abb. 4.6 (b)) liegen die Transmissions-
und Reflexionskurven vergleichsweise eng beieinander, abgesehen von der Probe
mit dem geringsten Cg, rurger von 0,6at. %. Auch sind diese drei Transmissions-
kurven sehr dicht an der Transmissionskurve von Std. ZnO:Al gelegen.

In Abb. 4.6 (c), d. h. bei einer Substrattemperatur von 500°C, fithrt die Variation
in der Ga-Konzentration zu keiner signifikanten Anderung in den optischen
Eigenschaften. Sowohl die Transmissions- als auch die Reflexionskurven liegen
bei dieser Serie recht nahe beieinander. Im Vergleich zu Std. ZnO:Al weist
die Transmissionskante im Kurzwelligen eine leichte Verschiebung zu kleineren
Wellenlingen auf.

4.4 Atzverhalten von ZnO:Ga

Um dieses Ga-dotierte ZnO als Frontkontakt in Diinnschicht-Solarzellen einsetzen
zu konnen, wird im Folgenden das Atzverhalten dieser Schichten erliutert. Dazu
wurden diese in verdiinnter Salzsiure (0,5%) gehalten, und ein Schichtabtrag
von mdglichst 150nm wurde angestrebt. In diesem Abschnitt werden nun die
Eigenschaften dieses Materials nach dem Atzprozess grundlegend untersucht.
Eigenschaften wie die Atzrate, die Widerstandsverdinderung nach dem Atzen
sowie die Morphologie der Schichten sind die wesentlichen Themengebiete dieses
Kapitels.
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4.4.1 Atzrate und spezifischer Widerstand vor und nach
dem Atzen von ZnO:Ga

Nach umfassenden Atzstudien zu ZnO:Al 73] wird nun der Einfluss des Dotier-
materials Ga fiir ZnO hinsichtlich der Atzeigenschaften untersucht. Abbildung
4.7 zeigt die Atzrate (blau) in Abhingigkeit von der Substrattemperatur fiir
unterschiedliche Ga-Gehalte in den Targets. Diese Punkte wurden der Uber-
sichtlichkeit halber mit Fiihrungslinien verbunden.

Der spezifische Widerstand, gemessen mit Hilfe der Vier-Punkt-Messmethode
vor und nach dem Atzen, ist ebenfalls in diesem Graphen in logarithmischer Dar-
stellung fiir die Serien zwischen Cgarurgee = 0,4 at. % und Cia murgee = 1,3at. %
aufgetragen. Bei Cy murger = 1, Tat. % ist dieser anfgrund der geringen Variation
dagegen in linearer Darstellung aufgetragen.

Die Atzraten aller hier gezeigten Serien sind vergleichsweise hoch und liegen
zwischen 6nm/s und 13nm/s fiir Substrattemperaturen unterhalb von 250°C.
In Analogie zu den elektrischen und optischen Messungen von ZnO:Ga aus
den Abschnitten 4.2 und 4.3 zeigen die Atzraten Minima, welche sich mit
steigernder Ga-Konzentration in den Targets zu kleineren Substrattemperaturen
hin verschieben.

Fiir hohere Gallinmkonzentrationen zwischen 1,3at. % und 1,7 at. % im Target
durchlinft die Atzrate ein Minimum bei 340°C und steigt dann wieder mit
steigender Substrattemperatur geringfiigig an. Sinkt die Galliumkonzentration
in den Schichten auf 0,9at. % wird dieses Minimum bei einer hoheren Substrat-
temperatur von 550°C erreicht. Bei Ciurargee = 0,4 at. % ist das Maximum von
9nm/sec in der Atzrate bei einer Substrattemperatur von 340°C zu finden. Da
sich offensichtlich das Minimum mit geringerer Ga-Konzentration zu héheren
Substrattemperaturen verschiebt, wire bei der Serie mit Cg, rurgee = 0,4at. %
ein Minimum in der Atzrate demzufolge bei einer Substrattemperatur von
= 600°C zu vermuten.

Auffillig ist, dass die Atzrate groftenteils dem Verlauf des spezifischen
Widerstands vor und nach dem Atzen folgt, wenn man von der Serie mit
Ciamarget = 0,4at. % in den Targets absieht. Hier zeigt sich bei einer Tempera-
tur von 340°C ein Anstieg in der Atzrate, withrend der Widerstand absinkt. Fiir
héhere Substrattemperaturen dagegen ist die Analogie wieder vorhanden. Bei
diesem Datenpunkt kénnte es sich eventuell um einen Ausreiker handeln.

Fiir den spezifischen Widerstand lidsst sich allgemein sagen, dass sich dieser
lediglich fiir Substrattemperaturen von unter 350°C #ndert, wenn man einen
Vergleich vor und nach dem Atzen zicht. Sobald die Substrattemperatur 350°C
iibersteigt, sind kanm Verdindernngen im Widerstand vor und nach dem Atzen
zu erkennen. Dies ist ein Hinweis darauf, dass die Schichten mit steigender
Substrattemperatur zunehmend kompakter werden [32]. Diese Kompaktheit
fithrt dazu, dass die angreifende Siure nur an vereinzelten Stellen auf der Ober-
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fliche des ZnO die Schicht abzutragen vermag. Die Filme sind mit steigender
Substrattemperatur resistenter gegen einen Atzangriff.
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Abbildung 4.7: Spezifischer Widerstand vor und nach dem Atzen sowie die Atz-
rate von ZnO:Ga-Filmen fiir verschiedene Ga-Konzentrationen in
den Targets. Die Linien dienen als Fiihrungslinien.

4.4.2 Oberflichentopographie von ZnO:Ga nach dem Atzen
4.4.2.1 SEM-Aufnahmen

Analog zum Atzverhalten von ZnO:Al-Filmen fiihrt das Atzen von ZnO:Ga zu
kraterartigen Strukturen [131, 132|, welche fiir das Lighttrapping von Bedeutung
sind. Abbildung 4.8 zeigt SEM-Oberflichenaufnahmen in 200-facher Vergrike-
rung von Zn(:Ga-Filmen, welche bei unterschiedlichen Substrattemperaturen
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Abbildung 4.8: SEM-Aufnahmen nach dem Atzprozess von Zn0O:Ga-Filmen, de-
poniert unter variierender Substrattemperatur zwischen RT und
390°C sowie konstanter Targetdotiermeng 1,7 at.%.

von Ty — RT, 140°C, 320°C sowie 390°C deponiert und anschliekend in verdiinnter
Salzsdure gedtzt wurden. Die Ga-Konzentration in den Targets wurde wihrend
der Deposition dieser Filme mit Cga rurger = 1, Tat. % konstant gehalten.

Fiir geringe Substrattemperaturen von bis zu 140°C besteht die Oberfliche
aus vergleichsweise pordsem Material. Dieses zeichnet sich durch kleine, steile
und hiigelartige Strukturen, mit einer lateralen Groke von bis zu 150 nm, aus.
Diese Strukturen sind wahllos iiber der Schichtoberfliche verteilt. Der Vergleich
zwischen der RT-Probe und der unter 140°C angefertigten Probe zeigt, dass die
laterale Gréke dieser Strukturen mit steigender Substrattemperatur zunimmt.
Ebenfalls wird mit steigender Substrattemperatur das Material zunehmend
kompakter und dtzresistenter, d. h. die Sdure vermag nicht mehr derart tief
in das Material einzudringen und die einzelnen Kérner zu trennen, wie es bei
der RT-Probe der Fall ist. Dies wurde ebenfalls im Abschnitt 4.4.1 anhand der
geringeren Atzrate fiir héhere Substrattemperaturen beobachtet.

Fiir Substrattemperaturen oberhalb von 320°C wird die Oberfliche zunehmend
glatter; Anstatt einer hiigelartigen Oberfliche, zeigen sich nun vereinzelt krater-
artige Strukturen, welche eine homogene Verteilung aufweisen und bis zu einer
Substrattemperatur von 390°C an lateraler Grofke zunehmen. Krater mit einer
lateralen Grofe von bis zu 600 nm konnten durch den Atzprozess erzengt werden.
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Diese eignen sich ideal zur Streuung des einfallenden Lichtes, so dass dieses
Material im Abschnitt 4.5 Einsatz als Frontkontakt fiir Diinnschichtsolarzellen
finden wird.

4.42.2 AFM-Aufnahmen

Abbildung 4.9 zeigt eine Matrix von AFM-Aufnahmen von Zn(O:Ga-Filmen fiir
verschiedene Substrattemperaturen und verschiedene Gallium-Konzentrationen
in den Targets. An jeder Aufnahme ist rechts unten jeweils die RMS-Ranigkeit
angegeben.

Wie die SEM-Aufnahmen schon zeigten, resultiert nach dem Atzen von unter
Raumtemperaturbedingungen deponierten Schichten eine eher portse Morpho-
logie fiir alle hier betrachteten Filme. Diese zeichnen sich durch steile Hiigel
aus, welche eine raue Oberfliche erzeugen (RMS-Rauigkeit zwischen 100 nm und
140 nm).

Ein Anstieg in der Substrattemperatur hat zur Folge, dass die Kratergrike
zunimmt. Krater mit einer lateralen Groke von bis zu 2 pm kénnen mit Hilfe des
Atzens von Zn0:Ga hervorgebracht werden. Der griine diagonale Streifen in der
Matrix markiert den Bereich, in welchem Krater mit einer fiir die Lichtstreuung
optimalen Groke von 400nm bis 600nm erzengt wurden. Diese kénnen dem
Typ-B bzw. Typ-C-Material, bzw. dazwischenliegenden Ubergangsbereichen
dieser beiden Typen des Strukturzonenmodels von Kluth zugeordnet werden
[32]. Aufgrund der sehr hohen lateralen Groke dieser Krater mit einer relativ
flachen Oberfliche dazwischen ist zu vermuten, dass es sich hier vorwiegend um
das Typ-C-Material handelt. Diese Art von Morphologie tritt groktenteils bei
Substrattemperaturen in der Nidhe von 270°C und bei einem Depositionsdruck
von 0,4mTorr auf |79|.

Typ-B-Morphologie sollte demzufolge vorwiegend auf der linken Seite des griinen
Streifens, d. h. bei geringeren Substrattemperaturen vermutet werden.

Die sich hier ergebende Schriglage des griinen Bereichs sagt zudem aus, dass,
sobald die Gallium-Konzentration verringert wird, die Substrattemperatur
entsprechend erhéht werden muss, um eine vergleichbare Morphologie zu
erhalten. Dies steht wiederum in Analogie zu der beobachteten Abhiingigkeit der
elektrischen und optischen Eigenschaften sowie der Atzrate von der Substrat-
temperatur. Eine dhnliche Abhiingigkeit wurde bereits von Berginski et al. fiir
Aluminium-dotiertes und texturiertes ZnQO gefunden [55].

Auffillig ist, dass fiir sehr hohe Substrattemperaturen von iiber 500°C als auch
fiir eine hohe Targetdotiermenge von iiber 1,3at. %, d. h. jenseits des griinen
Streifens, sich eine zunehmend glattere Oberfliche mit einer RMS-Ranigkeit
von unter 30nm offenbart. Diese zeigt zudem Ahnlichkeiten zur Morphologie
der Schichten, welche wiederum bei geringen Substrattemperaturen deponiert
wurden. Kdrner mit einer lateralen Gréke von bis zu 200nm treten nach dem
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Abbildung 4.9: AFM-Aufnahmen nach dem Atzprozess von ZnO:Ga-Filmen, de-
poniert unter variierender Substrattemperatur und variierender
Targetdotiermenge. Die Zahlenangaben am unteren Rand jedes
Bildes geben die RMS-Rauigkeit an.

Atzprozess hervor, jedoch weist diese Oberfliiche keine kraterartigen Strukturen
mehr auf. Dies ldsst darauf schlieken, dass es sich bei dieser Art von Morphologie
vermutlich um das Typ D-Material des modifizierten Strukturzonenmodells
handelt |79]. Diese Art von Morphologie tritt laut Kluth bei Ts - 270°C sowie
einem Depositionsdruck von 10mTorr (& 13, 3 pbar) auf.

Andererseits kann durch einen Vergleich mit der Arbeit von Berginski ef al. |18]
vermutet werden, dass durch hohe Targetdotiermengen und hohe Substrattempe-
raturen vielmehr flache und groke Krater zu erwarten wiren. Aufgrund der sehr
kleinen Scangréfe von 2,5 x 2,5 um? ist zu vermuten, dass derart groke Krater
durch eine Messung nicht mehr aufgelost werden kdnnen, bzw. die Messung
auf einer glatten Fliche zwischen zwei benachbarten Kratern durchgefithrt wurde.
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4.5 Zn0O:Ga als Frontkontakt fiir
Diinnschichtsolarzellen

Sowohl die SEM- als auch die AFM-Aufnahmen der gefitzten Oberflichen der
Zn0:Ga-Filme zeigten, dass das ZnO:Ga als brauchbares Material fiir den
Einsatz als Frontkontakt in Diinnschichtsolarzellen verwendet werden kann.
Schichten, welche eine vielversprechende Textur aufweisen, werden nun fiir
den Einsatz als Frontkontakt fiir a-Si:H-Diinnschichtsolarzellen Verwendung
finden. Hierbei handelt es sich um insgesamt vier Solarzellendepositionen, deren
Ergebnisse in Tabelle 4.2 anfgelistet sind. Neben den Depositionsparametern wie
Ca targer und der Substrattemperatur sind auch die Solarzellenkenngroken wie
der Wirkungsgrad (n), FF, jsc und Vo der a-Si:H-Solarzellen angegeben. Fiir
diese Tabelle wurden jeweils zwei Zellen mit den héchsten Wirkungsgraden einer
Zelldeposition ausgewiihlt, anschliekend wurde daraus der Mittelwert gebildet.
Es soll hier angemerkt werden, dass es sich lediglich um erste Solarzellen-
Depositionsversuche auf diesem innovativen Frontkontakt handelt, d. h. es wurde
keinerlei Zelloptimierung durchgefiihrt.

Als Referenz wird hier Std. ZnO:Al als Frontkontakt herangefiihrt. All diese
Zellen besitzen kein ZnO als Riickkontakt. Die auf dem Frontkontakt deponierten
Solarzellen wurden zwar am CT II angefertigt, gehéren jedoch nicht zwangsliufig
zu derselben Deposition. Der Prozess am CT II ist jedoch zumindest fiir die
Deposition von a-Si:H-Solarzellen auf Substraten des Herstellers "Asahi" des
"Typs U" iiber mehrere Monate hinweg stabil [114], sodass die Referenz einer
zeitlich entfernteren Deposition herangezogen werden kann.

Zn0:Ga als Frontkontakt fiir a-Si:H-Solarzellen

Vergleicht man nun das Zn0:Ga als Frontkontakt mit Std. ZnO:Al in Tabelle
4.2, so ist zn erkennen, dass das ZnO:Ga mit einer Effizienz von 7.7% sehr
nahe an den Standard herankommt, obwohl es sich hierbei lediglich um erste
Solarzellenergebnisse handelt und der ZnO:Ga-Frontkontakt bisher fiir a-Si:H-
Solarzellen nicht optimiert wurde. Auch die iibrigen Zellparameter weisen eine
bemerkenswerte Vergleichbarkeit zum Std. ZnO:Al als Frontkontakt auf. Somit
kann geschlussfolgert werden, dass der Einsatz von ZnO:Ga als Frontkontakt

in a-Si:H-Diinnschichtsolarzellen zu einem vergleichbaren Resultat fiithrt wie fiir
Std. Zn(:Al

Zn0:Ga als Frontkontakt fiir pc-Si:H-Solarzellen

Der oben gezeigte ZnO:Ga-Frontkontakt, welcher bei den a-Si:H-Solarzellen
den héchsten Wirkungsgrad aufwies, wird nun fiir die Deposition von pe-Si:H-
Solarzellen verwendet. Hierzu wurde die TCO-Deposition wiederholt. Tabelle
4.2 listet in der vorletzten Zeile die zwei wichtigsten Depositionsparameter fiir
diesen Frontkontakt sowie die nach der Zelldeposition ermittelten Kenngriken
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Tabelle 4.2: Depositionsparameter der ZnO:Ga-Frontkontakte und Kenngréfen
der darauf deponierten a-Si:H- bzw. pe-Si:H-Solarzellen.

a-Si:H
C(;:-\,'l‘nrget Ii-lt. E/E:] T_L; IQCI n IVE}I FF I%I 1/(_)(; I]II.V] j_L;(; [:mA /C]II.ZI

0.4 500 6,5 57,8 877 12,9

0.9 550 6,0 59,4 862 11,7

1.3 340 6,1 63,2 859 11,2

1,7 250 7,7 64,6 908 13,1

Std. ZnO:Al 8,3 65,3 921 13,8
pe-Si:H

1,7 | 250 5,8 69,0 520 16,2

Std. ZnO:Al 8,2 72,3 n61 20,4

der zwei besten Zellen auf.

Zusitzlich sind als Vergleichswerte die Zellkenngriken von Std. ZnO:Al als
Frontkontakt in der letzten Zeile mit angegeben.

Das ZnO:Ga als Frontkontakt fiir pe-Si:H-Solarzellen liefert mit - 5,8% nun
eine hohere Diskrepanz von ca. 41% in der Effizienz im Vergleich zn Std.
Zn(:Al; als es bei den a-Si:H-Solarzellen der Fall war. Diese Diskrepanz ist im
Wesentlichen auf die verringerte Kurzschlussstromdichte zuriickzufithren, welche
mit 16?21111\/"(3112 um 26 % unterhalb der Referenzprobe liegt.

Die Erklarung fiir diese Diskrepanz ist eventuell auf das verminderte Streuever-
mébgen des ZnO:Ga-Frontkontakts im Vergleich zu Zn0O:Al zuriickzufiihren. Der
Abfall im Vi ist vermutlich anf das fiir diese Art von Textur nicht angepassten
Wachstumsprozess der pe-Si:H-Schicht zuriickzufiihren. Wie in Abb. 4.9 zu
sehen, besteht die Oberfliche dieses Frontkontakts aus vergleichsweise groken
und unregelmiifig verteilten Atzkratern von bis zn 1pum Breite. Diese sind
griktenteils von einer sehr flachen Oberfliiche oder vielmehr von einer Oberfléiche
mit vergleichsweise sehr kleinen Kratern umgeben, was schlieken lisst, dass es
sich hierbei eher um den Typ C des Strukturzonenmodells von Kluth handelt |32].

4.6 Diskussion

Die Deposition und Untersuchung von Zn0O:Ga als Frontkontakt fiir Diinn-
schichtsolarzellen lieferte im Wesentlichen die Erkenntnis, dass das Dotieren von
Zn0 mit Ga viele Analogien zu den Eigenschaften von Al-dotiertem ZnO auf-
weist. Transmissions- und Reflexionsmessungen zeigten, dass das Zn0:Ga viele
Ahnlichkeiten zum ZnO:Al aufweist. Nichtsdestotrotz wurde Zn0:Ga dagegen
zumindest in der Beweglichkeit iiber den gesamten hier betrachteten Depositi-
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Abbildung 4.10: Dotiereffizienz von Zn0O:Ga- und ZnO:Al-Filmen als Funktion
der Ga- bzw. Al-Konzentration in den Schichten.

onsparameterbereich von Zn(:Al stets {ibertroffen. Der spezifische Widerstand
beider TCOs ist dagegen vergleichbar. Da die Beweglichkeit der Ladungstriger
wesentlich von der Kristallqualitéit abhiingt, ist zu vermuten, dass das Zn0O:Ga-
Material defektreicher und verspannter aufwiichst als dies beim Zn(O: Al der Fall
ist. Erwartet wurde jedoch der gegenteilige Effekt, da die kovalente Bindungs-
linge von Ga mit 1,92 A sehr nahe an derjenigen des Zn mit 1,97 A liegt, wenn
man dies mit 2,7 A fiir Al vergleicht [10]. Hierdurch sollte eine Verringerung in
der Verspannung resultieren und dadurch die Defektdichte reduziert werden. In
dieser Studie konnte dies jedoch nicht gezeigt werden. Nichtsdestotrotz sind hohe
Beweglichkeiten von bis zu 421:11A/cm2 erreicht worden.

Aufgrund der geringeren Standard-Bildungsenthalpie von —1091 kJ /mol fiir -
Gaz03 im Vergleich zu —1676 kJ / mol fiir Al,O3 ist zu erwarten, dass die Wahr-
scheinlichkeit fiir die Bildung von Gas0Oz-Phasen innerhalb des Kristallgefiiges,
verglichen mit der Bildung von AlsO3-Phasen vermindert wird. Hierdurch kén-
nen die Zn- Atome effektiver durch die Ga-Atome substituiert werden, ohne dass
sich Ga-Suboxide fiir hohe Dotierkonzentrationen bilden. Jedes effektiv einge-
baute Ga-Atom kann somit ein zusiitzliches Elektron fiir den Ladungstransport
bereitstellen. Wie Abb. 4.4 zeigt, konnte im Falle von ZnO:Ga die Ladungstri-
gerkonzentration erhtht werden, wenn man dies mit ZnO:Al vergleicht. Demnach
sollte die Dotiereffizienz Aussagen geben, ob diese zusitzlich generierten Ladungs-
triger effektiv zum Ladungstrigertransport beitragen.

Abbildung 4.10 zeigt hierzu den Vergleich in der Dotiereffizienz von Al- und Ga-
dotierten ZnO-Filmen, berechnet aus Gl. 3.17. Diese Graphik zeigt, dass die in
der Sputterkammer deponierten ZnO:Al-Filme Dotiereffizienzen von bis zu 60 %
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liefern. Geringfiigig hohere Dotiereffizenzen (bis zu 62 %) sind fiir Ga-Dotierung
zu beobachten, jedoch auch der Referenzwert fiir das Std. ZnO:Al liefert einen
identischen Wert von 62%. Insofern ist das Dotieren mit Ga nicht zwangsliufig
effektiver im Vergleich zum Dotieren mit Al. Die geringere Bildungsenthalpie von
GagO3 im Vergleich zu AlyOj3 ist damit zumindest in der hier gezeigten Studie
fiir die Dotiereffizienz nicht ausschlaggebend.

Der Ionenradins ist mit 0,47 A fiir Ga sehr nahe am Ionenradius von Zn mit
0,60 A. Im Vergleich zum Ionenradius von Al mit 0,39 A sollte das Dotieren
mit Ga ebenfalls zu einer geringeren Verspannung im ZnO-Kristall fiithren. Be-
trachtet man jedoch den Sputterprozess an sich, kbnnte der grékere Ionenradius
und die héhere Masse von Ga mit Mg, = 60,9g/mol im Vergleich zu Al mit
My, = 26,98 g/ mol hinderlich fiir den Diffusionsprozess fiir die Ga-Atome auf
der Substratoberfliche sein. Anders als die kleinen und leichteren Al-Tonen, soll-
ten die grékeren und schwereren Ga-Ionen somit nach dem Abtragen vom Target
auf der Substratoberfliche landen und lokal im Kristall eingebaut werden. Hier
kénnen sich diese lediglich durch Volumendiffusion im ZnO-Gitter fortbewegen,
wobei der grikere lonenradius von Ga auch diesen Prozess erschwert. Demzufolge
kénnen sich Ga- bzw. Gaz0Oz-Akkumulationen an energetisch giinstigen Plitzen
bilden, wiihrend das Al eine homogenere Verteilung iiber den gesamten Kristall
anfweisen sollte.

Gongalves et al. [133] haben anhand von Rontgenmessungen von Zn(:Ga-
Pulverdiffraktogrammen schon bei einer Ga-Konzentration von 1at. % eine sich
herausbildende ZnGasO4-Phase entdeckt. Dieses Material formt die Spinel-
Struktur, sammelt sich vorwiegend an Korngrenzen an und verringert damit die
Leitfahigkeit der Filme [134]. Rontgenuntersuchungen wiren fiir eine weiterge-
hende Erforschung dieser Phasensegregation aufschlussreich.

Zusitzlich konnte der grikere lonenradius von Ga im Vergleich zn Al schon wih-
rend des Sputterprozesses fiir den Einbau von Nachteil sein, da die Wahrschein-
lichkeit steigt, dass die grokeren Ga®**-Ionen schon auf dem Weg vom Target zum
Substrat durch Stokkaskaden mit dem Plasma an kinetischer Energie verlieren
und letztendlich mit einer geringeren Energie die Substratoberfliche erreichen.
Eine Verringerung im Prozessdruck fiihrt zu einer Erhéhung in der mittleren frei-
en Weglinge der Ga-lonen wihrend des Sputterprozesses, sodass hierdurch die
kinetische Energie der Partikel erhéht werden kénnte.

Aus dieser Uberlegung sollte geschlussfolgert werden, dass das Optimum fiir die
elektrischen Eigenschaften von Ga-dotierten ZnO-Filmen eventuell bei anderen
Depositionsparametern zu suchen ist, als dies bei Al-Dotierung der Fall ist. Even-
tuell kénnte bei einer héheren Substrattemperatur die Oberflichendiffusion der
Ga-Atome erhdht werden und eine Verringerung des Depositionsdrucks kénnte
die freie Weglinge der Ga-Atome erhhen.

Das Ziel dieser Arbeit ist jedoch die Beweglichkeit des Frontkontakts zu erhd-
hen, weshalb das ZnO:Ga im Kapitel 7 einem Hochtemperaturprozess unter einer
amorphen Silizinm-Deckschicht unterzogen wird.
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Beweglichkeiten oberhalb von 30 cm?/Vs wurden durch Magnetron-Sputtern un-
ter Verwendung eines 4 wt. %-Zn0:Ga-Targets Zn0:Ga-Filmen von Miyazaki ef
al. beobachtet [135]. Choi et al. [136] beobachteten eine kontinuierliche Abnahme
der Beweglichkeit von 30cm?/Vs auf 7cm?/Vs mit steigender Ga-Konzentration
im Target. Insgesamt betrachtet werden in der Literatur fiir die Deposition von
7Zn0:Ga-Schichten Targets mit einem Ga-Gehalt von mehr als 2 wt.% verwendet,
um hohe Beweglichkeiten zu erhalten [136-140.

Nach Ruske [122] wird kein Abdampfen des Zn durch das Sputtern eines ke-
ramischen Targets erwartet. In Abschnitt 4.1 konnte gezeigt werden, dass die
Depositionsrate mit steigender Substrattemperatur einen linearen Abfall zeigte.
Zudem ergaben die EPMA-Messungen in Abschnitt 4.1.1, dass der Ga-Anteil in
den Schichten mit steigender Substrattemperatur iiberproportional zunahm, was
zu der Annahme fithrt, dass das Zink bei hohen Substrattemperaturen zuneh-
mend von der Substratoberfliche abdampft. Die Deposition unter zusitzlichem
Sauerstofffluss liefert dagegen ein Zn-Ga-Verhiiltnis, welches auch durch die Tar-
getdotierung vorgegeben ist. Es ldsst sich somit vermuten, dass der Sauerstoff
wihrend der Deposition ein Abdampfen des Zn verhindert, indem es mit die-
sem eine Bindung eingeht und zur Schichtbildung beitrigt. Die Verschiebung des
Maximums in der Beweglichkeit und der Ladungstrigerkonzentration bzw. des
Minimums im spezifischen Widerstand zu geringeren Substrattemperaturen mit
steigender Targetdotiermenge in Abschn. 4.2 kénnte auf das Abdampfen des Zn
von der Substratoberfliiche zuriickzufiihren sein.

4.7 Zusammenfassung

Zn():Ga- und ZnO:Al-Filme mit variierender Dotierkonzentration konnten
erfolgreich in der Sputterkammer des CT II deponiert werden. Die Deposition
von ZnO:Al unter einem Winkel von 45" zur Substratnormalen lieferte zutage,
dass die elektrischen und optischen Eigenschaften dieser Filme vergleichbar mit
Std. ZnO:Al sind. Wihrend ZnO:Al-Filme eine maximale Beweglichkeit von
49cm?/Vs aufwiesen, konnte im Falle von ZnO:Ga eine maximale Beweglichkeit
von 42cm?/Vs erreicht werden.

EPMA-Messungen und die Tatsache, dass die Depositionsrate mit steigender
Substrattemperatur abnimmt, lieferten einen Hinweis daranf, dass das Zn
wihrend des Sputterns eines keramischen Targets von der Substratoberfliche
abdampft. Als Erklirung dient der geringere Dampfdruck von Aluminium im
Vergleich zum Dampfdruck von Zink.

Atzstudien zeigten, dass das Zn0:CGa dhnliche Atzeigenschaften zu Al-dotiertem
ZnQO zeigt und ebenfalls in die charakteristischen Oberflichentypen des Struk-
turzonenmodells von Kluth eingeteilt werden konnte.

Erste Solarzellenergebnisse mit geédtztem Zn0:Ga als Frontkontakt ergaben einen
Wirkungsgrad von 7,7% und eine Kurzschlussstromdichte von 13?1rnA/cm2



4.7 Zusammenfassung

im Falle einer a-Si:H-Solarzelle bzw. einen Wirkungsgrad von 5,8 % und eine
Kurzschlussstromdichte von 16,2m A /cm2 im Falle einer pc-Si:H-Solarzelle.






5 Ga-dotiertes ZnMgO

Obwohl zahlreiche Studien zn Ga bzw. Al-dotierten Zn, , Mg, O-Filmen existieren
[13, 14, 141, 142], fand dieses Material bisher keinen Einsatz als Frontkontakt in
Silizium-Diinnschichtsolarzellen. Einsatz als Zwischenschicht fand Zn | , Mg, O ins-
besondere in Chalkopyrit-Diinnschichtsolarzellen. Hierdurch ist es gelungen das
umweltschiidliche und zudem gesundheitsgefihrdende Cadmiumsulfid (CdS) als
Bufferschicht zu ersetzen [143]. Aufgrund der hohen Transparenz des Zn, Mg, O
ist es dariiber hinaus gelungen die Quanteneffizienz im Spektralbereich zwischen
350 nm und 550 nm auf bis zu 90 % zn erhéhen |144]. In diesem Kapitel erfolgt ei-
ne Materialuntersuchung von Ga-dotiertem Zn Mg, O. Zn, Mg, O ist vor allem
dadurch bekannt, dass durch Variation des Mg-Gehalts die Energieliicke auf bis
zu 4 eV vergrofert werden kann [11]. Durch Ko-Deposition unter gleichzeitiger
Verwendung eines keramischen (Zn0:GagQj)-Targets und eines (ZnO:MgO)-
Targets wird die Mg-Komposition innerhalb der Schichten verfindert. Zu Beginn
wird im Abschnitt 5.1 eine Berechnung durchgefithrt, wie hoch der theoretisch
mogliche Gewinn in der Kurzschlussstromdichte von pe-Si:H-Solarzellen durch
eine Erhohung der Bandliicke ist. Hierzn werden Absorptionsmessungen aus
Abschnitt 5.3 herangezogen, um die theoretische Quanteneffizienz zu berechnen.
Inwiefern das Mg in den Schichten eingebant werden konnte, wird im Abschnnitt
3.2.2 anhand von EPMA-Messungen untersucht. Der Einfluss des Mg auf
die elektrischen Eigenschaften von Zn, Mg, O:Ga-Filmen wird im Abschnitt
5.2 ergriindet. Eine zusiitzliche Herausforderung ist die Atzeigenschaft dieses
Materials, welche in Abschn. 5.4 behandelt wird. Neben der hohen Transparenz
im kurzwelligen Spektralbereich soll dieses Material das einfallende Licht
méglichst effektiv streuen konnen um den Lichteinfang in der Solarzelle zu
erhéhen, weshalb im Abschnitt 5.5 erste Solarzellenergebnisse mit Zn , Mg, O:Ga
als Frontkontakt vorgestellt werden. Die Diskussion der gewonnenen Ergeb-
nisse erfolgt im Abschnitt 5.6. Eine kurze Zusammenfassung bietet Abschnitt 5.7.

5.1 Theoretischer Stromgewinn

Fiir die Berechnung der Kurzschlussstromdichte wurde das Modell von Deckmann
et al. [113] (Abschn. 2.10.4) herangezogen. Abbildung 5.1 zeigt drei Quantenef-
fizienzkurven, welche mit Hilfe von Gl 2.35 und 2.36 berechnet wurden. Fiir
diese Berechnung wurden Absorptionsmessungen aus Abschn. 5.3 verwendet.
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Abbildung 5.1: Die durch Absorptionsmessungen bestimmte QFE von pc-5izH-
Solarzellen fiir einen idealisierten ZnMgO-Frontkontakt und einen
Zng 3Mgo 7O-Frontkontalt.

Die punkt-gestrichelte Kurve zeigt die zu erwartende Quanteneflizienz, sofern
ZnpsMgp 70O als Frontkontakt fiir eine pc-Si:H-Solarzelle verwendet wird. Die
gestrichelte Linie zeigt den Verlauf fiir Std. ZnO:Al als Frontkontakt und dient
hier als Referenzlkurve. Die durchgezogene Linie beschreibt den idealisierten
7Zn) Mg, O-Frontkontakt, fiir welchen angenommen wurde, dass die Energieliicke
derjenigen des ZngsMgo7O-Frontkontakts entspricht und welcher zusiitzlich
eine sehr hohe, dem Std. ZnO:Al entsprechende Transparenz im sichtbaren
Spektralbereich aufweist. Die idealisierte Kurve ist somit eine Uberlagerung
zumindest im Spektralbereich zwischen 325nm bis 860nm von Std. ZnO:Al
und Zng 3Mgg 70. Der tatsichliche Verlauf wird dagegen bei derart hoher Mg-
Konzentration durch die punkt-gestrichelte Linie repriisentiert, welche besagt,
dass erhebliche Absorptionsverluste im Spektralbereich zwischen 300nm und
850 nm durch den Einbau von Mg in den ZnO-Frontkontakt in unserer Studie
resulticren. Im infraroten Spektralbereich, d. h. oberhalb von 860nm hingegen,
beobachtet man einen leichten Anstieg in der QFE. Auf die Unterschiede in der
Absorption soll spiter eingegangen werden.

Diege Berechnung soll somit verdeutlichen, welches Potenzial durch die Verschie-
bung in der Energieliicke, hervorgerufen durch das Legieren von ZnO mit Mg fiir
die Solarzelle gewonnen werden kann. Es soll jedoch bedacht werden, dass dieser
Frontkontakt aufgrund der hohen Magnesiumkonzentration einen sehr hohen
Schichtwiderstand (> 4kQ) aufweist, d. h. es handelt sich hierbei lediglich un



5.2 Elektrische Eigenschaften von Zn; Mg, O

Tabelle 5.1: Verinderung im jsc fiir einen idealisierten Zn, Mg, O- und einen
Zng3Mgg7O-Frontkontakt in pe-Si:H-Solarzellen im Vergleich zu Std.

ZnO:Al
Jsc Verinderung gegeniiber
[mA/em?] | Std. ZnO:Al [m A /em?]
idealisierter Frontkontakt 19,6 +0,5
2110‘3_\"Ig[]‘7() 16., 5 —2, 6
Std. Zn(O:Al 19,1

eine theoretische Annahme.

Im sichtbaren Spektralbereich zeigen die Kurven einige Interferenzerscheinungen,
was darauf zuriickzufithren ist, dass die Transmissions- und Reflexionsmessung
nicht exakt an der gleichen Stelle durchgefiihrt wurde.

Eine detailliertere Untersuchung dieser Absorptionsmessungen wird im Abschnitt
5.3 vollzogen. Hier wird zunichst anf die Stromverinderung im Vergleich zu
Std. ZnO:Al eingegangen, welcher in Tabelle 5.1 aufgelistet ist. Mit einer
Kurzschlussstromdichte von 19,6 m A /em? liefert der idealisierte Frontkontakt
einen Gewinn von 0,5m A /em? gegeniiber Std. ZnO:Al, wenn man lediglich den
Spektralbereich zwischen 325nm bis 860nm betrachtet. Dies entspricht einer
relativen Anderung von 2,6 %. Dies hat einen steigernden Effekt auf den FF
und demnach ist zu erwarten, dass die Effizienz der Solarzelle durch den Einsatz
von Zny Mg, O als Frontkontakt gesteigert werden kann.

7Znp3Mgg 7O als Frontkontakt liefert aufgrund der hohen Absorption im sichtha-
ren Spektralbereich eine geringere Kurzschlussstromdichte von 16,5m A/cm?,
was einen Verlust von 2, 6m A /em? gegeniiber der Verwendung von Std. ZnO:Al
bedeutet. Da die Messungen in Abschn. 5.3 fiir Zn, Mg, O:Ga héhere Transmis-
sionseigenschaften aufweisen, ist zu erwarten, dass letztendlich ein Gewinn von
bis zu 0,5m A /em? erreicht werden kann.

Im Folgenden werden nun Studien durchgefithrt, um den optimalen Zn, Mg, O-
Frontkontakt fiir Diinnschichtsolarzellen zu finden. Die Variationen in der
Substrattemperatur und in der Mg-Konzentration werden hier als Parameter
herangezogen.

5.2 Elektrische Eigenschaften von Zn; ,Mg,O

Dieser Abschnitt untersucht den Einfluss des Mg-Gehalts anf die elektrischen
Eigenschaften von Zny Mg, O:Ga-Filmen. Da die Schichten fiir die ZnO:Ga-Serie
mit 1,7at.% in Abschnitt 4.2 bei einer Substrattemperatur von 340°C zu den
héchsten Beweglichkeiten fithrten, wird in diesem Abschnitt bei dieser Sub-
strattemperatur der Einfluss des Einbaus von Magnesium auf die elektrischen
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Abbildung 5.2: Elektrische Eigenschaften wie (a) Hall-Beweglichkeit, (b)
Ladungstrigerkonzentration und (c¢) spez. Widerstand von
Zny Mg, 0:Ga-Filmen in Abhfingigkeit vom Leistungsverhiltnis
zwischen dem Zn| Mg, O- und dem ZnO:Ga-Target.

Eigenschaften untersucht. Der Depositionsdruck wurde fiir diese Untersuchung
bei 3,3 ubar gehalten. In Abb. 5.2 sind die Hall-Beweglichkeit, die Ladungs-
triigerkonzentration sowie der spez. Widerstand von Zn, Mg, O:Ga-Filmen
in Abhéngigkeit vom Leistungsverhiltnis zwischen dem Zn, Mg, O- und dem
Zn(O:Ga-Target aufgetragen. Die obere x-Achse trigt zusiitzlich den kalkulierten
Mg-Gehalt mit Hilfe von GI. 3.1 in den Schichten auf. Die Mg-Konzentration
wurde zu x bestimmt, d. h. es gilt: Cy;, — x. Die Verinderung im spez. Widerstand
ist aufgrund der hohen Dynamik in einer logarithmischen Skala aufgetragen.

Sehr deutlich ist ein nahezu linearer Abfall in der Beweglichkeit von 38 cm?/Vs
auf 6cm?/Vs mit steigendem Targetleistungsverhiltnis, d. h. mit steigendem
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5.3 Optische Eigenschaften von Zn; Mg, O

Mg-Gehalt in den Schichten zu verzeichnen. Fiir geringe Magnesinmkonzentra-
tionen ist kaum eine Anderung in der Ladungstriigerkonzentration zu vermerken
(von 4,4 x 10®cm™ aunf 4,6 x 10*° em™), fiir Cy, > 0,03 fillt diese auf bis
zu 2,5 x 102 cm™3 herab. Der Abfall in der Ladungstrigerkonzentration ist
vermutlich dadurch zu erkliren, dass das Mg im Gegensatz zu Ga keine zusitz-
lichen Ladungstriger fiir den Stromtransport liefert. Der spezifische Widerstand

steigt infolgedessen um mehr als zwei Grékenordnungen von 3,7 x 1074 €em
auf 6,2 x 1072 Qcm.

5.3 Optische Eigenschaften von Zn; ,Mg,O

Abbildung 5.3 zeigt die optischen Daten wie die (a) Transmissions-,
(b) Reflexions- sowie (c¢) Absorptionsspektren fiir unterschiedliche Mg-
Konzentrationen von x -0 bis x 0,7 in den ZnMgO:Ga-Schichten. All
diese Proben wurden bei einer Substrattemperatur von 340°C pripariert. Anders
als im Abschnitt 5.2 wurde hier noch zusiitzlich eine Probe mit dem hier
héchsten Mg-Gehalt von x - 0,7 hinzugefiigt. Diese Probe wurde lediglich mit
dem MgO-Target angefertigt und ist folglich nicht mit Ga-dotiert. Aufgrund des
sehr hohen Widerstands von iiber 4k konnte die Beweglichkeit und die La-
dungstriigerkonzentration dieser Probe mittels Hall-Messungen nicht vermessen
werden. Mit einer Schichtdicke von lediglich 220 nm ist diese Probe zudem nicht
direkt vergleichbar mit den restlichen Schichten, welche Schichtdicken zwischen
800nm und 950nm aufweisen, jedoch kann hiermit gezeigt werden, welchen
Einfluss undotiertes Zn; Mg, O auf die optischen Eigenschaften hat. Anbei
wurden die Absorptionsdaten dieser Probe im Abschnitt 5.1 fiir die Berechnung
der Quanteneffizienz genutzt.

Ahnlich zum Verhalten in der Ladungstriigerkonzentration aus Abb. 5.2 fiihrt
der Einbau von geringen Mengen an Mg (x < 0,05) zu einer Verringerung in der
Transparenz im infraroten Spektralbereich, verglichen mit der Referenzprobe.
Fiir x = 0,05 steigt die Transmission dagegen kontinuierlich an, bis diese fiir eine
Mg-Konzentration von x — 0,7 ein Maximum in der Transmission im infraroten
Spektralbereich zeigt.

Im kurzwelligen Spektralbereich dagegen zeigen die Zny Mg, O:Ga-Filme, trotz
des Anstiegs in der Mg-Konzentration, keine merkliche Verschiebung in der
Transmissionskante. Lediglich fiir die undotierte ZngaoMgg700-Probe ist eine
signifikante Verschiebung dieser zu kleineren Wellenléingen zu verzeichnen.
Gleichzeitig ist im sichtbaren Spektralbereich ein reduzierter Transmissionsgrad
auf unterhalb von 70% zu erkennen. Dies ist ein Hinweis darauf, dass es
sich hierbei um ein sehr defektreiches Material handelt. Diese Defekte bilden
Energieniveaus innerhalb der Bandliicke und tragen somit zur Lichtabsorption
bei. Bei derart hoher Mg-Konzentration ist zudem zu erwarten, dass neben der
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Abbildung 5.3: (a) Transmissions-, (b) Reflexions- und (¢) Absorptionsmessun-
gen von Zn Mg, O:Ga-Filmen fiir unterschiedlich kalkulierte Mg-
Konzentrationen in den Schichten.

hexagonalen auch kubische Kristallphasen herausgebildet werden kénnen |145].

Die aus den Absorptionsmessungen berechnete Anderung in der Energieliicke
unter Zuhilfenahme von GIL 2.18 ist in Abhéngigkeit von der Magnesiumkonzen-
tration in Abb. 5.4 aufgetragen. Diese Graphik trigt alle in der Sputterkammer
angefertigten Schichten auf. Hierfiir wurden verschiedene Substrattemperatur-
serien angefertigt, wobei fiir jede Serie das Targetleistungsverhiltnis konstant
gehalten wurde. All diese Schichten wurden bei einem Depositionsdruck von
3,3 ubar hergestellt. Als Referenzwert mit E, = 3,63 eV dient hier die Energie-
liicke von Std. ZnO:Al und ist als waagerechte Linie in Abb. 5.4 eingezeichnet.
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Abbildung 5.4: Energieliicken von Zn, Mg, O-Schichten in Abhiingigkeit von der
Mg-Konzentration in den Schichten fiir verschiedene Substrattem-
peraturen. Trends sind mit Hilfe von Fiithrungslinien angedeutet.

7Zny Mg, 0:Ga-Filme, die bei Substrattemperaturen von 250°C und 340°C depo-
niert wurden, zeigen deutlich erhdhte Energieliicken im Vergleich zu Std. ZnO: Al
Ein Anstieg in der Energieliicke mit steigendem Mg-Gehalt ist fiir die Serien
mit Ts - 100°C, 250°C und 500°C zu verzeichnen. Bei Ty 340°C ist dagegen
der Verlauf nahezu waagerecht in Abhéngigkeit zur Magnesiumkonzentration.
Erst die undotierte ZngspMgg700-Probe zeigt einen Anstieg auf bis zu 4,00 eV
fiir eine Magnesiumkonzentration von x — 0,7. Fiir die Ga-dotierten Proben ist
die hochste Energieliicke von 3,77 eV bei einer Magnesiumkonzentration von
x 0,15 und einer Substrattemperatur von Ts — 250°C erreicht worden. Demnach
konnte die Energieliicke im Vergleich zu Std. ZnO:Al um 0,14 eV vergrikert
werden.

5.4 Atzen von Zn, Mg, O

Analog zur Atzstudie von Zn0:Ga-Filmen wird hier das Atzverhalten der
Zny Mg, 0:Ga-Schichten studiert. Die Abb. 5.5 zeigt eine Matrix mit SEM-
Aufnahmen von durch HCI geétzten Zn Mg, O:Ga-Schichten in Abhéingigkeit
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von der Substrattemperatur und der Magnesiumkonzentration. In Analogie

Abbildung 5.5: SEM-Aufnahmen  von  geéitzten  Zny , Mg, O:Ga-Schichten
in  Abhiéngigkeit von der Mg-Konzentration und der
Substrattemperatur.

zu Aufnahmen der Zn0O:Ga-Oberflichen aus Abschnitt 4.4.2.2 und zu Atzstu-
dien von Aluminium-dotierten ZnO-Schichten [32, 55| bildet sich auch hier,
zumindest fiir geringe Substrattemperaturen nach dem Atzen der Proben eine
Oberflichentopografie aus, die sich durch hiigelartige und steile Strukturen
auszeichnet. Eine erhdhte Substrattemperatur zeigt auch hier das Auftreten
von zunehmend breiteren und flacheren Kratern mit einer lateralen Gréke von
bis zu 800nm. Diese Art der Oberfliche zeigt Ahnlichkeiten zum Typ-B des
modifizierten Strukturzonenmodells von Kluth [32]. Die Morphologie, welche fiir
die Lichtstreuung eine relevante Kraterstruktur zeigt, ist hier analog zu Abb. 4.9
durch einen griinen diagonalen Streifen markiert. Zumindest fiir die Serie mit
der héchsten Mg-Konzentration von x - 0,21 ist zu erkennen, dass die laterale
Kratergrofe mit zunehmender Substrattemperatur zunimmt.

Auf der rechten Seite vom griinen Streifen zeigt sich eine Morphologie mit
zunehmend breiteren Strukturen. Diese Morphologie kann dem Typ-C Material
des Strukturzonenmodells zugeordnet werden.
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5.5 Solarzellen mit Zn; ,Mg,0:Ga als
Frontkontakt

Die Deposition und das nachtriigliche Atzen von Zn, Mg,0:Ga-Filmen fiihrte
insbesondere fiir eine Substrattemperatur von 340°C zu einem fiir den Einsatz als
Frontkontakt in pc-Si:H-Solarzellen vielversprechendem Material. Wie Abb. 5.2
und Abb. 5.5 zeigten, sind die Topographien und die elektrischen Eigenschaften
bei einer Substrattemperatur von 340°C und einer Mg-Konzentration von
x 0,05 und x - 0,08 aussichtsreich und werden demzufolge in diesem Kapitel als
Frontkontakt in pc-Si:H-Solarzellen verwendet. Ahnlich wie in Kap. 4.5 handelt
es sich hier um erste Solarzellenergebnisse auf einem derartigem Substrat, ohne
jegliche Optimierung.

Tabelle 5.2 listet in den beiden ersten Spalten die Substrattemperatur wihrend
der Deposition und den Magnesiumgehalt des jeweiligen Zn, Mg, O:Ga-
Frontkontakts auf. Daneben sind die Solarzellenkenngroken wie der Wirkungs-
grad, der Fiillfaktor, die offene Klemmspannung und die Kurzschlussstromdichte
der auf diesen Frontkontakten deponierten pe-Si:H-Solarzellen anfgefiithrt. Als
Vergleich dient hier ebenfalls ZnO:Ga, welches bei Ty 250°C deponiert wurde.
Die Werte sind der Tabelle 4.2 entnommen. Analog zu Abschnitt 4.5 besitzen
diese Zellen kein ZnO als Riickkontakt.

Vergleicht man die beiden Zn, Mg, O:Ga-Frontkontakte mit Zn0O:Ga, so liek
sich der Grofteil der Solarzellenparameter durch den Mg-Einbau verbessern.
Der Wirkungsgrad konnte von 5.8% auf 6,3% bei einer Mg-Konzentration von
x 0,08 erhéht werden. Der Fiillfaktor fillt mit steigendem Mg-Gehalt von
69,0% auf 64,6 %. Dagegen steigen sowohl Ve als auch jse von 520m'V auf
542, 0mV, bzw. von 16?21:11A/cm2 auf 17, QmA/cmz, was einer Anderung von
1?71:11A/cm2 bzw. einer relativen Anderung von 10 % entspricht. Damit fillt die
Anderung héher aus als es in Abschn. 5.1 vorhergesagt wurde.

Im Vergleich zu Std. Zn(:Al ist dagegen noch Optimierungspotential vorhanden.

Tabelle 5.2: Abhiingigkeit der Kenngrofen fiir pe-Si:H-Solarzellen vom Mg-
Gehalt in Ga-dotierten ZnO-Schichten.

Cug x| | TS [C] | n|%] FF|% Voc [mV] jsc [mA /em’]
0 250 5,8 69,0 520,0 16,2
0,05 340 5,9 68,5 31,1 16,2
0,08 340 6,3 64,6 5420 17,9
Std. Zn(0:Al 8,2 72,3 a61,0 20,4
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5.6 Diskussion

Dieser Abschnitt gab einen kurzen Einblick dariiber, welchen Einfluss das Le-
gieren mit Mg von Zn0:Ga auf die elektrischen, optischen und auf die Atzei-
genschaften dieser Diinnfilme zur Folge hat. Die EPMA-Messungen zeigten, dass
der Magnetron-Ko-Sputterprozess durch Verwendung zweier Targets, welche eine
Neigung von jeweils 45° zur Substratnormalen besaken, erfolgreich fiir die De-
position von Zny ,Mg,O-Schichten angewendet werden konnte. Auch konnte mit
der Variation im Leistungsverhéltnis beider Targets die Mg-Schichtkomposition
systematisch variiert werden.

Abbildung 5.2 zeigte, dass der Einbau des Mg zu einer signifikanten Degradation
der elektrischen Eigenschaften fithrte. Diese Eigenschaft des Mg wurde bereits
durch mehrere Studien sowohl fiir die Dotierung mit Ga als auch mit Al besté-
tigt |13, 56, 141]|. Als Erkldrung wird hierfiir vorwiegend die Verschlechterung
der Kristallqualitit durch den Einbau von Mg herangefiihrt, da dieses zu einer
Verformung der Kristallstruktur fiihrt. Da jedoch der Ionenradius mit 0,57 A fiir
Mgt sehr nahe an den lonenradius von 0,60 A fiir Zn?* herankommt |11], sollten
zumindest fiir geringe Mg-Konzentrationen von bis zu x — 0,03 keine signifikanten
Kristallverspannungen zu erwarten sein [146]. Erst fiir hohe Magnesiumkonzen-
trationen erwartet man aufgrund der beginnenden Phasentrennung Verspannun-
gen, welche einen nachteiligen Effekt anf die elektrischen Eigenschaften haben.
Abbildung 5.2 zeigt dagegen, dass der Abfall in der Beweglichkeit kontinuierlich
verliuft, was vermuten lidsst, dass die Degradation nicht in erster Linie durch
Verspannungen verursacht wurde.

In Korrelation zu den EPMA-Messungen aus Abb. 3.4, wo gezeigt wurde, dass fiir
geringe Mg-Konzentrationen von bis zu x - 0,03 eine effektive Substitution der
Zn-Atome erfolgte, zeigt die Ladungstrigerkonzentration in Abb. 5.2 kaum An-
derungen, verbleibt also oberhalb von 4 x 10 em™3, was darauf schlieken lisst,
dass die Zn- durch die Mg-Atome effektiv substituiert werden konnten. Mit wei-
ter steigender Magnesiumkonzentration in den Schichten reduziert sich hingegen
die Ladungstrigerkonzentration, wodurch man schlussfolgern kann, dass neben
der Substitution von Zn-Atomen auch die Ga-Atome verstiirkt durch Mg- Atome
ersetzt werden.

Matsubara et al. [56] und Cohen ef al. [12| nehmen als Erklirung fiir die Degrada-
tion in den elektrischen Eigenschaften die hihere effektive Masse des Zn, Mg, O
an, welche durch das Vergrékern der Energieliicke entsteht. Gemik GIl. 2.19 kann
die effektive Masse von Zn;Mg,O berechnet werden [12|. Hierzu ist in Abb.
5.6 die optische Energicliicke iiber n2/3 aufgetragen, und anhand einer Geraden
werden die Werte interpoliert. Aus der Steigung dieser Geraden ergibt sich fiir
die effektive Masse m; = 0,717m, fiir Zng7oMgg 21 0:Ga und die fundamentale
Energieliicke, welche aus dem Schnittpunkt mit der y-Achse herausgelesen wer-
den kann, ergibt sich zu E,p(Zng70Mge.210) — 3,61 eV. Gegeniiber der effektiven
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Abbildung 5.6: Optische Energieliicke in Abhéingigkeit von der Ladungstriger-
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konzentration fiir Zng 70 Mgp 21 O:Ga-Filme. Die durchgezogene Li-
nie gibt eine lineare Interpolation an die Daten an.

Masse von ZnO mit m? = 0,24m, [61] ergibt dies eine Anderung um fast das
Dreifache.

Cohen ef al. haben mit dieser Methode eine effektive Masse fiir ZnggMgg 20
zu m; = 1,55686m, bestimmt, die fundamentale Energieliicke ergab sich zn
E,0(ZngsMgo20) 3,73 eV. Damit ist der Wert fiir die effektive Masse unge-
fihr doppelt so grok wie der in dieser Arbeit ermittelte.

Anders als es anfangs durch die QFE-Vorhersage in Abschn. 5.1 erwartet war, hat
das Mg nicht zn einer Verschiebung in der Transmissionskante in Abb. 5.3 fiir
die Ga-dotierten Zn; Mg, O-Filme gefithrt. Die Energieliicke von Std. ZnO:Al
mit 3,63 eV ist anfgrund der Burstein-Moss-Verschiebung, hervorgerufen durch
den Dotiermechanismus, vergleichsweise hoch. Der Einbau von Mg konnte die
Energieliicke geringfiigig um 0,14 eV auf 3,77 eV erhthen. Um den Effekt der
Vergrékerung der Energieliicke, welche durch den Eibau des Mg verursacht wird,
zu ergriinden, wird in Abb. 5.7 mit Hilfe von Gl. 2.19die Verschiebung der Ener-
gieliicke, welche durch die Dotierung hervorgerufen wird (elektronische Energie-
liicke), von der durch Absorptionsmessungen gemessenen Energieliicke (optische
Energieliicke), fiir die Ts = 340°C-Serie subtrahiert.

Diese Graphik zeigt die Anderung der optischen und der elektronischen Energie-
liicke in Abhéngigkeit von der Magnesiumkonzentration in den Schichten. Hier-
durch kann gezeigt werden, welchen Effekt die Burstein-Moss-Verschiebung anf
die Energieliicke hat. Sofern man lediglich die optische Energieliicke betrachtet,
fithrt der Einbau des Mg zuniichst zu einem leichten Anstieg, jedoch zunehmend
zu einer Sittigung in der Energieliicke zwischen 3,7 eV und 3,8 eV mit steigen-
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Abbildung 5.7: Elektronische und optische Energieliicke in Abhéingigkeit von der
Mg-Konzentration in den Schichten. Die durchgezogene Linie gibt
eine lineare Anpassung an die Daten an.

der Magnesiumkonzentration. Das Herausrechnen dieser Verschiebung ( Eg—EgBr"'l]
bringt einen annihernd linearen Anstieg mit steigender Mg-Konzentration her-
vor. Die optische Energieliicke lisst sich, bei gegebener Mg-Konzentration x somit
anhand folgender linearen Anpassung berechnen:

E,(Zn:Mg, ,0) =1,40 eV xz + E5°, (5.1)

mit E;U“” = 3,38 eV, der fundamentalen Energieliicke von ZnO.

Angesichts der Degradation in den elektrischen Eigenschaften und der vergleichs-
weise unveriinderten Energieliicke trotz des Legierens von ZnO mit Mg wird im
Kapitel 7 eine Temperaturnachbehandlung unter einer Schutzschicht einiger hier
gewachsener Zny Mg, O:Ga-Schichten vollzogen. Kristalldefekte, welche unter
anderem durch den zusiitzlichen Mg-Einban entstanden sind, kénnten durch die-
sen Prozess reduziert werden, was wiederum eine Verbesserung der elektrischen
Eigenschaften zur Folge hitte. Mit Hilfe dieser beiden Optimierungsmethoden
fiir den Frontkontakt ist es mdglich sowohl die optischen, (Verbesserung in der
Transparenz im infraroten Spektralbereich bei gleichzeitiger Beibehaltung der
Energieliicke) als auch die elektrischen Eigenschaften (hohere Beweglichkeit nach
dem Temperprozess) zu verbessern.

Die Solarzellenergebnisse lieferten eine eindeutige Verbesserung in der Effizienz
und in der Kurzschlussstromdichte fiir einen ZnggeMgpesO:Ga Frontkontakt,
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verglichen mit Zn0:Ga. Der Vergleich erfolgte jedoch fiir Frontkontakte, welche
bei unterschiedlichen Substrattemperaturen angefertigt wurden. Ein Vergleich
mit Zn0:Ga, welches bei Ts - 340°C hergestellt wurde, sollte mehr Aufschluss
bringen. Betrachtet man jedoch Abb. 5.5, liegt das ZnO:Ga mit Ty 250°C
auf dem griinen Balken, besitzt demnach eine vergleichbare Morphologie mit
Zny Mg, 0:Ga, welches bei hdherer Ty angefertigt wurde, so dass es trotzdem
als Referenz verwendet werden kann. Ein Frontkontakt, welcher bei Ty — 340°C
deponiert wurde, konnte wiederum zu einer Verschlechterung in den Streueigen-
schaften fiihren.

5.7 Zusammenfassung

Die Deposition von Ga-dotierten Zn, Mg, O-Filmen konnte mit Hilfe der Sput-
teranlage des CT II erfolgreich realisiert werden. Eine Variation in der Mg-
Konzentration konnte anhand der Variation in der Depositionsrate erreicht
werden. Der Einbau des Mg in das ZnO:Ga-Gitter fithrte bis zu einer Mg-
Konzentration von x - 0,21 zu einem Anstieg im Widerstand um mehr als zwei
Grikenordnungen. Bei geringen Mg-Konzentrationen zeigte die Ladungstriiger-
konzentration keine Anderung, was vermuten lisst, dass das Mg die Zn-Atome
effektiv substituieren konnte. Die Degradation in den elektrischen Eigenschaften
wurde durch die erhéhte effektive Masse von Zn Mg, O erkldrt. SEM-Aufnahmen
von geditzten Schichten zeigten, dass die Morphologie stark abhéingig ist von der
Substrattemperatur und der Mg-Konzentration. Aufgrund der schon vorhandenen
Burstein-Moss-Verschiebung konnte die Energieliicke der Zn, Mg, O:Ga-Proben
durch das Mg um maximal 0,14 eV gegeniiber von Std. ZnO: Al vergrikert wer-
den; Zng3Mgg 70O wies eine Energieliicke von 4 eV auf. Erste Solarzellenergeb-
nisse mit Zn; , Mg, 0:Ga als Frontkontakt fiihrten zu einer merklichen Verbesse-
rung in der Effizienz von 58% auf 6,3% und der Kurzschlussstromdichte von
16, 21:|1A/crn2 auf 17,9mA /c:rn2 gegeniiber Zn0:Ga.
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6 lonenunterstiitztes Sputtern
von Zn0O:Ga-Filmen

Sputterdeposition unter Raumtemperaturbedingungen fiithrt in der Regel zu
erhbhtem Widerstand und verringerter Transparenz. Der Grund hierfiir ist
der fehlende zusiitzliche Energieeintrag, der fiir die Oberflichendiffusion der
gesputterten Partikel erforderlich ist und in der Regel durch das Heizen des Sub-
strats geliefert wird. Wird nun dieser Energieeintrag in Form einer zusiitzlichen
[onenquelle angeboten, so kann die Deposition ohne zusétzliches Heizen, d. h. bei
Raumtemperatur erfolgen. Dieses sogenannte ionenunterstiitzte Sputtern (engl.
Ion Beam Assisted Deposition (IBAD)) von Al-dotierten ZnO-Schichten fiihrte
kiirzlich zu einer signifikanten Verbesserung in der Kristallqualitit, wie Rént-
genuntersuchungen ergaben [15|. In diesem Kapitel wird das ionenunterstiitzte
Sputtern auf Ga-dotierte ZnO-Schichten angewandt. Dabei wird die Leistung
der lonenquelle des C'T IT kontinuierlich zwischen 0 W und 200 W variiert, wobei
die Bias-Spannung Up;,s als Parameter herangezogen wird. Die Leistung des
Zn(0):Ga-Targets wird hingegen bei 100 W konstant gehalten. Dieses Kapitel
untersucht den Einfluss des zusitzlichen Ionenbeschusses auf das Wachstum von
7Zn():Ga-Schichten. Das erste Unterkapitel 6.1 geht auf die Réntgenmessungen
dieser Filme ein und zeigt, wie der Ionenbeschuss auf die Kristallstruktur
einwirkt. Im Unterkapitel 6.2 wird auf die elektrischen Eigenschaften der
IBAD-ZnO:Ga-Schichten in Abhéngigkeit von Up;,s eingegangen. Das daranf
folgende Unterkapitel 6.3 behandelt die optischen Eigenschaften von IBAD-
Zn(0:Ga-Filmen. In diesem Kapitel wird zudem untersucht, welchen Einfluss ein
zusitzlicher Sauerstofffluss wihrend der Deposition von IBAD-ZnO:Ga auf die
optischen Eigenschaften hat. Die Eigenschaften withrend und nach dem Atzen
dieser Filme in verdiinnter Salzsiure werden im Abschnitt 6.4 beschrieben.
Hierzu zihlen Eigenschaften wie die Atzrate und die Morphologie der Schichten,
welche nach dem Atzen mit Hilfe von AFM-Aufnahmen charakterisiert wird.
Nach dem Atzen wurde eine ausgewiihlte IBAD-Probe einer nachtriiglichen
Hochtemperaturbehandlung unter Vakuumbedingungen unterzogen, mit dem
Ziel die Transparenz zu erhéhen. Dies findet Erwihnung in Abschnitt 6.5. Das
Streuverhalten des Lichtes der geditzten Schichten wird im Unterkapitel 6.6
ergriindet. Zu guter Letzt wird im Abschnitt 6.7 der Einsatz dieses alternativen
Frontkontakts in pe-Si:H-Solarzellen erprobt. In der Diskussion im Abschnitt
6.8 wird der Einfluss der zusitzlichen Ionenquelle auf das Wachstum von
ZnQO-Filmen abschliekend und zusammenfassend analysiert. Abschnitt 6.9 fasst
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die Ergebnisse nochmals zusammen.

6.1 Strukturelle Eigenschaften von
IBAD-Zn0O:Ga-Schichten

Um den Einfluss des zusiitzlichen Ionenbeschusses auf die Kristallstruktur
von Zn(0:Ga zu studieren, werden im Folgenden Réntgenuntersuchungen an
IBAD-ZnO:Ga-Schichten durchgefiihrt. Hierzu zeigt Abb. 6.1 das € — 26-
Réntgendiffraktogramm des (002)-Reflexes von IBAD-Zn(O:Ga-Filmen mit
variierender Bias-Spannung zwischen 0V und 640 V. Diese Abbildung zeigt,
dass die durch das Magnetron-Sputtern hergestellten Filme bevorzugt c-Achsen
orientiert wachsen, da die Intensitdt des (002)-Peaks deutlich ausgeprigt
ist. Die schwarze, gestrichelte Linie beschreibt den (002)-Referenz-Peak von
ZnQ0:Ga, dessen Peakposition bei 34,30 zu finden ist. Diese ist ebenfalls anhand
einer vertikalen Linie angedeutet. Als blane Linie ist in diesem Graphen die
# — 20-Messung einer Probe eingezeichnet, welche bei einer Substrattemperatur
von Ty = 250°C angefertigt wurde, wihrend die restlichen Proben bei RT-
Bedingungen hergestellt wurden.

Zunichst wird das Verhalten der IBAD-Proben betrachtet, welche bei RT-
Bedingungen gewachsen wurden. In Abb. 6.1 ist zu erkennen, dass das
gleichzeitige Betreiben sowohl der Ionenquelle als auch des Sputtertargets zu
einer Erhéhung der Intensitit des (002)-Rontgenreflexes fithrt, bis diese bei
einer Bias-Spannung von 270V ein Maximum erreicht. Weiteres Erhéhen der
Bias-Spannung des inversen Sputteritzers fithrt jedoch zu einer Verringerung
in der Peakintensitit, so dass bei Upjus 560V und 640V die Peakintensitit
unterhalb derjenigen der Referenzprobe sinkt. Dies bedeutet, dass bei derart
hohem lonenbeschuss die Kristallstruktur groktenteils zerstort wurde.

Neben der Erhohung der Peakintensitiit ist auch eine Verschiebung der (002)-
Peakposition mit steigender Bias-Spannung zn beobachten. Diese Verschiebung
ist in Abb. 6.2 nochmals verdeutlicht, welche anzeigt, dass der lonenbeschuss
zu einer Verspannung in den Schichten fithrt. Bei einer Bias-Spannung von
570 V ftritt ein zusitzlicher Peak bei 34,25° auf, der eine Aufspaltung in zwei
Kristallphasen andeutet. Diese zweiphasige Kristallstruktur bedeutet eine Rela-
xation einiger Kristallite zum entspannten Kristallgitter, wihrend verbleibende
Kristallite weiter erhdhte Verspannung mit steigender Bias-Spannung von bis zu
640 V zeigen. In Abb. 6.1 (b) sind die Diffraktogramme dieser beiden Proben
nochmals vergrokert dargestellt. Mit Hilfe einer Gauss-Fitfunktion an diese
wurden die aufgespaltenen Peaks separiert, um die exakten Peakpositionen zu
erhalten. Hier wurde der Gauss-Fit verwendet, da dieser die Kurven relativ
genau beschreibt.
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Abbildung 6.1: (a) Rontgendiffraktogramme der IBAD-ZnO:Ga-Schichten fiir un-
terschicdliche Ugjgs dos mversen Sputteréitzers. (b) Verdeutli-
chung der Peakaufspaltung anhand von Fitkurven an die jewei-
ligen Peaks der beiden IBAD-Proben, welche jeweils bei einer
Upiae =560V und bei Upgae =640 V deponiert wurden.

Abbildung 6.2 verdeutlicht noch einmal die aus Abb. 6.1 gewonnenen Peak-
positionen bzw. die mit Hilfe von GL 3.13 gewonnenen c-Gitterparameter in
Abhingigkeit von der Bias-Spannung. Aufgefithrt ist hier ebenfalls die ver-
spannte und die unverspannte Phase bei einer Bias-Spannung von 560 V und
640 V. Aufgrund des Auftretens zweier, dicht beieinander liegender Peaks, ist
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Abbildung 6.2: Peakpositionen und Anderung des c-Gitterparameters in Ab-
hiingigkeit von der Bias-Spannung von IBAD-Zn0:Ga-Schichten.
"30nm IBAD-Saatschicht" bedeutet, dass nach 30nm dicken
[BAD-Saatschicht-Deposition die lonenquelle abgeschaltet und
die verbleibende Schicht ohne lonenunterstiitzung deponiert
wurde.

die Bestimmung sowohl der Peakposition als auch der Peakbreite in diesem Fall
mit einem grifkerem Messfehler behaftet, als dies bei den restlichen Proben der
Fall ist. Dieser Sachverhalt ist anhand von vergleichsweise groken Fehlerbalken
in Abb. 6.2 verdeutlicht.

Diese Abbildung zeigt ebenfalls deutlich, dass geringe Bias-Spannungen von bis
zu 180 V keine messbare Verspannung in den Filmen induzieren. Oberhalb von
Upis = 180 V ist eine kontinuierliche Verschiebung zu geringeren Peakpositio-
nen zu erkennen, mit dem Resultat, dass das ionenunterstiitzte Sputtern eine
Verschiebung von bis zu 1° bei einer Bias-Spannung von 640 V induziert, was
einer relativen Veriinderung von 3% entspricht.

Andererseits zeigt die Probe mit einer 30nm dicken IBAD-Saatschicht in der
Abbildung 6.1 eine um einen Faktor 2 erhéhte Peakintensitiit. In Abb. 6.2 ist
dagegen eine vergleichsweise geringe Verschiebung zu beobachten, welche zudem,
im Vergleich zur Referenzprobe, innerhalb der Messtoleranz von 0,05" liegt.

Die dunkelblaue Kurve in Abb. 6.1 zeigt zu Vergleichszwecken ein Diffrakto-
gramm einer Probe, die unter 250°C und einem zusitzlichen lonenbeschuss mit
einer Bias-Spannung von 320 V angefertigt wurde. Somit ist die Intensitit dieses
Peaks um mehr als eine Grokenordnung gegeniiber der Intensitit des Referenz-
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Abbildung 6.3: a) Halbwertsbreite (FWHM) und h) die daraus berechnete mitt-
lere Korngroke L von IBAD-ZnO:Ga-Schichten in Abhéngigkeit
von der Bias-Spannung an der Ionenquelle.

peaks erhéht. Im Vergleich zum Referenzpeak zeigt diese Probe zusiitzlich eine
leichte Verspannung, da die Peakmitte bei ungefiihr 34,20° zu finden ist.

Die aus der Position des (002)-Peaks mit Hilfe von Gl. 3.13 berechnete c-
Gitterkonstante ist in Graph 6.2 auf der rechten Skala gegen die Bias-Spannung
anfgetragen. Analog zur Verschiebung in der 2¢-Peakposition vergrokert sich
der Gitterparameter mit steigender Ionenleistung von (5,229 = 0 DOS)A
auf (5,384 + 0 DDS)A Die Probe mit der 30nm dicken IBAD-Saatschicht
liefert einen Gitterparameter von (5,227 + 0,008) A und gibt somit den Wert
der Referenzprobe wieder. Dagegen zeigt die unter Hochtemperaturbedin-
gungen deponierte Probe mit (5,244 £+ 0,008) A eine leichte Streckung im
c-Gitterparameter gegeniiber der Referenzprobe.

Da die Halbwertsbreite (FWHM) zusitzliche Informationen iiber die Groke der
kohiirent streuenden Bereiche liefert [147], wird diese in Abbh. 6.3 (a) als Funktion
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6 Ionenunterstiitztes Sputtern von ZnQ:Ga-Filmen

der Bias-Spannung aufgetragen. Umgekehrt zur Peakintensitiit verringert sich
die FWHM von 0,27 auf 0,20° bei einer Bias-Spannung von 270 V. Mit weiter
steigender Bias-Spannung auf 640 V zeigt die FWHM einen Anstieg auf bis zu
0,71°. Die entspannte Phase hat dagegen eine Halbwertsbreite von 1,17° bei einer
Bias-Spannung von 570 V bzw. von 0,88° bei einer Bias-Spannung von 640 V.
Die anhand von GIl. 3.12 berechnete mittlere Korngroke L ist in Abhéngigkeit
von der Bias-Spannung in Abb. 6.3 (b) aufgetragen. Die Korngrofe kann jedoch
durch Mikroverspannung zusiitzlich begrenzt sein. Diese Graphik verdeutlicht,
dass ein geringer Anstieg in der lonenenergie, welche mit der Bias-Spannung
gekoppelt ist, eine Zunahme in der Korngrke bedeutet. Diese vergrokert sich von
30, 7Tnm ohne zusiitzliches lonenbombardement auf 41,3 nm bei Ug;,s = 270 V.
In Korrelation mit der FWHM erreicht die mittlere Korngroke bei U = 270 V
ihr Maximum und fillt auf 11,7nm bei Ugj,s = 570 V bzw. auf 19,8 nm bei
Ugins = 640 V und liegt damit unterhalb des Referenzwertes.

6.2 Elektrische Eigenschaften von
IBAD-Zn0O:Ga-Schichten

Eine Verbesserung in der kristallinen Qualitéit von ZnO-Filmen hat in der Regel
eine Verbesserung der elektrischen Eigenschaften zur Folge, da eine verringerte
Anzahl an Streuzentren im Material zu einer Erhéhung der Beweglichkeit der
Ladungstriager und der Dotiereffizienz fithrt [147]. In Abb. 6.4 sind die elek-
trischen Eigenschaften wie (a) Beweglichkeit, (b) Ladungstrigerkonzentration
und (c) spezifischer Widerstand, gewonnen aus Hall-Messungen, gegen die
Bias-Spannung aufgetragen.

Die schwarzen Quadrate liefern die Abhéngigkeit der elektrischen Eigenschaften
von IBAD-ZnO:Ga-Filmen von Up;,s. Bei dieser Serie wurde die Leistung der
[onenquelle und des Sputtertargets wihrend der gesamten Deposition jeweils
konstant gehalten. Bei der 30nm dicken IBAD-Saatschicht (roter Punkt)
wurde dagegen die lIonenquelle nach 30nm IBAD-Deposition deaktiviert und
die verbleibende Schicht lediglich mit dem ZnO:Ga-Target deponiert, bis eine
Schichtdicke von ungefiihr 800 nm erreicht wurde. Die Ug;,s dieser Probe betrug
320 V und ist somit vergleichbar mit derjenigen Probe, die bei Ug;,s — 320 V am
inversen Sputteritzer deponiert wurde, wo jedoch die Tonenquelle wihrend der
gesamten Deposition aktiv war. Zusitzlich stellt Abb. 6.4 zn Vergleichszwecken
eine Probe dar, welche unter Hochtemperaturbedingungen, d. h. bei Tg - 250°C
hergestellt wurde. Auch bei dieser Probe erfolgte der zusétzliche lonenbeschuss
bei Ugias— 320 V, hierbei war jedoch die lonenquelle wihrend der gesamten
Deposition aktiv.

Bei der RT-Serie ist deutlich ein Abfall der Beweglichkeit von 19cm?/Vs
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Abbildung 6.4: Elektrische Eigenschaften wie (a) Hall-Beweglichlkeit, (b) La-
dungstrigerkonzentration und (c¢) spezifischer Widerstand von
ionenunterstiitzt gesputterten ZnO:Ga-Filmen in Abhéngigkeit
von der Bias-Spannung (Ugis) an der lonenquelle. "30nm
IBAD-Saatschicht" bedeutet, dass nach 30 nm IBAD-Saatschicht-
Deposition die lonenquelle abgeschaltet und die verbleibende
Schicht ohne Ionenunterstiitzung deponiert wurde.

auf 11cm?/Vs mit steigender Bias-Spannung zu erkennen. Die Ladungstri-
gerkonzentration zeigt einen kontinuierlichen Abfall von 3,8 x 10 cm™2 auf
2,2 % 10% em™ bis zn einer Bias-Spannung von 480 V. Mit weiterer Erhéhung
der Bias-Spannung bis auf den héchsten Wert von 640 V steigt die Ladungs-
trigerkonzentration wiederum leicht an und erreicht letztlich einen Wert von
2,6 x 10 cm™. Der spezifische Widerstand zeigt dementsprechend einen
Anstieg von 9 x 107* Qem fiir die bei RT gesputterte ZnO:Ga-Referenzprobe auf
2,6 x 1073 Qcm fiir die bei einer Bias-Spannung von 570 V deponierte Probe.
Damit wird eine nahezu Verdreifachung des spezifischen Widerstands erreicht.
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6 Ionenunterstiitztes Sputtern von ZnQ:Ga-Filmen

Analog zu dem Verhalten der Ladungstriigerkonzentration ist bei Up;,s — 640 V
wiederum ein Abfall auf 2,2 x 1072 Qem zu verzeichnen.

Diejenige Probe, welche unter Hochtemperaturbedingungen, d. h. bei 250°C
hergestellt wurde und einem zusitzlichem Ionenbombardement mit Ug;,g
320 V ausgesetzt wurde, zeigt ebenfalls einen Abfall in der Beweglichkeit von
37cm?/Vs auf 18cm?/Vs. Dieser degradierte Beweglichkeitswert ist somit
vergleichbar mit der RT-Probe, die jedoch kein zusiitzliches Ionenbombardement
erfahren hat. Die Ladungstrigerkonzentration dieser unter Hochtemperaturbe-
dingungen deponierten Probe zeigt ebenfalls einen Abfall von 5,5 x 10~*ecm™2
auf 4,3 x 107*em=2. Dementsprechend erhdht sich der spezifische Widerstand
von 3 x 107 Qcm auf 8 x 1074 Qem.

Die Probe, welche mit einer 30nm dicken IBAD-Saatschicht bei einer Bias-
Spannung von 320 V versehen wurde (roter Punkt in Graph 6.4), zeigt mit
20 cm?/Vs keinen wesentlichen Unterschied in der Beweglichkeit, verglichen mit
der Referenzprobe, deponiert ohne Ionenbeschuss. Gegeniiber der Vergleichs-
probe, welche ebenfalls bei einer Bias-Spannung von 320 V deponiert wurde,
bedeutet dies eine Erhéhung um 7em?/Vs. Die Ladungstriigerkonzentration
liegt mit 3,6 x 10 cm™ zwischen dem Wert der Referenzprobe ohne ionen-
unterstiitztes Sputtern und der Probe, die bei einer Bias-Spannung von 320 V
hergestellt wurde. Der spezifische Widerstand verbleibt dariiber hinaus bei
9 x 10~*cm ™2 und ist vergleichbar mit dem Wert, den die Referenzprobe liefert.

6.3 Optische Eigenschaften von
IBAD-Zn0O:Ga-Schichten

Die zu den IBAD-ZnO:Ga-Proben gehérenden optischen Eigenschaften wie
Transmissions-, Reflexions- und Absorptionsspektren sind in Abb. 6.5 (a) und
(b) dargestellt. Um die Ubersicht zu erhalten, sind lediglich fiinf der insgesamt
acht zu der RT-Serie gehorenden IBAD-Spektren in dieser Abbildung aufgetra-
gen. Zusiitzlich sind die Hochtemperatur- sowie die RT-IBAD-Saatschicht proben
dargestellt und in der Legende entsprechend separiert.

Aufgrund der Deposition bei Raumtemperatur zeigt die Referenzprobe vergleichs-
weise geringe Transmissionswerte von unter 80 % im sichtbaren Spektralbereich.
Ahnlich wie aus den elektrischen Messungen sowie aus den strukturellen
Untersuchungen ersichtlich, gleicht das Spektrum der 30nm dicken IBAD-
Saatschicht-Probe sowohl in der Transmission als auch in der Reflexion und
folglich auch in der Absorption dem Spektrum der Referenzprobe. Folglich hat
die 30nm dicke IBAD-Saatschicht keinen merklichen Einfluss sowohl auf die
elektrischen als auch auf die optischen Eigenschaften des ZnO.

Auf der anderen Seite fiihrt das Hinzuschalten der Ionenquelle wihrend der
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gesamten Deposition zu einer kontinuierlichen Erhdhung in der Transmission
mit steigender Bias-Spannung. Hier wird gezeigt, dass die Transmission bis
Upias = 570 V kontinuierlich ansteigt, bei Ugjs = 640 V verringert sich die
Transmission dagegen (graue Linie). Der gekriimmte Pfeil in der Abbildung
verdeutlicht diesen Anstieg und den anschliekenden Abfall.

Abbildung 6.6 verdeutlicht diese Abhingigkeit nochmals anhand der mittleren
Transmission in einem Wellenldngenbereich zwischen 400 nm und 800 nm sowie
zwischen 800nm und 1100 nm fiir alle IBAD-ZnO:Ga-Proben, welche gegen die
Bias-Spannung aufgetragen ist. Ein Anstieg in der mittleren Transmission sowohl
zwischen 400nm und 800nm (sichtbarer Spektralbereich) als anch zwischen
800nm und 1100nm (nahes Infrarot) ist mit steigender Up, fiir die RT-Serie
ersichtlich. Somit konnte die mittlere Transmission im sichtbaren Bereich von

64% auf bis zu 77% bei Upjs = 570V gesteigert werden. Auch im nahen
--- Ref.(OV) ——570V | -~ ov, Ts =250°C
—270V —640V| —320V, T, = 250°C
— 480V — 320V, 30 nm Saatschicht
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Abbildung 6.5: (a) Transmissions-, Reflexions- und (b) Absorptionsmessungen
von IBAD-Zn0O:Ga-Filmen fiir unterschiedliche Ug;,s an der lo-

nenquelle. Der eingezeichnete Pfeil beschreibt den allgemeinen
Verlauf der Kurven im langwelligen Spektralbereich.
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Abbildung 6.6: Mittlere Transmission von IBAD-ZnO:Ga-Filmen in Abhingig-
keit von Up;,s an der inversen Sputterquelle.

Infrarot liek sich die mittlere Transmission von 67 % auf 80% erhohen. Analog
zu Abb. 6.5 fillt die mittlere Transmission im Wellenlingenbereich zwischen
400 nm und 1100nm (Ty,.) bei Ugjs = 640 V wieder herab.
Hochtemperaturdeposition bei Ts — 250°C von Zn0:Ga (blaue punkt-gestrichelte
Linie) in Abb. 6.5 liefert Transmissionswerte oberhalb von 80% im sichtbaren
Spektralbereich mit einer steilen Bandkante. Das ionenunterstiitzte Sputtern
bei hohen Temperaturen (blane durchgezogene Linie) fithrt hingegen zu einer
Verschiebung der Bandkante zu héheren Wellenléingen und zu einer geringfiigigen
Abflachung dieser. Offensichtlich hat der Ionenbeschuss einen Einfluss auf die
Burstein-Moss- Verschiebung, was wiederum mit der verringerten Ladungstriger-
konzentration aus Abb. 6.4 korreliert.

Die mittlere Transmission bleibt mit 82 % fiir die IBAD-Probe und 80 % fiir die
Referenzprobe nahezu unverdindert. Im nahen Infrarot ist dagegen ein leichter
Anstieg von 75% auf 79% zu beobachten. Die IBAD-Saatschicht-Probe ist
in der mittl. Transmission im sichtbaren Spektralbereich erwartungsgemif
deckungsgleich mit der RT-Probe.

Deposition von IBAD-Zn0O:Ga unter Sauerstofffluss

Mit dem Ziel die Transmission der IBAD-Zn(O:Ga-Filme im sichtbaren Spek-
tralbereich und im nahem Infrarot zu verbessern, wurden IBAD-Zn0:Ga-Filme
unter zusitzlichem Sauerstofffluss deponiert. Zn diesem Zweck wurde eine
Serie von IBAD-Zn0O:Ga-Filmen mit zusitzlichem Ionenbombardement von

104



6.3 Optische Eigenschaften von IBAD-ZnO:Ga-Schichten

100 .
ﬂ(b)
£ |
o
s —
3 o
< <
& 5
= =
s 2 40
3 gy
E
2
fud
= a0l
0 "
500 1000 1500 2000 2500
Wellenldnge A [nm] Wellenldnge A [nm]

Abbildung 6.7: (a) Transmissions-, Reflexions- und (b) Absorptionsspektren von
[BAD-Zn0O:Ga-Filmen, hergestellt unter variierendem Sauerstoff-

fluss bei einem zusiitzlichen lonenbombardement mit Uy =
270 V.

Ugins = 270 V ausgewiihlt, da diese in Abb. 6.1 zur hichsten Intensitit in den
Réntgenbeugungsspektren gefithrt hat. Der Sauerstofffluss dieser Serie wurde
zwischen 0,1 scem und 0,5 scem variiert und der Ar-Fluss um den entsprechenden
Betrag reduziert, so dass ein Gesamtfluss von 10scem wiihrend der Deposition
resultierte. Nach der Deposition wurden der Schichtwiderstand sowie die Trans-
mission und Reflexion gemessen. In Abb. 6.7 a) sind diese Daten, zusammen
mit der Absorption in b) aufgetragen. An den Transmissionskurven ist fiir jede
Probe jeweils der Schichtwiderstand angefiigt.

Es ist deutlich zu erkennen, dass mit steigendem Sauerstofffluss die Transmission
sowohl im sichtbaren als auch im langwelligen Spektralbereich erhoht ist, mit
dem Nebeneffekt, dass sich der Schichtwiderstand bei der Deposition mit dem
hichsten Sauerstofffluss um mehr als zwei Grékenordnungen erhht. Andererseits
resultiert eine merklich erhthte Transmission bis auf {iber 80% im sichtbaren
Spektralbereich schon bei einem Sauerstofffluss von lediglich 0,1 seem, jedoch ist
davon aunszugehen, dass dieser hohe Widerstand nachteilig fiir den Einsatz in
Solarzellen ist.
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6.4 Atzverhalten von IBAD-ZnO:Ga-Schichten

Fiir den Einsatz des IBAD-ZnO:Ga als Frontkontakt in Diinnschicht-Solarzellen
ist es erforderlich, die TCOs in verdiinnter Salzsiure zu #tzen. Die Atzdauer
wurde hierfiir so angepasst, dass ein Schichtabtrag von ungefihr 150 nm erfolg-
te. Auf die Atzrate der IBAD-ZnO:Ga-Proben wird im Unterabschnitt 6.4.1
eingegangen. Der darauf folgende Abschnitt (6.4.2) beschiftigt sich mit der
Morphologie dieser gedtzten Schichten anhand von AFM-Messungen.

6.4.1 Atzrate

Um die Abhiingigkeit der Atzrate von der zusiitzlichen Ionenbombardierung zu
studieren, wird diese in Abb. 6.8 in Abhiingigkeit von der Bias-Spannung des
inversen Sputteriitzers anfgetragen. Die in dieser Abbildung eingezeichnete Linie
soll den Trend der Messpunkte verdeutlichen. Der gran hinterlegte Bereich zeigt
die Atzraten, welche der Substrattemperaturserie aus Abb. 4.7 mit der héchsten
Ga-Konzentration von 1,7at.% entnommen wurde. Diese Daten dienen als
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Abbildung 6.8: Atzrate von IBAD-ZnO:Ga-Filmen in Abhingigkeit von der Bias-
Spannung des inversen Sputteritzers. Die durchgezogene Linie
dient als Fiithrungslinie und der grane Balken symbolisiert den
Bereich fiir Atzraten, welche bei einer Hochtemperaturdeposition
anhand von Abb. 4.7 zu erwarten sind.
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Vergleichswerte.

Fiir vergleichsweise geringe Bias-Spannungen von bis zu 180 V fiihrt das ionen-
unterstiitzte Sputtern zu keiner wesentlichen Anderung in der Atzrate, welche
im Wesentlichen bei Werten unterhalb von 20nm/s verbleibt. Ein sprunghafter
Anstieg auf bis zu 58 nm/ s ist dagegen fiir mittlere Bias-Spannungen von iiber
300 V zu verzeichnen. Fiir héhere Bias-Spannungen verbleibt die Atzrate anf
vergleichsweise hohen Werten von iiber 40nm/s. Insgesamt betrachtet, bedeutet
dies somit einen Anstieg in der Atzrate um den Faktor 6, wenn man den héchsten
Wert mit dem niedrigsten vergleicht.

Die 30nm dicke IBAD-Saatschicht hat keinerlei Einfluss auf die Atzrate, wenn
man diese mit der Referenzprobe vergleicht.

Im Vergleich zu den ZnO:Ga-Schichten, welche bei verschiedenen Substrattem-
peraturen hergestellt wurden (grauer Bereich), hat das zusiitzliche lonenbombar-
dement einen sehr groken Einfluss auf die Atzrate der IBAD-Schichten. Auch die
bei Ts = 250°C hergestellte Probe zeigt einen Anstieg in der Atzrate um einen
Faktor von mehr als zehn, sofern diese wihrend der Deposition zuséitzlichem
[onenbombardement ausgesetzt wird.

6.4.2 Oberflachencharakterisierung

Bilder von AFM-Messungen von IBAD-ZnO:Ga-Filmen nach dem Atzen in
verdiinnter Salzséiure sind fiir unterschiedliche Bias-Spannungen in Abb. 6.9
dargestellt. Fiir kleine Up;,s zwischen 0 V bis unterhalb von 480 V bilden sich
Oberflichenstrukturen, die sich im Wesentlichen durch kleine (laterale Groke von
bis zu 300nm) und steile Hiigel auszeichnen. Diese Strukturen treten typischer-
weise nach einer Deposition bei vergleichsweise niedriger Substrattemperatur anf
und werden als Typ-A-Material des Strukturzonenmodells von Kluth bezeichnet
[32]. Bei Bias-Spannungen von 480 V und 570 V ist dagegen eine Zunahme in
der mittleren Kratergréke zu verzeichnen. Krater mit einer lateralen Groke von
bis zu 600 nm insbhesondere bei Ug;s = 570 V sind durch den zusétzlichen Ionen-
beschuss nach dem Atzprozess entstanden. Diese Kraterstruktur reprisentiert
somit das Oberflichenprofil eines Typ-B-Materials des Strukturzonenmodells
von Kluth, welche ideal fiir die Lichtstreuung geeignet ist und im Folgenden fiir
den Einsatz als Frontkontakt in pe-Si:H-Diinnschichtsolarzellen herangefiihrt
wird.

Ebenso zeigt die Probe mit Ugp;s = 480 V ein Oberflichenprofil mit teilweise
breiten Kratern, welche eventuell als ein Ubergangsmaterial zwischen Typ-A
und Typ-B des modifizierten Strukturzonenmodells angesehen werden kann.
Wie die letzte Aufnahme in Abb. 6.9 dagegen zeigt, fiithrt ein zusitzliches Erhi-
hen der Bias-Spannung auf 640 V zu einer Oberfliche mit steilen und kleinen
Kratern, welche ebenfalls bei der Probe mit geringen bzw. ohne zusitzlichem
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Abbildung 6.9: AFM-Aufnahmen von IBAD-ZnO:Ga-Filmen nach dem Atzpro-
zess, hergestellt unter variierender Ug;,s. Zusiitzlich sind unter je-
dem Bild jeweils die RMS-Rauigkeiten angegeben.

lonenbeschuss zn sehen war.

Die RMS-Ranigkeit steigt von 70nm fiir die unbombardierte Schicht auf 126 nm
bzw. 131nm fiir die Schichten, deren Oberflichen Typ-B-Morphologie zeigen.
Die Oberfliiche mit der héchsten Bias-Spannung wihrend der ionenunterstiitzten
Deposition liefert wieder eine RMS-Rauigkeit von 67 nm.

6.5 Temperaturnachbehandlung von
IBAD-Zn0O:Ga-Schichten

Wie in Abschnitt 6.3 gezeigt, fithrt das ionenunterstiitzte Sputtern von Zn0:Ga
bei Raumtemperatur zu Schichten mit vergleichbar geringer Transparenz. Das
Hinzufiigen von Saunerstoff mit geringem Fluss wiihrend der Deposition, erhéht
den mittleren Transmissionsgrad zwar, der Widerstand zeigt jedoch einen
erheblichen Anstieg, was erwartungsgemiik zu einem erhdhten Serienwiderstand
in der Solarzelle fithrt und damit den Fiillfaktor begrenzt [148|. Andererseits
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Abbildung 6.10: (a) Transmissions-, Reflexions- und (b) Absorptionskurven
von IBAD-ZnO:Ga-Schichten vor und nach dem Vakuum-
Temperprozess.

zeigt die Morphologie vielversprechende Strukturen, welche den Einsatz dieses
Materials als Frontkontakt in Diinnschichtsolarzellen rechtfertigen. Inshesondere
die Probe mit zusitzlichem lonenbeschuss bei Upjs = 570V zeigte eine
vielversprechende Morphologie nach dem Atzen. Diesbeziiglich wurde diese
Schicht einem nachtriiglichem Temperprozess unterzogen. Abbildung 6.10 zeigt,
welchen Einfluss das nachtrigliche Tempern unter Vakuum-Bedingungen von
IBAD-Zn0O:Ga-Schichten auf (a) die Transmissions- und Reflexions- sowie die
daraus berechneten Absorptionskurven in (b) hat. Als Referenzkurve zeigt die
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schwarze Linie die optischen Daten eines unter RT-Bedingungen gewachsenen
IBAD-ZnO:Ga-Films vor dem Tempern. Die griine Kurve beschreibt das Ver-
halten der Transmission, der Reflexion und der Absorption nach dem Tempern
im Vakuum fiir 17 Stunden bei einer Temperatur von 450°C. All diese Schichten
sind jedoch nicht in Salzsiure geitzt worden.

Zusiitzlich sind zu Vergleichszwecken als blaue, punkt-gestrichelte Linien die op-
tischen Daten einer Probe angezeigt, welche unter Hochtemperaturbedingungen,
d. h. bei Ty = 340°C deponiert wurde, jedoch keinen zusétzlichen Tonenbeschuss
erfahren hat.

Sehr deutlich hat die Bandkante einen steileren Verlauf infolge des Tempervor-
gangs angenommen, mit dem Resultat, dass die Transmission im Spektralbereich
zwischen 380 nm und 790 nm erhéht werden konnte. Im Vergleich zu derjenigen
Probe, welche bei Ts - 340°C deponiert wurde, ist noch Optimierungsbedarf
vorhanden. Gleichzeitig ist eine Verringerung in der Transmission im langwelligen
Spektralbereich zu sehen, dagegen ist der Transmissionsgrad, verglichen mit der
Hochtemperaturprobe, in diesem Bereich weiterhin deutlich erhéht.

Der Flichenwiderstand dieser Probe konnte mit Hilfe des Temperprozesses
von 55,5 Qg auf 38,105 verringert werden und wird somit im Abschn. 6.7 als
Frontkontakt fiir pe-Si:H-Solarzellen verwendet.

6.6 Streueigenschaften der gedtzten Schichten

Die bisher aufgefithrten Ergebnisse zeigen, dass Raumtemperatur-Deposition mit
zusiitzlichem Ionenbeschuss zu technisch relevantem Material fiir den Einsatz als
Frontkontakt in Diinnschichtsolarzellen fithren kann. Diejenigen Schichten, die
wihrend der ionenunterstiitzten Deposition mit einer Bias-Spannung von 480 V
und 570 V hergestellt wurden, zeigten Kraterstrukturen, die zu einer effektiven
Lichtstreuung in Diinnschichtsolarzellen fithren sollten. Zusétzlich konnte die
Transmission einer dieser Schichten durch nachtriigliches Tempern verbessert
werden. Infolgedessen wurden diese drei erwihnten Materialien reproduziert,
um im Abschnitt 6.7 Einsatz als Frontkontakt in pe-Si:H-Solarzellen zu fin-
den. Vor der pe-Si:H-Deposition und vor dem Tempern der Probe, welche bei
Ugins = 570 V hergestellt wurde, wurden diese Schichten in verdiinnter Salzsiure
geiitzt, mit dem Ziel, die bisher erhaltene Morphologie zu reproduzieren. Laut
Berginski ef al. hat das Tempern unter Vakuum-Bedingungen keinen Einfluss
auf die Topographie der Oberfliche |95].

Optische Messungen wie T- und H-Bestimmung nach dem Atzprozess geben
Aussagen, wie effizient das eingestrahlte Licht durch das texturierte TCO
gestreut wird. Aussagen iiber die Winkelverteilung des vom TCO gestrenten
Lichts konnen mit Hilfe der ARS getroffen werden. Abbildung 6.11 (a) zeigt
hierzu den spektralen Verlauf von T und den berechneten Haze sowie (b) die
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Abbildung 6.11: (a) Totale Transmission T, Haze H und (b) winkelaufgelos-
te Streumessung ARS von IBAD-ZnO:Ga-Filmen nach dem
Atzprozess.

entsprechenden ARS-Messungen der IBAD-Zn0O:Ga-Schichten. An dieser Stelle
wird vorab auf Fotos der fertig deponierten Zellen in Abb. 6.12 verwiesen. Diese
geben anhand der Ziffern an, an welcher Stelle die ARS-Messung durchgefiihrt
wurde. Dies sind die Zelle Nr. 3 in Abb. 6.12 (a), Zelle Nr. 15 in Abb. 6.12
(b) sowie ebenfalls Zelle Nr. 15 in Abb. 6.12 (c¢). Im Falle der Probe mit
Ugias = 460 V wurde anfgrund der Inhomogenitit der Oberfliche vier Mal an
einem Punkt gemessen und anschliefend ein Mittelwert gebildet.

Die Messung der Totalen Transmission erfolgte hier ohne Diiodmethan (CHoly),
d. h. die Transmission ist aufgrund der, durch das geitzte TCO verursachten
Strenung, unterbestimmt |149].
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Die Legende in Abb. 6.11 (b) bezieht sich auf beide Abbildungen. Obwohl nomi-
nell gleiche Depositionshedingungen gewiihlt wurden, zeigt die Bias-Spannung
leichte Abweichungen im Vergleich zum Vorexperiment. Als Referenzspektrum
dient hier zusiitzlich Std. ZnO:Al als Frontkontakt, welcher ebenfalls im pe-Si:H-
Prozess Verwendung findet.

In der totalen Transmission zeigt Std. ZnO:Al als Frontkontakt im gesamten
Spektralbereich hohe Werte von bis zu, bzw. iiber 80%. Die unter RT-
Bedingungen deponierten IBAD-Zn(O:Ga-Proben zeigen ebenfalls hohe Werte
von iiber 70%. Die beiden IBAD-Proben mit Ugj,s = 460 V und Uiy = 550 V
gleichen sich weitestgehend in der totalen Transmission im gesamten gemes-
senen Spektralbereich. Andererseits ist der Haze der Probe mit geringerer
Bias-Spannung gegeniiber der Probe mit Ug;s = 550 V iiber den gesamten
gemessenen Spektralbereich leicht erhéht.

Das Tempern fiir 14 Stunden bei einer Temperatur von 450°C unter Vaku-
umbedingungen erhéht die totale Transmission insbesondere im kurzwelligen
Spektralbereich und fithrt nebenher zu erhéhten Haze-Werten im Spektralbereich
zwischen 400 nm und 1000 nm.

Das ARS-Signal von Std. ZnO:Al in Abb. 6.11 (h) zeigt erhdhte Streuintensitit
groktenteils im kleineren Streuwinkelbereich zwischen 0° und 40° gegeniiber den
IBAD-Zn0O:Ga-Proben. Gemif Gl. 3.10 sind kleine Streuwinkel ein Indiz fiir
groke Streukrater. Folglich muss die Oberfliche des IBAD-ZnO:Ga vorwiegend
auns Atzkratern mit kleinerer lateraler Grofe, verglichen mit Std. ZnO:Al beste-
hen. Die in dieser IBAD-Serie hochste Streuintensitit liefert die Probe, welche
bei Ugys = 460 V hergestellt wurde. Die Probe, welche bei Ug;y = 550 V
angefertigt wurde, weist eine sehr geringe Streuintensitiit iiber den gesamten
Strenwinkelbereich auf. Das nachtrigliche Tempern fiihrt hingegen zu einer
héheren Intensitit im gesamten Winkelbereich, so dass diese im Winkelbereich
=40% das Signal des Std. ZnO: Al iibertrifft. Diese erhéhte Intensitit kann mit der
verbesserten Transparenz des Frontkontakts nach dem Tempern erklirt werden.

6.7 Solarzellen mit IBAD-Zn0O:Ga als
Frontkontakt

In diesem Abschnitt werden erste Versuche durchgefiihrt, das IBAD-ZnO:Ga als
Frontkontakt in Diinnschichtsolarzellen einzusetzen. Fiir diese Deposition auf
dem neuartigen Frontkontakt wurde hydrogenisiertes mikrokristallines Silizium
gewiihlt. Im Vergleich zu a-Si:H absorbiert pe-Si:H vermehrt im infraroten
Spektralbereich. Da insbesondere das langwellige Licht durch die Oberflichen-
texturierung des TCO gestrent wird und zusiitzlich eine Reflexion zwischen
Front- und Riickkontakt erfihrt, ist der durch die pe-Si:H-Solarzelle gewonnene
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(a) Ugias =460 V

R,=700,

Abbildung 6.12: Fotografische Aufnahmen von Solarzellen auf IBAD-ZnO:Ga-
Frontkontakten. (a) IBAD-ZnO:Ga deponiert mit einer Bias-
Spannung an der lonenquelle von 460 V, (b) 550 V und (c)
550 V mit nachtriiglichem Tempern unter Vakuumbedingungen.
Die Ziffern geben die Zellnummern an, welche den héchsten Wir-
kungsgrad lieferten, bzw. welche fiir die ARS-Messung herange-
zogen wurden. Rechts unten ist jeweils der Flichenwiderstand
angegeben.

Kurzschlussstrom ein Mak dafiir, wie gut der Frontkontakt zum sogenannten
Lighttrapping beitrigt [105]. Im Falle des IBAD-Zn0O:Ga ist die Transparenz der
meisten TCOs im kurzwelligen Spektralbereich verringert, im infraroten Bereich
besitzen die Schichten erhhte Transmission (vgl. Abb. 6.7). Auch auns diesem
Grund eignet sich pe-Si:H besser fiir diesen Frontkontakt.

Abbildung 6.12 zeigt die mit einer Digitalkamera vom Riickkontakt her aufge-
nommenen Fotos der auf jeweils 5 x 10cm? groken Glassubstraten angefertigten
Solarzellen. Das Bild in Abbildung 6.12 (a) gehort zu demjenigen Frontkon-
takt, welcher mit einer Bias-Spannung an der Ionenquelle von 460 V, (b)
von 550 V und (¢) von 550 V sowie zusiitzlichem Tempern im Vakuum bei
450°C fiir 14 Stunden hergestellt wurde. Sehr deutlich ist die durch den IBAD-
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Depositionsprozess entstandene Inhomogenitit des Frontkontakts zu erkennen.
Diese Inhomogenitiit entsteht aufgrund der Uberschneidung des Ionenitzstrahls
mit der Plasmawolke der Zn(:Ga-Kathode in der Mitte des Glassubstrats.
Aufgrund der gleichzeitigen Rotation des Substrats wiihrend der Deposition sind
kreisformige Strukturen nach dem Atzen verblieben. Diese Inhomogenitit der
Frontkontakte ist erst nach dem Atzprozess sichtbar, da die unterschiedliche
Einwirkung der lonenquelle zu unterschiedlichem Materialeigenschaften mit
unterschiedlichen Atzeigenschaften fiihrt. In diesem Bild (6.12 (b)) ist der
als weil erscheinende Ring als rane Oberfliche mit einem Pfeil markiert. Der
weiter auken liegende, und als transparent erscheinende Ring ist hier als glatt
bezeichnet.

Die in den Bildern zu sehenden Ziffern geben die Zellen an, welche den hichsten
Wirkungsgrad, bzw. die mit dem bloken Auge optimale Lichtstreuung aufwiesen
und demzufolge vor der Solarzellendeposition fiir die ARS-Messung und Haze-
Bestimmung in Abb. 6.11 ausgewihlt wurden.

Im Falle der Probe in Abb. 6.12 (a) wurden die Zellen nach der Deposition
mdglichst so gewihlt, dass der mit blokem Auge zn sehende raueste Bereich in
der Mitte komplett mit einer Zelle bedeckt wurde. Bei den Solarzellen aus Abb.
6.12 (b) und (¢) wurden die Zellen so strukturiert, dass moglichst viele Zellen
um den mittleren Punkt herum angeordnet sind.

Fiir jede Schicht ist unten rechts zusitzlich Rp, gemessen nach dem Atzen,
hinzugefiigt. Bei dem TCO in Abbildung 6.12 (a) wurde der Flichenwiderstand
exakt in der Mitte gemessen. Bei den restlichen TCOs wurde der Flichenwi-
derstand innerhalb des weik erscheinenden Ringes vermessen. All diese drei
Frontkontakte liefern vergleichsweise hohe Flichenwiderstinde von iiber 60 Q.
Anders als in Abb. 6.10, fithrte hier das nachtriigliche Tempern zu einem Anstieg
im Fliachenwiderstand von 60 Q2 auf 70 Qp.

Tabelle 6.1 listet die Bias-Spannung withrend des Wachstums der Frontkontakte,
die Flichenwiderstiinde nach dem Atzen sowie die Solarzellenkenngriken wie 7,
FF, Vi, jse und die Raman-Kristallinitit (X2%) der in Abb. 6.12 aufgefithrten
Solarzellen auf. Im Falle von Ug;,s = 460 V wurde die Raman-Kristallinitéit an
vier verschiedenen Stellen innerhalb einer Zelle gemessen, um die Homogenitit
des pe-Si:H-Wachstumsprozesses zu bestimmen. Der Vergleich der Tabelle mit
den Fotos in Abb. 6.12 (a) offenbart, dass die Zelle 3, welche den rauesten
Bereich des TCOs bedeckte, nicht zwangsldufig den hichsten Kurzschlussstrom
liefert. Stattdessen liefert die dicht daneben liegende Zelle mit der Nummer 2 den
héchsten Kurzschlussstrom von 17,3mA /cm2 und den héchsten Wirkungsgrad
von 4,1 %. Der Vergleich der beiden Zellen zeigt, dass Zelle 2 in allen aufgelisteten
Kenngrofken héhere Werte aufweist.

Bei der IBAD-ZnO:Ga-Probe mit Ugg,s = 550 V und ohne Tempern in Abb.
6.12 (b) zeigt nicht diejenige Zelle den hochsten Wirkungsgrad, welche innerhalb
des rauen Ringes liegt und die mit blokem Auge eine gute Lichtstreuung
aufweist (Zelle 15), sondern die Zelle 6, welche groftenteils durch eine glatte
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Tabelle 6.1: Flichenwiderstéinde von gedtzten IBAD-ZnO:Ga Frontkontakten
und Kenngréken der darauf deponierten pe-Si:H-Solarzellen. Im Fal-

le von Upi,s = 460 V wurde die Raman-Kristallinitit X2 an vier
verschiedenen Stellen innerhalb einer Zelle vermessen.
Frontkontakt Rn  Solar- n FF | Vye Jsc P
|Qa]  zellennr. | [%] (%] | [mV] |[mA /em?| %
2 4.1 | 498 | 474 17,3
Ugiws = 460V | 85 . . . . .. 38.6 | 39.6
3 3.4 | 47,3 | 437 16,3 15.8 | 16.6
. 6 6,1 | 66,0 5H18 17,7 e
Usias = 550 V1 60 15 59 | 61,5 | 521 18,6 45,0
) : 50 | 5o . 20.7
Ugins — 550V 70 3 5,9 ‘):J,[] -1%%[] ‘2[],1 19.8
(getempert) 15 51 | 52,0 | 469 21,1
| Std. ZnO:Al | 8 | |85 [7TLO] 507 | 237 63,0

TCO-Oberfliche bedeckt ist.

In Tab. 6.1 zeigen beide Zellen (Zelle 6 und 15) der Probe mit U,y = 550 V
erhohte Wirkungsgrade von 6,1 % bzw. von 5,9 % im Vergleich zu den Proben mit
Ugias = 460 V. Die Leerlaufspannung kann deutlich auf 518 mV bzw. 521mV
erhéht werden. Der jse¢ zeigt eine leichte Verbesserung auf 17, 7mA /crn2
bzw. 18,6 mA /cm2. Auch der Fiillfaktor kann hier anf bis zn 66,0 % dentlich
verbessert werden.

Das zusiitzliche Tempern unter Vakuumbedingungen reduziert den Wirkungs-
grad zumindest fiir Zelle 15 von 5,9% anf 5,1%. Auch der Vi wird durch den
Temperprozess nachteilig beeinflusst, dagegen zeigt die jsc eine Verbesserung
von 18,6mA /crn2 auf 21,1m A/cm2. Der FF verringert sich fiir Zelle 15
deutlich von 61,5% auf 52,0%.

Ein genereller Trend fiir die einzelnen Parameter lisst sich aus dieser Tabelle
jedoch nicht heraunslesen. Lediglich der Flichenwiderstand zeigt eine Abhingig-
keit vom Fiillfaktor. Das heikt, mit steigendem BRp verringert sich der FF' und
begrenzt damit auch den Wirkungsgrad.

Keine der hier aufgefithrten Solarzellenparameter der IBAD-Zn(O):Ga-Solarzellen
kann an diejenigen des Std. ZnO:Al heranreichen. Lediglich die Leerlaufspannung
der Ugis = 550 V-Probe zeigt einen hoheren Wert von 518 m 'V, verglichen mit
507mV fiir Std. ZnO:Al als Frontkontakt.

Abbildung  6.13  (a) zeigt  die U-I-Kennlinien  dieser  pe-Si:H-
Diinnschichtsolarzellen auf IBAD-7Zn0:Ga-Frontkontakten und auf Std. ZnO:Al,
welche nochmals den Einbruch des Fiillfaktors im Vergleich zu Std. Zn(O:Al
verdeutlichen. Abbildung 6.13 (b) zeigt die externe Quanteneffizienz (engl.:
External Quantum Efficiency) (EQE) dieser Solarzellen und die aus diesen
Kurven errechnete Zellstromdichte jse. Im Vergleich zu Std. ZnO: Al ist anfgrund
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Abbildung 6.13: (a) /-I-Kennlinien und (b) externe Quanteneffizienz der
pe-Si:H-Solarzellen  anf  unterschiedlichen IBAD-Zn0O:Ga-
Frontkontakten. In der Legende sind ebenfalls die errechneten

Stromdichten jse angegeben.

der hohen Absorption der IBAD-Frontkontakte (sieche Abb. 6.5 (b)) die EQE
vorwiegend im kurzwelligen und sichtbaren Spektralbereich stark reduziert.
Auch im Infraroten ist die Stromausbeute reduziert, jedoch ist der Effekt hier
nicht so stark ausgeprigt.

Vergleicht man die IBAD-Schichten untereinander, verbessert das ionenunter-
stiitzte Sputtern bei Upjs 550 V o die EQE im gesamten hier betrachteten
Spektralbereich, wenn man dies mit dem [BAD-Prozess bei Upjs 460 V
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vergleicht. Nachtrigliches Tempern hat insbesondere Einfluss auf die EQE im
kurzwelligen und im langwelligen Spektralbereich. Hier erhéht sich die Strom-
ausheute, dagegen bleibt sie im Bereich zwischen 550nm und 650nm nahezu
unveriindert. Im Vergleich zu Std. Zn(O:Al ist dagegen noch Optimierungsbedarf
vorhanden.

6.8 Diskussion

Das ionenunterstiitzte Sputtern mit Hilfe von Ar*-ITonen unter Raumtempe-
raturbedingungen fiihrt in Abb. 6.2 zu einer deutlichen Veriinderung in der
Kristallstruktur von Zn0O:Ga-Filmen. Ein signifikanter Anstieg in der Reflexi-
onsintensitiit des (002)-Peaks wird vernommen, welche bei einer Bias-Spannung
von 270 V ein Maximum erreicht und fiir hohere Ug;,s wieder abschwicht.
Gleichzeitig zeigen diese Filme in derselben Abbildung, dass diese Verbesserung
in der kristallinen Qualitit mit einer kompressiven Verspannung der Schichten
einhergeht, was sich aus der Verschiebung der Bragg-Peakposition herauslesen
lisst. Eine Verbesserung in der kristallinen Qualitiit durch ionenunterstiitztes
Sputtern wurde ebenfalls bei der Arbeitsgruppe von Kohl et al. |16] beobach-
tet. In dieser Arbeit wurden ZnO:Al-Schichten durch reaktives Sputtern mit
zusiitzlicher lonenbombardierung anhand von Xenon (Xe)*-Ionen angefertigt.
Es wurde ebenfalls eine Verbesserung in der kristallinen Qualitit, einhergehend
mit einer kompressiven Verspannung beobachtet. Damit ist gezeigt, dass das
ionenunterstiitzte Sputtern auch auf Zn0O:Ga-Filme anwendbar ist und zu
demselben Resultat fiihrt.

Da die Xet-lonen eine grofere Masse (myx. = 131) als die Ar*-Ionen besitzen
(ma, = 16), muss die Bias-Spannung entsprechend hoher gewiihlt werden, um
einen fhnlichen Effekt zu beobachten.

Die Verspannung in den ZnO-Schichten wurde durch den Einbau von Atomen
an Zwischengitterplitzen wihrend der Deposition von ZnQO erklirt (sogenannter
Peening-Effect) [150, 151]. Auch wurde in dieser Arbeit beobachtet, dass das
ionenunterstiitzte Sputtern nur wihrend der ersten Minuten der Deposition
zu einer deutlichen Verbesserung der strukturellen Eigenschaften fiithrte. Ent-
sprechendes gilt auch fiir die 30nm-dicke IBAD-ZnO:Ga-Saatschicht, welche
strukturell eine Verbesserung aufweist, in den elektrischen und optischen Eigen-
schaften jedoch keinen Unterschied zur unbehandelten Probe zeigt.

Eine Verbesserung in der Kristallqualitit hat iiblicherweise eine Verbesserung der
elektrischen Eigenschaften zur Folge, da die Defektdichte an den Korngrenzen
und damit die Strenwahrscheinlichkeit der Ladungstriger reduziert ist. In Abb.
4.3 ist hingegen eine Verschlechterung der elektrischen Eigenschaften zu verneh-
men, d. h. der spez. Widerstand erhdht sich mit steigender Bias-Spannung an
der Ionenquelle [87]. Der Grund fiir diese Degradation konnte in der induzierten
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Verspannung zu suchen sein, welche im Folgenden niiher betrachtet wird.

6.8.1 Einfluss der Verspannung

Die biaxiale Verspannung in den Schichten (o;) kinnte ein wesentlicher Grund
fiir die Degradation in den elektrischen Eigenschaften sein. Eine Verschiebung
in der Peakposition um 1° bedeutet anhand von Gleichung 2.28 eine Dehnung
senkrecht zur Substratebene von e; = 0,034, Unter der Annahme, dass die
Gitterkonstm}te von Ga-dotiertem ZnQ, mit einem Ga-Gehalt von 2wt. %,
cp = 5,207 A betriigt, ergibt sich eine Verspannung mit Hilfe der Gl 2.27 von
insgesamt o =~ 7,9 GPa.

Um die Auswirkung der Verspannung auf die elektrischen Eigenschaften niiher
zu untersuchen, zeigt Abb. 6.14 die Verspannung in den Schichten o, berechnet
mit Hilfe von GL 2.27 in Abhingigkeit von Up;,s an der lonenquelle. Das
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Abbildung 6.14: Abhéngigkeit der Verspannung in den Schichten von der Bias-
Spannung an der lIonenquelle fiir IBAD-Zn0O:Ga-Diinnfilme.

negative Vorzeichen deutet daraunf hin, dass es sich hierbei um eine kompressive
Verspannung handelt. Im Folgenden werden jedoch nur die Betriige der berech-
neten Verspannungen betrachtet. Laut Windischmann ef al. [90] resultiert eine
kompressive Verspannung durch an Zwischengitterplitzen angelagerte Atome,
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Abbildung 6.15: Elektrische Eigenschaften wie (a) Hall-Beweglichkeit, (b) La-
dungstrigerkonzentration und (c¢) spez. Widerstand von IBAD-
Zn(0:Ga-Filmen in Abhiingigkeit von der Verspannung in den
Schichten. Die Linien dienen als Fiihrungslinien.

welche die Kristallite von innen her auseinander driicken. Analog zur Anderung
in der Peakposition in Abb. 6.2 zeigt das ionenunterstiitzte Sputtern in Abb.
6.14 fiir vergleichsweise geringe Bias-Spannungen bis 180V keinen signifikanten
Einfluss auf die Verspannung. Mit steigender Bias Spannung erhéht sich die
Verspannung linear, lediglich der Messwert bei Ug;,s — 640 V weicht vom linearen
Verlauf ab. Anhand dieses Graphen lisst sich zu jeder Bias-Spannung die
Verspannung in den Schichten zuordnen.

Die elektrischen Eigenschaften wie (a) die Beweglichkeit, (b) die Ladungs-
trigerkonzentration und (¢) der spez. Widerstand in Abhéngigkeit von der
in den Schichten induzierten Verspannung ist in Abb. 6.15 dargestellt. Die
Hall-Beweglichkeit ist in reziproker Skala dargestellt, da zusiitzliche Streume-
chanismen, welche die Beweglichkeit der Ladungstriger begrenzen, aufgrund der
Matthiesen-Regel (Gl. 2.1) eine reziproke Abhingigkeit liefern. Eine eindeutige
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Abhiingigkeit der Beweglichkeit von der induzierten Verspannung ist aus diesem
Graphen deutlich herauszulesen. Eine Verspannung von bis zu 2,4 GPa hat
drastische Auswirkungen auf alle hier betrachteten Parameter. Beispielsweise
zeigt die Beweglichkeit zuniichst eine kontinuierliche Abnahme mit steigender
Verspannung und danach eine Sittigung bei ungefihr 13 cm?/Vs oberhalb von
o; = 2,4 GPa. Die durch den Ionenbeschuss induzierte Verspannung fiihrt zur
Bildung von zusitzlichen Defekten an Korngrenzen, welche die Beweglichkeit
der Ladungstriiger limitieren [42].

Desgreniers beobachtete eine Phasenseparation von der hexagonalen in die
kubische Kristallphase bei einem Druck von P = 9 GPa in den Schichten
[152]. Die in der hier vorliegenden Arbeit auftretende Phasensegregation vollzog
sich oberhalb von Ug;,s = 560 V, was anhand von Abb. 6.15 (b) einem Druck
von 5,4 GPa entspricht. Die Phasensegregation vollzieht sich somit weit un-
terhalb der Literaturangabe. Allerdings haben auch Decremps et al. |153] eine
Phasensegregation bei niedrigeren Verspannungen von 7,5 GPa beobachtet. In
dieser Arbeit wurde zudem angefiigt, dass eine Phasentrennung fiir Schichten,
die bei hohen Depositionstemperaturen angefertigt wurden, schon bei niedrigen
Verspannungen erfolgen kann.

Die bei Ts — 250°C deponierte Probe zeigt einen Einbruch in der Beweglichkeit
von 37cm?/Vs auf 18cm?/Vs bei einer kalkulierten Verspannung von 3,2 GPa,
was einem relativen Abfall von 51 % entspricht und damit drastischer ausfillt als
bei der RT-Serie. Andererseits liegt die Beweglichkeit dieser verspannten Probe
sehr nahe an der Beweglichkeit der RT-Serie, was zeigt, dass die Beweglichkeit
im Wesentlichen durch die Verspannung begrenzt wird.

Das Auftreten von Kratern mit einer lateralen Groke von 600nm in Abb.
6.9 liefert den Hinweis, dass das ionenunterstiitzte Sputtern die Wachstums-
eigenschaften wesentlich dndert. Wiihrend bei Raumtemperatur und ohne
[onenunterstiitzung eher pordses Material entsteht, ist fiir hthere Ionenenergien
die Kompaktheit der Schichten erhht, was zu erhohter Atzresistenz fiihren sollte.
Die Siure vermag die Oberfliiche lediglich punktuell, das heikt insbesondere an
Korngrenzen anzugreifen, so dass an diesen Stellen grikere Atzkrater resultieren.
Abbildung 6.8 zeigte, dass die Atzrate stark mit der Bias-Spannung und somit
mit der Verspannung in den Schichten interagiert. Hierzu wird nun die Anderung
der Atzrate in Abhiingigkeit von der anhand von GL 2.27 berechneten induzierten
Verspannung in Abb. 6.16 aufgetragen. Analog zur Abb. 6.15 (a) fiihrt eine
vergleichsweise geringe Verspannung von bis zu 2,4 GPa zu einem signifikanten
Anstieg der Atzrate auf 58nm/s. Zusiitzlich induzierte Verspannung oberhalb
von 2,4 GPa zeigt auch hier einen sittigenden Effekt.

Auch die bei Ty - 250°C deponierte Probe folgt diesem Trend, mit dem Resultat,
dass in dieser Darstellung die Depositionstemperatur keinen signifikanten
Einfluss anf die Atzrate hat.

Der Anstieg in der Atzrate konnte folgendermaken erklirt werden: Die durch
den Einbau von Atomen an Zwischengitterplitzen induzierte Ausdehnung des
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6.8 Diskussion

80 T T T T T T T T T

60 -

40+

30+

Atzrate r [nm/s]

T.=RT
e 30 nm IBAD-Saatschicht *é
10l | & T,=250°C

8 6 4 2 o0
Verspannung o, [GPa]

Abbildung 6.16: Atzrate von IBAD-ZnO:Ga-Filmen in Abhiingigkeit von der Ver-
spannung in den Schichten. Die durchgezogene Linie dient als
Fithrungslinie.

Kristallgitters hat zur Folge, dass zusiitzliche Defekte bzw. freie und verspannte
Bindungen entstehen. Diese wirken anziehend auf die angreifenden Sdure-lTonen,
so dass die Wahrscheinlichkeit fiir einen Angriff der Siure mit zunehmender
Defektdichte steigt und folglich zu einer Erhéhung der Atzrate fithren kann.

6.8.2 Solarzellen auf IBAD-Zn0O:Ga-Frontkontakten

Wie Abb. 6.12 bereits zeigte, sind die deponierten ZnQO:Ga-Schichten aufgrund
der Kathodenkonfiguration sehr inhomogen, so dass die darauf deponierten
pe-Si:H-Zellen  unterschiedlich geformte Oberflichen vorfinden. Dies sollte
dementsprechend in unterschiedlichen Wachstumsbedingungen fiir das pe-Si:H
resultieren. Tabelle 6.1 zeigt, dass die Raman-Kristallinitit eine Variation
von bis zu 8% innerhalb einer 1cm? groken Zelle aufweist. Auch weist der
hohe Widerstand von bis zu 85 Qg einen hohen limitierenden Faktor fiir den
Stromtransport auf.

Aufgrund der Raumtemperaturdeposition ist ein Vergleich mit Std. ZnQO, welcher
unter Hochtemperaturbedingungen hergestellt wurde, an dieser Stelle eventuell
z1 hoch angesetzt. Der Vergleich einer Verbesserung in den Solarzelleneigenschaf-
ten sollte vielmehr mit einem ZnO-Frontkontakt, welcher ebenfalls Ga-dotiert

121



6 Ionenunterstiitztes Sputtern von ZnQ:Ga-Filmen

ist und bei Raumtemperatur angefertigt wurde, erfolgen.

6.9 Zusammenfassung

Das ionenunterstiitzte Sputtern bei Raumtemperaturbedingungen unter Verwen-
dung eines keramischen ZnQO:Ga-Targets und einer inversen Sputterquelle konnte
in der Sputterkammer des CT II erfolgreich realisiert werden. Eine signifikante
Verbesserung der kristallinen Eigenschaften aufgrund einer Erhéhung in der
Peakintensitit des (002)-Reflexes wurde durch das ionenunterstiitzte Sputtern
mit einer Bias-Spannung von 270 V vernommen. Die deponierten Filme zeigten
eine kompressive Verspannung aufgrund der Verschiebung des Réntgenreflexes
von bis zu 1°. Die Messung der Hall-Eigenschaften zeigte, dass diese Verspannung
die wesentliche Ursache fiir die Degradation in den elektrischen Eigenschaften ist.
Zusiitzlich zeigte die Verspannung einen signifikanten Anstieg in der Atzrate anf
58nm/s. Atzstudien zeigten, dass das unter RT-Bedingungen deponierte IBAD-
Zn0:Ga eine Oberflichenmorphologie hervorbringt, die dem Typ-B-Material des
modifizierten Srukturzonenmodells von Kluth stark &hnelt. Krater mit einer
lateralen Groke von bis zu 600 nm, welche eine vielversprechende Streuung des
Lichtes aufweisen, sind nach dem Atzen entstanden.

Mikrokristalline Diinnschicht-Solarzellen mit IBAD-Zn0:Ga als Frontkontakt
lieferten einen Wirkungsgrad von bis zu 6,1 %. Das Tempern dieses Frontkontakts
fithrte zu einem Anstieg in der Stromdichte auf bis zn 21,1mA /cm2.

Die Deposition einer 30 nm dicken IBAD-Saatschicht geniigte, um die Intensitit
des (002)-Réntgenreflexes zu erhdhen, fiihrte jedoch zu keiner Anderung in den
elektrischen, optischen und den Atzeigenschaften, verglichen mit der Referenz-
probe.
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7 Thermische Nachbehandlung
von TCQOs unter einer
a-Si-Deckschicht

Hochtemperaturnachbehandlung von ZnO fithrt in den meisten Féllen zur
Degradation der elektrischen Eigenschaften, mit dem Resultat, dass der Wi-
derstand der Schichten ansteigt. Gleichzeitig erhdht sich der Transmissionsgrad
insbesondere im infraroten Spektralbereich [95, 154]. Als Erklirung fiir diesen
Degradationseffekt wird ein mdéglicher Sauerstoffanstausch zwischen ZnO und
der Umgebung wihrend des Temperprozesses angefithrt |92, 155|. Um diesen
Austausch zu verhindern, wurden die TCO-Schichten vor dem Temperprozess
mittels des PECVD-Verfahrens mit einer ca. 50nm dicken a-Si:H-Deckschicht
bedeckt. Dieses Kapitel beschreibt die Temperaturnachbehandlung von verschie-
denen, mit einer Deckschicht versehenen, transparent-leitfihigen Oxiden. Erste
Temperexperimente sowie die Schutzschichtdeposition werden im Abschnitt 7.1
beschrieben. Der darauf folgende Abschnitt 7.2 fasst die elektrischen Eigen-
schaften verschiedener Al-dotierter ZnO-Filme vor und nach dem Temperprozess
zusammen. Im Abschnitt 7.3 wird der Effekt der Temperaturnachbehandlung
fiir Ga-dotierte ZnO- und Zn, Mg, O-Schichten ergriindet. In diesem Abschnitt
wird anch der Temperprozess auf ionenunterstiitzt und unter Raumtempe-
raturbedingungen gesputterte Zn0:Ga-Filme untersucht. Das Verhalten von
[TO-Diinnfilmen hinsichtlich einer Temperaturnachbehandlung, hergestellt unter
verschiedenen Wachstumsbedingungen, findet Erwidhnung im Abschnitt 7.4,
Im Abschnitt 7.5 wird der Effekt der thermischen Nachbehandlung unter einer
Schutzschicht abschliekend zusammenfassend diskutiert.

7.1 Etablierung der Tempermethode

Hochtemperaturnachbehandlung von Al-dotiertem ZnO unter einer a-Si:H-
Deckschicht wurde bereits von Ruske ef al. am Helmholtz-Zentrum Berlin fiir
Materialien und Energie GmbH (HZB) durchgefiihrt [20]|. Dieser Prozess soll
ebenfalls in Jiilich Anwendung finden, weshalb eine Schutzschichtdeposition,
der darauf folgende eigentliche Temperprozess und schlieklich das Entfernen
der Schutzschicht im Jiilicher Institut etabliert wurden. Die Deposition der
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B Tempem in Jilich
® [ Ruske efal,J. Appl. Phys. 107, 013708 (2010) (Ref. [20])
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Abbildung 7.1: Transfer des Temperaturnachbehandlungsprozesses nach Jiilich.
Temperaturabhéngigkeiten fiir die elektrischen Eigenschaften ge-
temperter ZnO:Al-Filme. (a) Hall-Beweglichkeit, (b) Ladungstri-
gerkonzentration und (c) spezifischer Widerstand nach 24 Stun-
den Temperzeit als Funktion der Temperatur im Nachbehand-
lungsprozess. Die Ziffern innerhalb der Messwerte sind fiir die
Zuordnung der Datenpunkte in Abb. 7.2 vorgesehen.

Schutzschicht erfolgte in einer der drei PECVD-Kammern des CT II. Aufgrund
des direkten Anschlusses sowohl der PECVD-Kammer als auch der Sputterkam-
mer an die Transferkammer kann die Schutzschichtdeposition direkt nach der
Deposition des TCOs, d. h. ohne Vakuumbruch, erfolgen. Der Einfluss eines
Vakuumbruchs wurde in dieser Arbeit jedoch nicht untersucht. Alle Proben, die
getempert wurden, sind nach der Deposition des Zinkoxids der Luft ausgesetzt
gewesen.,
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7.1 Etablierung der Tempermethode

Fiir die Deposition der a-Si:H-Deckschicht wurde ein Rezept fiir eine p-dotierte
a-Si:H-Schicht genutzt, welches ebenfalls fiir die Deposition von a-Si:H-Solarzellen
Anwendung findet (siche Tabelle 3.1). Nach 50nm Dicke wurde diese Deposition
abgebrochen. Da die PECVD-Kammer lediglich Substrate mit einer Groke von
10 x 10 cm? aufnehmen kann, wurden die 8 x 8 cm? groken Proben mit Hilfe von
Leitsilber riickseitig anf ein 10 x 10 ecm? grofes Glas-Substrat festgeklebt. Nach
der Deposition des Capping-Films wurden die Proben in einem Quarzrohrofen
gelegt, welcher anschlieRend auf einen Basisdruck von 3 x 10~% mbar abgepumpt
wurde. Fiir weitere Details, siche Abschn. 3.6.

Abbildung 7.1 (a) zeigt die Hall-Beweglichkeit, (b) die Ladungstrigerkonzentra-
tion und (¢) den spezifischen Widerstand dieser Filme nach dem Tempern unter
einer a-Si:H-Schutzschicht fiir 24 Stunden bei Temperaturen zwischen 500°C und
650°C. Die Literaturergebnisse von Ruske et al. [20] sind in Abb. 7.1 als rote
Punkte aufgetragen. Schwarze Quadrate zeigen den Transfer des Temperprozes-
ses in das Jiilicher Institut nach einer erfolgten a-Si:H-Schutzschichtdeposition
fiir ZnO:Al-Filme, die unter vergleichbaren Bedingungen hergestellt wurden.
Ein kritischer Punkt bei der Ubertragung dieses Prozesses ist die Stabilitit der
Deckschicht wiihrend des Temperprozesses, da eventuelle Rissbildungen oder
ein lokales Abplatzen dieser Deckschicht zu einem Kontakt des TCOs mit der
Umgebung und letztlich zur oben genannten Degradation der Filme fiithren
kénnen.

Der Referenzwert in Abbildung 7.1 zeigt die elektrischen Eigenschaften der
ungetemperten Probe, und die Ziffern innerhalb der Messpunkte sind einge-
fiigt, um eine Zuordnung der Datenpunkte in Abb. 7.2 zu erméglichen. Beide
Temperstudien weisen einen deutlichen und kontinuierlichen Anstieg in der
Beweglichkeit nach dem Tempern auf. Mit einem Startwert von 42cm?/Vs fiir
die unbehandelte Probe der Temperserie von Ruske et al. [20] konnte die Beweg-
lichkeit anf bis zu 67 cm?/Vs bei einer Temperatur von 650°C gesteigert werden,
was einen relativen Anstieg von 60 % bedeutet. Dagegen hat der Temperprozess
in Jiilich zu einem Anstieg in der Beweglichkeit von 49cm?/Vs auf 72cm?/Vs
gefithrt, was einen relativen Anstieg von 47 % bedeutet. Wie in Abb. 7.1(b) zu
sehen, zeigt die Ladungstrigerkonzentration nach dem Tempern einen leichten
Anstieg von 5 x 10 cm™2 auf 6 x 10%° cm™2 bei einer Temperatur von 500°C.
Im Gegensatz zu den Literaturergebnissen, wo die Ladungstrigerkonzentration
bei einem Wert von 7 x 102 em™2 mit steigender Temperatur verbleibt, fillt
sie bei den in Jiilich getemperten Proben und erreicht den urspriinglichen Wert
der Referenzprobe von 5 x 102 em™ bei einer Temperatur von 650°C. Der
spezifische Widerstand dagegen deckt sich mit den Ergebnissen von Ruske et
al., lediglich bei einer Annealingtemperatur von 650°C ist eine Abweichung zu
erkennen.

Zusammenfassend betrachtet ist der Hochtemperaturprozess unter einer a-Si:H
Deckschicht erfolgreich in Jiilich etabliert worden, d. h. der Temperprozess in
Jiilich fiihrte zu vergleichbaren Ergebnissen wie in Berlin. Leichte Unterschiede
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in den Ergebnissen konnten auf die unterschiedlichen Messapparaturen zuriick-
zufiithren sein.

7.2 Thermische Nachbehandlung von
ZnO:Al-Schichten

Um ein besseres Verstindnis des Temperprozesses zu erlangen, wird im Fol-
genden die Beweglichkeit in Abhéngigkeit von der Ladungstrigerkonzentration
aufgetragen, da anhand dieser Darstellung Aussagen iiber Korngrenzenstreuung
bzw. ionisierte Storstellenstrenung (siehe Abschnitt 2.3.2) getroffen werden
kénnen |50, 156].

Abbildung 7.2 zeigt die Hall-Beweglichkeit in Abhéingigkeit von der Ladungstri-
gerkonzentration von Al-dotiertem ZnO vor und nach dem Temperprozess. Das
schwarze volle Quadrat reprisentiert den ungetemperten Referenzwert aus Abb.
7.1. Die drei getemperten Proben aus Abb. 7.1 sind als rote Quadrate mit der
entsprechenden Nummer in Abb. 7.2 aufgetragen. Schwarze ausgefiillte Dreiecke
stellen eine Kollektion von ZnO:Al-Daten aus der Arbeit von Berginski et al. [95]
dar, welche hier ebenfalls dem Temperprozess unterzogen wurden. Die Ergebnisse
der getermperten Proben sind als offene rote Dreiecke dargestellt. Diese wurden
hinzugefiigt, um einen Vergleich zwischen den Proben zu ermdglichen. Lediglich
die schwarzen Messwerte ans Abb. 7.2 stammen aus einem Temperprozess in
Jiilich, die Proben von Berginski ef al. wurden in Berlin getempert.

Die durchgezogenen und gestrichelten Linien geben die Streumechanismen
wieder, welche in einem polykristallinem ZnO-Material zur Limitierung der
Beweglichkeit fithren (siehe Abschnitt 2.3.2). Wihrend die durchgezogenen
Linien den Streumechanismus durch ionisierte Storstellenstreunng (I1IS) gy, nach
Ellmer et al. beschreiben |35, 50|, reprisentieren die gestrichelten Linien den
Ansatz der ionisierten Storstellenstreuung (IIS)p;; nach Pisarkiewcz et al. [48]. In
beiden Fiillen wurde nach Gl. 2.2 zusiitzlich die Korngrenzenstreuung (GB) nach
Seto [45] mit beriicksichtigt. Im Falle des Fit-Ansatzes nach Pisarkiewicz et al.
wurde zusitzlich noch die Gitterstrenung (LS) nach Bardeen und Schockley [157
einbezogen. Diese wurde bei der Streubetrachtung von Ellmer ef al. auker Acht
gelassen, da dieser Ansatz ohnehin zu einer vergleichsweise geringen Begrenzung
fithrt und die Addition der Gitterstreuung (LS) diesen Strenmechanismus noch
weiter begrenzen wiirde. Mit Hilfe der Matthiesen-Regel (Gl 2.1) wurden diese
einzelnen Streumechanismen zu einem zusammenhéingenden Streumechanismus
addiert.

Wiihrend die schwarze Linie jeweils zur Beschreibung der Filme vor dem Tempern
dient, soll die rote Linie die Beweglichkeiten nach dem Tempern reprisentieren.
Verschiedene Defektdichten n, wurden fiir diese Kurven angenommen, damit
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Abbildung 7.2: Hall-Beweglichkeit als Funktion der Ladungstrigerdichte ver-
schiedener ZnO:Al-Serien vor und nach dem Temperprozess.
Schwarze Quadrate: Temperdaten aus Abb. 7.1. Rote Dreiecke:
Gesammelte elektrische Eigenschaften von ZnO:Al-Schichten auns
Berginski et. al |95]. Die gestrichelten bzw. durchgezogenen Linien
zeigen die aufsummierten Streumechanismen nach Pisarkiewicz
|48] bzw. nach Ellmer |35, 50|, unter Beriicksichtigung von Korn-
grenzenstreuung (GB) nach Seto sowie Streuung an ionisierten
Storstellen und an Phononen (IIS+4LS) fiir unterschiedliche De-
fektdichten n,. Zusitzlich ist die Auswirkung einer erhéhten Korn-
grike von 80 nm bei gleicher Defektdichte auf den Streumechanis-
mus von Pisarkiewicz als blaue, gepunktete Linie eingezeichnet.

der Grokteil der Messwerte unterhalb der jeweiligen Limitierung liegt. Eine
wesentliche Annahme fiir diese Streumechanismen ist, dass die Korngréke 50 nm
betrigt. Jedoch wird in dieser Abbildung im Falle von Pisarkiewicz et al. auch
der Effekt einer Korngroke von 80nm betrachtet (gepunktete Linie). Auf die
einzelnen Streumechanismen wird jedoch weiter unten, im Abschnitt 7.5.1,
eingegangen.
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Betrachtet man jedoch zuniichst lediglich die Messwerte in Abb. 7.2 an sich,
so kann ein genereller Trend fiir die Beweglichkeit nach dem Temperprozess
herausgelesen werden: Fast alle Proben zeigen erhéhte Beweglichkeitswerte
nach dem Temperprozess auf. Eine leichte Erhdhung in der Ladungstriger-
konzentration, wie in Abb. 7.1 (b) nach dem Tempern festgestellt wurde, ist
ebenfalls fiir fast alle Proben zu verzeichnen. Eine der Schichten der Temperserie
von Berginski ef al. in Abb. 7.2 weist jedoch eine Abweichung vom generellen
Trend auf und zeigt einen Wert sowohl in der Beweglichkeit als auch in der
Ladungstriigerdichte, welcher sogar unter den ungetemperten Referenzproben
liegt. Es muss jedoch an dieser Stelle angemerkt werden, dass die Proben der
Temperserie von Berginski et al. vor und nach dem Tempern nicht identisch
sind, d. h. eine ausgewiihlte Anzahl an Proben vor dem Tempern sowie eine
separat ausgewihlte Anzahl an Proben danach, die jedoch nicht zwangsliufig
die gleichen Depositionsbedingungen aufweisen miissen, sind in diesem Gra-
phen aufgefiihrt. Nichtsdestotrotz zeigen fast alle diese Proben den Trend zu
héheren Beweglichkeiten sowie eine Erhéhung in der Ladungstrigerkonzentration.

7.2.1 Effusionsmessung an getempertem ZnO:Al

Um den Einfluss des Temperprozesses auf die Mikrostruktur der ZnO:Al-Filme
niiher zu studieren, werden in diesem Abschnitt Effusionsmessungen gezeigt. Die
Proben wurden fiir diese Messung durch den plasmaunterstiitzten Trockenitz-
prozess (Abschnitt 3.6) von der a-Si:H-Deckschicht befreit. Vor der eigentlichen
Messung wird das Edelgas He mit einer Dosis von 3 x 10'® cm~2 in das Material
mittels lonenstrahlimplantation eingebaut. Aufgrund seiner geringen Grike sam-
melt sich das He vorwiegend in Leerriumen und an Zwischengitterplitzen des
Materials an [124]. Durch Erhohen der Umgebungstemperatur kann das He aus
diesen Hohlrdumen bis an die Oberfliche der Schicht heransdiffundieren und am
Quadrupol-Massenspektrometer detektiert werden.

Abbildung 7.3 zeigt die Effusionsrate dNy./dt von He fiir Std. ZnO:Al sowie fiir
ZnO:Al welches bei einer Temperatur von 650°C getempert wurde, in Abhén-
gigkeit von der Heizertemperatur wiihrend der Effusionsmessung. Die Abbildung
veranschaulicht, dass der Peak bei einer Temperatur von ungefihr 500°C infolge
des Temperprozesses schmaler wird, die Peakposition verschiebt sich leicht zu
héheren Temperaturen von 502°C auf 514°C. Dies bedeutet, dass das He beim
getemperten Zn():Al erst bei héheren Temperaturen aus dem Material heraus-
diffundiert. Fiir geringe Heiztemperaturen (bis 350°C) sind die Effusionsraten
nahezu gleich. Fiir Heiztemperaturen oberhalb von 580°C ist die Effusionsrate
fiir das Std. ZnO: Al leicht erhoht. Dies ist ein Hinweis darauf, dass sich die Mi-
krostruktur des Materials nach dem Tempern verdindert hat und das Material
kompakter geworden ist |158].
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Abbildung 7.3: Effusionsmessung an ungetempertem und unter einer Schutz-
schicht getempertem ZnO:Al Vor der Messung wurde die a-Si:H-
Deckschicht durch einen plasmaunterstiitzten Trockeniitzprozess
entfernt und das Edelgas He durch lonenstrahlimplantation in das
Material injiziert.

7.3 Thermische Nachbehandlung von auf
Ga-Dotierung basierenden ZnO-Schichten

In diesem Abschnitt wird der Temperprozess unter einer a-Si:H-Deckschicht
auf weitere TCOs ausgeweitet. Hierbei handelt es sich um auf Ga-Dotierung
basierende ZnO-Schichten. Darunter fallen ZnO:Ga-Schichten aus Kapitel 4,
Zny Mg, 0:Ga aus Kapitel 5 sowie durch ionenunterstiitztes Sputtern her-
gestellte ZnO:Ga-Diinnfilme aus Kapitel 6. Der Abschnitt 7.3.1 beschiftigt
sich mit den elektrischen Eigenschaften dieser Schichten vor und nach dem
Temperprozess. Im darauffolgenden Abschnitt 7.3.2 wird ergriindet, inwiefern
der Temperprozess die Transmissionsspektren diverser IBAD-ZnO:Ga- und
Zny Mg, O-Filme beeinflusst.

7.3.1 Elektrische Eigenschaften

Tabelle 7.1 listet die zu diesen drei Messreihen gehdrenden Depositionsparameter
fiir Zn0:Ga, den Mg-Gehalt der Zn, Mg, O:Ga-Filme sowie das Leistungsver-
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hiiltnis zwischen dem ZnO:Ga-Target und der Ionenquelle auf.

Die erste Gruppe in dieser Tabelle, bestehend aus drei Spalten, iiberschrieben
mit Zn0:Ga verzeichnet die Depositionsparameter wie den Ga-Gehalt, die
Depositionstemperatur Ty sowie den Depositionsdruck fiir das Wachstum von
Zn0:Ga-Filmen. Fiir das Tempern wurden diverse Filme mit variierendem
Ga-Gehalt sowie diversen Depositionshedingungen ausgewiihlt, um den Einfluss
der Ga-Dotierung und der Sputterbedingungen auf das Tempern zu untersuchen.
Die zweite Gruppe mit der Uberschrift IBAD-Zn0O:Ga besteht aus zwei Spalten
und listet die Bias-Spannung am inversen Sputteriitzer auf, daneben die Depo-
sitionstemperatur beim Sputtern von IBAD-ZnO:Ga-Filmen. Auch hier wurden
diverse Proben ausgesucht, die unter verschiedenen Depositionsbedingungen
hergestellt wurden. Bis auf Probe 3, welche bei 250°C deponiert wurde, wur-
den alle restlichen IBAD-ZnO:Ga-Proben unter Raumtemperaturbedingungen
gewachsen. Probe 4 in dieser Tabelle ist mit einer "Saatschicht" versehen
worden, d. h. die ersten 30 nm wurden mit Ionenunterstiitzung deponiert, danach
wurde die Ionenquelle deaktiviert und das ZnO:Ga-Target operierte allein, bis
eine Gesamtschichtdicke von ca. 800nm erreicht wurde. Die beiden Proben 5
und 6 hatten identische Depositionsbedingungen, jedoch zeigen diese nach der
Deposition unterschiedliche Schichtdicken von 1060 nm fiir Probe 5 und 700 nm
fiir Probe 6.

Die dritte Gruppe fasst den berechneten Mg-Gehalt und die jeweilige Substrat-

Tabelle 7.1: Depositionsparameter der drei zur Abb. 7.4 gehérenden Messrei-
hen. Erste Spalte: Ga-Gehalt, Substrattemperatur T sowie Depositi-
onsdruck wihrend des Wachstums von Zn0):Ga-Diinnfilmen. Zweite
Spalte: Bias-Spannung Up;,s der inversen Sputterquelle und Substrat-
temperatur beim Wachstum von IBAD-ZnO:Ga-Filmen. Dritte Spal-
te: Mg-Gehalt und Substrattemperatur wihrend des Wachstums von
7Zny Mg, O:Ga-Filmen. Fiir weitere Details, sieche Text.

Mess- | Zn0:Ga | IBAD-ZnO:Ga  [| Zn; MgO:Ga
wert- Ga- T Deposi- Upias T Meg- T
ziffer || Gehalt | ['C| tionsdruck [V] [’C| | Gehalt [*C]
[wt. %] |mbar]| X
1 1 350 1,0 0 RT 0,03 340
2 1 350 20,0 270 RT 0,05 340
3 1 250 3.3 320 250 0,08 340
4 1,5 340 3.3 320 (Saatschicht) | RT 0,11 340
D 2 RT 3,0 560 (1060 nm) RT 0,11 250
6 2 250 3,0 560 (700 nm) RT
7 2 340 3,0
8 2 200 3,0
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temperatur wihrend der Deposition der fiinf Zn, Mg, O:Ga-Filme zusammen.
Die beiden Schichten mit demselben Mg-Gehalt von x - 0,11 unterscheiden
sich lediglich dadurch, dass sie unter unterschiedlichen Substrattemperaturen
abgeschieden wurden; Wihrend die eine ZnggeMgp 110:Ga-Schicht bei 340°C
deponiert wurde, betrug die Substrattemperatur der Schicht mit identischer
Mg-Konzentration 250°C. Die restlichen Zn, , Mg, 0O:Ga-Filme wurden bei einer
Temperatur von 340°C hergestellt.

Die Beweglichkeit in Abhiingigkeit von der Ladungstrigerkonzentration der
drei oben erwiihnten Serien vor und nach dem Tempern ist in Abb. 7.4 (a)
fiir Zn:Ga-, (b) fir IBAD-ZnO:Ga- und (c¢) fir Zn, Mg,O:Ga-Filme dar-
gestellt. Analog zu den vorhergehenden Abbildungen sind die Messwerte vor
dem Tempern durch ausgefiillte schwarze Quadrate und nach dem Tempern
durch offene rote Quadrate dargestellt. Jede Ziffer innerhalb der Messquadrate
symbolisiert die gleiche Probe vor und nach dem Tempern. Auch in diesem
Graphen sind die Streumechanismen nach Seto, Ellmer und Pisarkiewicz mit
Hilfe von durchgezogenen bzw. gestrichelten Linien aufgefiihrt.

Alle Proben zeigen einen eindeutigen Trend hin zu héheren Beweglichkeiten
nach dem Temperprozess anf. Den hichsten Beweglichkeitswert von 59 cm?/Vs
nach dem Tempern im Falle des Zn0:Ga aus Abb. 7.4(a) zeigt die Probe mit der
Ziffer 1. Verglichen mit der ungetemperten Referenzprobe, welche einen Wert
von 39cm?/Vs aufweist, bedeutet dies eine Erhshung um 50 %. Den hichsten
Anstieg mit einem Faktor von 3,5 in der Beweglichkeit zeigt dagegen Probe 5,
welche unter Raumtemperaturbedingungen deponiert wurde. Diese Probe weist
einen Beweglichkeitswert von 14cm?/Vs direkt nach der Deposition anf, nach
dem Tempern steigt die Beweglichkeit auf 49cm?/Vs. Damit erreicht sie sogar
einen hdheren Wert als diejenigen ZnO:Ga-Proben, die unter Hochtemperatur-
bedingungen hergestellt wurden (vgl. Abbildung 7.4(a)).

Neben der erhéhten Beweglichkeit zeigen alle Proben zusitzlich eine Erhé-
hung in der Ladungstrigerkonzentration, wie es ebenfalls bei den Al-dotierten
Zn(O-Proben beobachtet wurde. Dies ist ein Hinweis darauf, dass das Tempern
unter einer Schutzschicht generell zu demselben Resultat fiithrt, unabhiingig vom
Dotiermaterial und von den Wachstumsbedingungen.

Im Falle der IBAD-Schichten und der Zn, Mg, O:Ga-Schichten ist dies jedoch
nicht fiir alle Proben gegeben. So weisen bei der IBAD-ZnO:Ga-Serie die Proben
mit den Ziffern 3, 5 und 6 eine Verringerung in der Ladungstrigerkonzentration
nach dem Tempern von bis zu 159% auf. Die Bias-Spannung wihrend der
Deposition dieser drei Proben ist mit bis zu 560 V vergleichsweise hoch. Probe
4 hingegen verzeichnet keine Veriinderung hinsichtlich der Ladungstrigerdichte
nach dem Temperprozess. Wie in Tabelle 7.1 vermerkt, wurde diese Probe mit
einer 30nm IBAD-Saatschicht versehen. Ebenso weisen Proben mit den Ziffern
2 und 3 der Zn, Mg,(:Ga-Serie in Abb. 7.4 (¢) eine Verringerung in der La-
dungstriigerkonzentration auf. Diese beiden Proben weisen einen vergleichsweise

geringen Mg-Gehalt nach der Deposition auf. Ein Vergleich mit Tabelle 7.1
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Abbildung 7.4: Hall-Beweglichkeit in Abhéngigkeit von der Ladungstrigerkon-
zentration fiir (a) Ga-dotierte ZnO-Filme, (b) durch IBAD
und bei Raumtemperatur gewachsene ZnQ:Ga-Filme sowie (c¢)
7Zny Mg, O:Ga-Filme vor und nach dem Temperprozess unter ei-
ner a-Si:H-Deckschicht. Die gestrichelten bzw. durchgezogenen Li-
nien zeigen die aufsummierten Streumechanismen nach Pisarkie-
wicz [48] bzw. Ellmer unter Beriicksichtigung von Korngrenzen-
strenung (GB) nach Seto sowie Strenung an ionisierten Storstellen
und am Gitter (IIS+LS) fiir unterschiedliche Defektdichten n,.

liefert keine Korrelation mit dem Mg-Gehalt.

Wie in Abschn. 6.1 gezeigt, weisen zumindest die IBAD-Zn0O:Ga-Filme hohe
Verspannungen auf, da der zusitzliche Ionenbeschuss zu einer Ausdehnung des
Kristallgitters fithrt. Die Effusionsmessungen in Abschn. 7.2.1 zeigten, dass das
Material nach dem Tempern kompakter geworden ist. Im Material vorhandene
Verspannungen kénnten durch den Temperprozess riickgiingig gemacht worden

sein.
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7.3.2 Transmissionsmessungen

Transmissionsmessungen vor und nach dem Temperprozess unter einer Schutz-
schicht fiir diverse IBAD-Zn(:Ga-Diinnfilme sind in Abb. 7.5 (a) gezeigt.
Abbildung 7.5 (b) zeigt die Transmissionsspektren von drei Zny Mg, O-Filmen
vor und nach dem Tempern.

Fiir diese Untersuchungen wurden die a-Si:H-Deckschichten vor der Messung
mittels des plasmaunterstiitzten Trockenitzprozesses unter Zuhilfenahme von
NF; entfernt (Abschn. 3.6). Aufgrund der Probengrife von lediglich 8 x 8 mm?
wurde, anders als vor dem Temperprozess, eine Linse zur Fokussierung des
Strahls auf die Probe verwendet. Auch ist die Position der Messung vor und
nach dem Temperprozess nicht zwangslinfig identisch. Aufgrund der Ahnlichkeit
in den Interferenzmustern vor und nach dem Tempern ist hingegen davon
auszugehen, dass zumindest die Schichtdicke {iber den gesamten Probenbereich
homogen ist.

In Analogie zu Abb. 6.5 zeigen die IBAD-ZnO:Ga-Filme direkt nach der Depo-
sition in Abb. 7.5 (a) vergleichsweise geringe Transmissionswerte insbesondere

a) IBAD-ZnO:Ga b) ZnMgO:Ga
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Abbildung 7.5: Transmissionsspektren vor und nach dem Temperprozess und
nach Entfernen der Schutzschicht fiir (a) IBAD-ZnO:Ga-
Schichten, deponiert bei verschiedenen Bias-Spannungen und (h)
fiir Zn, , Mg, ():Ga-Schichten mit variierendem Mg-Gehalt.
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im sichtbaren bzw. im gesamten Spektralbereich. Nach dem Tempern ist fiir
alle IBAD-Filme eine deutlich erkennbare Erhéhung des Transmissionsgrades
im nahezn gesamten Spektralbereich zu verzeichnen. Die Probe mit einer
30nm dicken IBAD-Saatschicht gleicht in der Transmission sowohl vor als auch
nach dem Tempern weitestgehend der Referenzprobe. Diese Saatschicht hat
demzufolge keinen erkennbaren Einfluss auf den Temperprozess.

Die IBAD-Zn0O:Ga-Probe, welche bei Ty = 250°C hergestellt wurde, zeigt bereits
direkt nach der Deposition hohe Transmissionswerte von iiber 80 % im sichtbharen
Spektralbereich. Der Temperprozess fithrt zu einem zusitzlichen Anstieg in der
Transmission vor allem im kurzwelligen und infraroten Spektralbereich. Alle
Filme weisen eine steilere Transmissionskante nach dem Tempern auf.

Im Falle der Zn,  Mg,O-Schichten in Abb. 7.5 (b) ist ebenfalls eine steilere
Transmissionskante fiir alle drei Proben nach dem Tempern zu verzeichnen. Im
sichtbaren Bereich, d. h. zwischen 400 nm und 800 nm, ist keine Anderung in der
Transmission zu erkennen. Im langwelligen Bereich zeigen lediglich die Proben
mit einem Mg-Gehalt von x - 0,08 und x - 0,11 einen vergleichsweise geringen
Anstieg in der Transmission, dagegen ist bei x - 0,03 die Transmission nach dem
Temperprozess geringfiigig verringert.

7.4 Thermische Nachbehandlung von
ITO-Filmen

In diesem Abschnitt wird das Verhalten von ITO-Filmen hinsichtlich der
Hochtemperaturnachbehandlung untersucht. Hierzu zeigt Abb. 7.6 den entspre-
chenden Graphen, der die Beweglichkeit in Abhiingigkeit von der Ladungstriger-
konzentration vor und nach dem Tempern von ITO-Filmen unter einer a-Si:H-
Schutzschicht auftrigt. Proben mit unterschiedlichen Wachstumsbedingungen
wurden hier herangezogen, um eine breite Verteilung der Messwerte vor und nach
der Temperaturbehandlung zu erhalten und den Einfluss der Depositionsbedin-
gungen zu studieren.

Zu Jeder Ziffer in Abb. 7.6 werden in Tab. 7.2 anhand der aunfgelisteten Proben-
nummer die Depositionshbedingungen wie die DC-Leistung, die Substrattempera-
tur Tg, der Argonfluss- sowie der Sauerstofffluss wihrend der Deposition, daneben
die nach der Deposition gemessene Schichtdicke der I'TO-Filme angegeben.
Neben einer vergleichsweise hohen Beweglichkeit zwischen 25em?/Vs und
50 cm?/Vs unmittelbar nach der Deposition in Abb. 7.6 zeigen diese Schichten ho-
he Ladungstrigerdichten zwischen 2 x 102 em™2 und 9 x 10 em™3. In Analogie
zu den ZnO-Filmen zeigen die ITO-Filme einen generellen Trend hin zu héheren
Beweglichkeiten und héheren Ladungstrigerdichten nach dem Temperprozess auf.
Lediglich eine Probe, welche den hichsten Beweglichkeitswert von 50 cm?/Vs un-
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Abbildung 7.6: Hall-Beweglichkeit in Abhéngigkeit von der Ladungstriigerkon-
zentration von ITO-Filmen vor und nach dem Tempern.

mittelbar nach der Deposition aufweist, zeigt eine Verringerung auf 38 cm?/Vs
infolge der Temperaturnachbehandlung. Die ohnehin hohe Ladungstrigerdichte
erreicht nach dem Tempern Werte oberhalb von 102! em™3, abgesehen von Probe
5, welche nach dem Temperprozess eine Verringerung der Ladungstrigerdichte
von 5 x 102%cm=2 auf 3 x 102 cm~2 aufweist.

Tabelle 7.2: Depositionsparameter der zur Abb. 7.6 gehérenden ITO-Filme.

Proben- DC-Leistung Ts  Ar-Fluss | O-Fluss  Schichtdicke
nummer W] [’C|  |scem] [scem] |nm)|

1 250 250 90 10 400

2 180 200 99,2 0.8 415

3 250 400 99,5 0,5 490

4 250 400 99,2 0.8 450

b} 250 250 100 0 730

6 180 200 95 b} 420

7 250 25 95 b} 440

8 250 400 95 b} 437
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7.4.1 Einfluss des Sauerstoffs wihrend der Deposition von
ITO-Filmen

Die Deposition von ITO-Filmen unter Sauerstoffpartialdruck beeinflusst ins-
besondere deren Schichtwiderstand [159]. Wie Tabelle 7.2 zeigt, wurde der
Sauerstoffluss wihrend der Deposition einiger [TO-Schichten variiert, weshalb
hier die Abhiingigkeit des Verhiltnisses zwischen dem Argon- und dem Sau-
erstoffluss vor und nach dem Tempern auf die Ladungstrigerkonzentration
betrachtet wird.

Abbildung 7.7 zeigt, dass vor dem Temperprozess die Ladungstrigerdichte mit
steigendem Sauerstoffpartialdruck abnimmt, was anhand der durchgezogenen
Fithrungslinie verdeutlicht ist. Dies ist im Wesentlichen auf eine verringerte
Anzahl an Sauerstoffvakanzen zuriickzufithren, welche wihrend der Deposi-
tion durch den zusitzlich bereitgestellten Sauerstoff aufgefiillt werden [160)].
Der Temperprozess hat zur Folge, dass ein Anstieg und eine Sittigung in
der Ladungstriigerkonzentration fiir alle Proben, welche mit zusitzlichem
Sauerstoffpartialdruck deponiert wurden, resultiert. Dies ist anhand der ge-
punkteten Fithrungslinie in Abb. 7.7 verdeutlicht. Die Probe ohne zusiitzlichen
Sauerstofffluss zeigt dagegen den umgekehrten Fall, hier verringert sich die
Ladungstrigerkonzentration nach dem Tempern.
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Abbildung 7.7: Abhéngigkeit der Ladungstrigerkonzentration vom Sauerstoff-
zi Argonflussverhiiltnis vor und nach dem Tempern von ITO-
Filmen. Die eingezeichneten Linien dienen als Fithrungslinien.
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7.5 Diskussion der Ergebnisse

Das Tempern unter einer a-Si:H-Schutzschicht von verschiedenen TCOs fiihrte
in dieser Studie generell zu einer Verringerung des Widerstands fiir fast alle
hier betrachteten Schichten. Ein Anstieg in der Beweglichkeit ist die wesentliche
Ursache dieser Reduktion [97]. Als wesentlicher Grund fiir die Verbesserung
in den elektrischen Eigenschaften wird die Verringerung der Defektdichte an
den Korngrenzen genannt [20|. Die Transmissionsmessungen aus Abb. 7.3.2 (a)
bestitigen diese Vermutung, da eine Verbesserung der Transmission im kurzwel-
ligen und im sichtbaren Spektralbereich durch den Temperprozess resultierte.
Dies bedeutet, dass die Dichte der Defekte, welche Energielevel innerhalb der
Bandliicke verursachen, bzw. Bandausliufer dicht an der Leitungsbandkante,
durch den Temperprozess reduziert werden konnten.

Die Effusionsmessungen an getemperten Zn(O:Al-Proben ergaben, dass sich
die Mikrostruktur wihrend des Temperprozesses verdindert hat. Die Peakver-
schiebung zu hoéheren Temperaturen und die héhere Effusionsrate bei héheren
Temperaturen nach dem Tempern deuten daranf hin, dass das Material dichter
geworden ist [158]. Nach Beyer ef al. sind hohere Effusionstemperaturen ein
Indiz fiir ein dichteres Material mit isolierten Hohlrinmen. Diese sind stabiler
gegen eine He-Diffusion, so dass das He erst bei hiheren Temperaturen aus
diesen Hohlrdiumen herausdiffundieren kann.

Das polykristalline Material besteht aus sdulenférmig zueinander angeordneten
Kristalliten, welche durch Korngrenzen voneinander getrennt sind. Diese Korn-
grenzen stellen die offenen Hohlrdume dar. Aus diesen Hohlrdumen diffundiert
das implantierte He schon bei vergleichsweise geringen Temperaturen heraus.
An bestimmten Stellen kénnte der Temperprozess zu einer lokalen Verbindung
der Koérner fithren. Als Erklirung hierfiir kénnte herangezogen werden, dass
schwach gebundene Sauerstoff- bzw. Zinkatome, welche sich vor dem Tempern
an Korngrenzen und an Zwischengitterplitzen anlagern (Zwischengitteratome)
bei hohen Temperaturen aus diesen Haftstellen herausdiffundieren kénnen. Die
Migration von Zinkzwischengittern ist sogar bei Temperaturen unterhalb der
Raumtemperatur moglich [161]. Auch eine Migration von Sauerstoffvakanzen
ist bei Temperaturen oberhalb von 650 K moglich [161]. Ist das ZnO jedoch
durch eine Deckschicht von der Umgebung abgetrennt, so kbnnen diese nativen
Defekte nicht ans dem Material heransdiffundieren. Stattdessen kénnen sie sich
an Korngrenzen anlagern und dort eine Bindung eingehen, d. h. die Korngrenzen
passivieren. Zum Anderen kénnen diese Zwischengitteratome eine Bindung mit
Zinkatomen aus zwei benachbarten Kristalliten eingehen und so eine Verbindung
der beiden Kristallite, iiber die Korngrenze hinweg, ermiglichen. Die Folge sind
isolierte Hohlridume zwischen den Koérnern, welche das He stiarker binden und
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eine Diffusion erst bei htheren Temperaturen aus diesen kleineren Hohlrdumen
erlauben. Diese so verbundenen Kristallite konnen eine Ursache fiir den hier
beobachteten Anstieg in der Beweglichkeit sein.

Auch kénnen sich Zwischengitteratome an der Grenzfliche zwischen der Silizi-
umdeckschicht und der ZnO-Schicht anlagern. Beispielsweise wurde gezeigt, dass
Saunerstoffatome zu einer thermischen Oxidation der Silizinmdeckschicht an der
Zn0 /Si-Grenzfliche fithrt [162].

7.5.1 Streumechanismen in ZnO

Im Folgenden werden die Datenpunkte anhand von den oben bereits erwihnten
simulierten Kurven in den Abbildungen 7.2, 7.4 und 7.6 niher untersucht. Diese
Kurven beschreiben den Verlauf der ionisierten Storstellenstreuung nach Ellmer
et al. |35, 50| bzw. nach Pisarkiewicz et al. [48]. Zusiitzlich zu der Streuung
an ionisierten Stérstellen, wird hier die Strenung an Korngrenzen nach Seto
et al. [45] betrachtet. Mit Hilfe der Matthiesen-Regel (Gl 2.1) werden diese
Streumechanismen anschliekend aufsummiert.

Soweit nicht anders erwidhnt, wurde fiir all diese simulierten Kurven in den
Abbildungen eine Korngrike von 50nm angenommen. Um die simulierten
Kurven an die Datenpunkte anzupassen, wurde die Defektdichte so gewdhlt,
dass der Grofkteil der Punkte an bzw. unterhalb der Simulationskurven verbleibt.
Es muss jedoch an dieser Stelle festgehalten werden, dass diese simulierten
Kurven nicht ohne weiteres auf alle Datenpunkte angewendet werden konnen,
da leichte Unterschiede in der Schichtdicke bzw. in der Depositionstemperatur
zu unterschiedlichen Ladungstrigerdichten, Beweglichkeiten und Defektdichten
fithren kénnen. Es kénnen jedoch beispielsweise generelle Trends, insbesondere
die Anderung der Defektdichte betreffend, aus diesen Kurven heransgelesen
werden.

Fiir Ladungstrigerkonzentrationen von bis zu 3 x 10%° ecm~2 dominiert die Stren-
ung an Korngrenzen, wohingegen bhei Ladungstrigerkonzentrationen von iiber
3 x 10 cm™3 die Streuung an ionisierten Stérstellen den limitierenden Faktor
darstellt [147]. Demzufolge ist, unabhingig davon, welche Streutheorie hier
betrachtet wird, deutlich zu erkennen, dass die Verringerung in der Defektdichte
vorwiegend fiir Ladungstriigerkonzentrationen unterhalb von 4,5 x 102 cm—3
von Bedeutung ist. Eine Verringerung in der Defektdichte verschiebt die Flanke
der simulierten Kurve in Richtung zu kleineren Ladungstriigerkonzentrationen.
Andererseits hat die Anderung der Defektdichte keinen wesentlichen Einfluss
auf die simulierten Kurven im Bereich von Ladungstrigerkonzentrationen
> 4,5 x 10® em™3. Folglich ist der Verlauf dieser Kurve in diesem Bereich durch
ionisierte Storstellenstrenung bestimmt.

Raumtemperaturdeposition von ZnO-Diinnfilmen fiihrt generell zu defektreichem
Material, mit dem Resultat, dass die Beweglichkeit durch Streuung z. B. an
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Defekten und Versetzungen verringert ist [74|. Wie Abb. 7.5 a) zeigt, konnten
Defekte durch den Temperprozess ausgeheilt werden.

Abbildung 7.2 zeigt neben den Messwerten die simulierten Kurven von Pisar-
kiewicz und Ellmer. Wihrend bei Pisarkiewicz neben der ionisierten Storstellen-
und der Korngrenzenstrenung auch Gitterstrenung betrachtet wird, wird diese
bei der Streubetrachtung von Ellmer nicht beriicksichtigt, da der Streuansatz
von Ellmer bei hohen Ladungstrigerkonzentrationen ohnehin zu vergleichsweise
geringen Werten fiihrt. Eine weitere Reduktion der Streubegrenzung durch
zusitzliche Streueffekte wiirde die simulierten Kurven noch weiter absenken und
die ohnehin zum Teil recht hohen, hier erreichten Messwerte, unterschiitzen.

Bei der Hochtemperaturdeposition von ZnO:Al in Abb. 7.2 ist ein Trend sowohl
zu hoheren Beweglichkeiten als auch zu leicht erhéhten Ladungstrigerkonzen-
trationen zu beobachten. In diesem Fall wird durch den Fitansatz von Ellmer
mit n, = 1,8 x 10%%em™? schon vor dem Tempern die Beweglichkeit fiir
einige Schichten unterschiitzt, d. h. Datenpunkte befinden sich auch oberhalb
dieser Simulationskurve, aber auch oberhalb der Kurve, welche die Begrenzung
durch ionisierte Storstellenstreuung (IIS)gy, beschreibt. Eine Reduktion der
Defektdichte auf 1,4 x 10 em™2 fiihrt zu keiner sinnvollen Beschreibung der
Messpunkte.

Betrachtet man dagegen den Simulationskurvenansatz von Pisarkiewicz mit
n, = 1,4 x 10¥cem™2 kann dieser den wesentlichen Teil der Datenpunkte
eingrenzen. Eine Reduktion der Defektdichte auf 1,0 x 10%em™ kann bei
diesem Streumechanismus den wesentlichen Teil der Datenpunkte nach dem
Tempern dagegen nicht eingrenzen.

Die blaue, gepunktete Kurve in Abb. 7.2 zeigt, welchen Einfluss eine vergrokerte
Korngréke L, bei unverinderter Defektdichte von n, = 1,4 x 102 cm™2
auf den Verlauf der Korngrenzen- und der ionisierten Storstellenstrenung im
Falle des Ansatzes von Pisarkiewicz hat. Nichtsdestotrotz kann auch diese
Simulationskurve die Datenpunkte nicht beschreiben. Eine Vergrokerung der
Korngrike nach dem Temperprozess kann jedoch aunfgrund von Studien durch
Wimmer et al. ansgeschlossen werden, da nach dem Temperprozess anhand von
Réntgenuntersuchungen keine Rekristallisation festgestellt werden konnte |163].
Nebenher liegen auch Messpunkte oberhalb der Limitierung, welche durch
ionisierte Storstellenstreuung und Gitterstreuung (IIS + LS)pi verursacht wird.
Somit ldsst sich vermuten, dass die Verringerung in der Defektdichte durch das
Tempern unter einer Schutzschicht nicht als einziger Grund fiir die Verbesserung
der Beweglichkeit herangezogen werden kann.

Eine Erhéhung in der Ladungstrigerkonzentration nach dem Tempern kann
vielerlei Ursachen haben. Zum einen ist eine Aktivierung von unbeteiligten
Dotanden bei derart hohen Temperaturen méglich [162]|. Die Bildung von
Sauerstoffvakanzen aufgrund des Herausdiffundierens des Sauerstoffs ans dem
Zn(O-Material kann ebenfalls als mégliche Ursache genannt werden.
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Das Tempern von ZnO:Ga unter einer Schutzschicht ergab einen identischen

Effekt auf die Beweglichkeit und die Ladungstrigerkonzentration wie im Falle
von ZnO:Al. Die Simulationskurve von Ellmer (IIS+GB)gym in Abb. 7.4
(a) beschreibt mit einer angenommenen Defektdichte von 1,6 x 102 cm=2
den wesentlichen Teil der Punkte vor dem Tempern, nach dem Temperpro-
zess ist dagegen die Simulationskurve von Pisarkiewicz (IIS+GDB+LS) p;s mit
n, = 1,8 x 102 cm™? reprisentativ fiir den Grokteil der Messpunkte. Bei
Ellmer sind die Messpunkte weitestgehend oberhalb der Simulationskurven zu
finden. Dies steht in Analogie zu ZnO:Al
Abbildung 7.4 (b) zeigt, dass die simulierte Kurve von Ellmer mit einer
angenommenen Defektdichte von 3,5 x 102 em™2 die Datenpunkte der IBAD-
Zn0:Ga-Proben vor dem Tempern sehr gut reprisentiert. Eine Reduktion der
Defektdichte auf 1,9 x 10'3cm™2 fiir den Ellmer-Ansatz deckt wiederum den
wesentlichen Teil der Punkte nach dem Tempern ab. Die Simulationskurve
von Pisarkiewicz mit einer Defektdichte von 2,5 x 102 cm™2 kann diese
Punkte dagegen nicht reprisentieren, da der Kurvenverlauf zu héheren Werten
verschoben ist. Auch nach dem Tempern ist der Ansatz von Ellmer besser an
die Datenpunkte angepasst, als dies im Falle von Pisarkiewicz beispielsweise mit
einer Defektdichte von 3,5 x 103 em™2 der Fall ist. Auch andere Defektdichten
konnten beim Fitansatz von Pisarkiewicz die Datenpunkte nicht sinnvoll repri-
sentieren, ebenso wie es beim Ansatz von Ellmer der Fall ist.
Eine Ausnahme bildet hier Probe 4, welche mit einer 30nm dicken [IBAD-
Saatschicht versehen wurde. Analog zum Verhalten der ZnO:Ga-Proben hei
einer Hochtemperaturdeposition aus Abb. 7.4 (a) wird diese Probe nach dem
Tempern durch den Fitansatz von Pisarkiewicz mit n, = 2,5 x 102 em™2 sehr
gut beschrieben. Offensichtlich hat die Saatschicht einen wesentlichen Einfluss
auf die strukturellen Eigenschaften der Schicht. Aufgrund der Raumtemperatur-
deposition ist dieses Material sehr defektreich, die Kristallinitit ist dagegen, wie
in Abb. 6.3 gezeigt, deutlich verbessert, da die Bildung einer Nukleationszone
unterdriickt wird. Das Tempern reduziert die Defektdichte und gemidk GI.
2.26 erhdht sich die Beweglichkeit. Lediglich die in Abb. 6.15 festgestellte
Kristallverspannung sollte hier den wesentlichen limitierenden Faktor fiir die
Beweglichkeit darstellen.

Im Falle von Zn; Mg, 0:Ga in Abb. 74 (c¢) ist die Aussage schwer zu
treffen, welche Simulationskurve die Daten am sinnvollsten repriisentiert. Vor
dem Tempern ist der Fitansatz von Pisarkiewicz mit einer Defektdichte von
3,4 x 10" cm™2 repriisentativ fiir die Messwerte, nach dem Tempern ist die
Strenung in den Datenpunkten vergleichsweise hoch, jedoch befindet sich
der Grofteil der Daten innerhalb der Simulationskurve von Pisarkiewicz mit
n, = 2,8 x 10¥cem™2, dagegen kann die Simulationskurve von Ellmer mit
n, = 2,0 x 102 em™2 diese Daten nicht eingrenzen. Der Tempereffekt im Falle
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von Zny Mg, O:Ga hat hinsichtlich der Beweglichkeit den selben Effekt wie im
Falle von ZnO:Al und ZnO:Ga, hinsichtlich der Ladungstrigerkonzentration
ist kein einheitliches Verhalten zu beobachten. Einige Schichten zeigen eine
Erhéhung, bei anderen verringert sich die Ladungstrigerkonzentration nach dem
Tempern.

Beachtet man jedoch die Tatsache, dass der Einbau von Mg in das ZnO-
Kristallgitter zu zusiitzlichen Verspannungen fiithrt, ist hier der Effekt des
Temperns mit demjenigen der IBAD-ZnO:Ga-Schichten vergleichbar. Hier
zeigten ebenfalls Proben mit einer hohen Verspannung in den Schichten eine
Abnahme in der Ladungstrigerkonzentration nach dem Tempern.

Im Falle von Zn; Mg, 0:Ga ist diese Verspannung fiir geringe Mg-
Konzentrationen aufgrund der Ahnlichkeit in den tetrahedrischen Ionenradien
zwischen Zn und Mg von jeweils 0,60 A bzw. 0,57 A [11] vergleichsweise gering
[146]. Fiir Mg-Konzentrationen x > 0,03 sollte die Verspannung deutlich zu-
nehmen, da das ZnO und das MgO unterschiedliche Kristallphasen bevorzugen.
Wiihrend das ZnO in der hexagonalen Wurtzitphase aufwichst, formt das MgO
bevorzugt die kubische Phase [11]. Fiir hohe Mg-Konzentrationen (>4 mol%)
beginnt also eine Phasenseparation von der hexagonalen in die kubische Phase
|63]. Im Abschnitt 7.5.3 wird weiter auf den Einfluss des Mg hinsichtlich der
Temperaturbehandlung eingegangen.

Die Transmissionsdaten der Zn, ,Mg,O:Ga-Schichten zeigen, dass vorwiegend
im kurzwelligen Spektralbereich eine Verbesserung der Transparenz erfolgte,
was vermuten lisst, dass wiederum Defekte dicht an der Leitungsbandkante
reduziert werden konnten. Diese Defekte tragen gewdhnlich dazu bei, dass Licht
im kurzwelligen Spektralbereich absorbiert wird. Im langwelligen Spektralbereich
dagegen ist keine eindeutige Aussage hinsichtlich der Temperbehandlung zu
treffen. Der wesentliche Effekt sollte anfgrund einer Anderung in der Ladungs-
triigerkonzentration bzw. der Erhthung in der Beweglichkeit zu vermuten
sein. Ein Anstieg in der Ladungstrigerkonzentration hat zur Folge, dass der
Absorptionspeak sich anhand der Gl. 2.25 zu kleineren Wellenléingen verschiebt
und gleichzeitig in der Hohe abnimmt [59].

Die Erhohung in der Beweglichkeit hat zur Folge, dass die mittlere Streuzeit (1)
aus 2.26 ansteigt und die Intensitit des Absorptionspeaks im langwelligen
Spektralbereich abnimmt |59].

Zusammenfassend betrachtet, fithrt das Tempern unter einer Schutzschicht zu
einer Verringerung des Widerstands und einem Anstieg in der Beweglichkeit fiir
nahezu alle Schichten. Verschiedene Simulationsansiitze fithrten zu der Aussage,
dass vor dem Tempern generell der Ansatz von Ellmer alle Datenpunkte beschrei-
ben konnte, nach dem Temperprozess lieferte dagegen der Simulationsansatz
von Pisarkiewicz eine sinnvolle Approximation an die Datenpunkte. Eine Aus-
nahme bildet hier die Deposition bei RT-Bedingungen, hier hat der Ansatz von
Ellmer eine gute Approximation sowohl vor als auch nach dem Tempern geliefert.
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7.5.2 Einfluss der Verspannung auf das Tempern unter
einer Schutzschicht

Wie in Kapitel 5 gezeigt wurde, fiihrt das ionenunterstiitzte Sputtern zu
einer signifikanten Verbesserung der kristallinen Qualitit, gleichzeitig aber zu
einer Verschlechterung der elektrischen Eigenschaften. Diesbeziiglich wird im
Folgenden der Einfluss der Kristallverspannung auf die Beweglichkeit vor und
nach dem Tempern studiert. Abbildung 7.8 (a) zeigt die Hall-Beweglichkeit
als Funktion der Peakposition des (002)-Réntgenreflexes vor dem Tempern.
Hier wird lediglich die vor dem Tempern gemessene Peakposition betrachtet,
es wird jedoch keine wesentliche Verinderung der Kristallstruktur nach dem
Tempern erwartet [162]. Die Probe Nr. 6 wurde nicht mittels Rontgenmessungen
untersucht, sodass lediglich die Peakpositionen der restlichen fiinf Proben in
diesem Graphen zu finden sind. Dagegen wurden auch Proben hinzugefiigt, die
dem Temperprozess nicht unterzogen wurden, um nochmals den Stresseffekt, der
durch das ionenunterstiitzte Sputtern hervorgerufen wird, zu verdeutlichen.

Wie bereits in Abb. 6.15 gezeigt, fithrt die zunehmende Verspannung im Falle
der RT-Deposition zu einer Abnahme der Beweglichkeit von 17cm?/Vs aunf
unter 13cm?/Vs fiir o; = —2,4 GPa. Weiteres Erhhen der Verspannung fiihrte
zu einer Sittigung der Beweglichkeit bei 13 cm?/Vs. Die Hochtemperaturprobe
(Ts = 250°C) weicht von dieser Sittigung ab und zeigt einen htheren Wert von
18cm?/Vs. Diese Siittigung kann wiederum anhand der Phasenseparation, d.
h. dem gleichzeitigen Auftreten der verspannten und der unverspannten Phase
erklirt werden (vgl. Abschn. 6.8.1).

Die getemperten Proben zeigen dagegen keine eindeutige Abhiingigkeit von
der induzierten Verspannung. Verglichen mit der ungetemperten Referenzprobe
steigt die Beweglichkeit von 34em?/Vs auf 41cm?/Vs, die getemperte und ver-
spannte Probe zeigt dagegen wieder den Referenzwert von 34cm?/Vs. Hiermit
lisst sich aussagen, dass die Verspannung keinen Einfluss auf die Beweglichkeit
nach dem Tempern hat. Es muss jedoch nochmal verdeutlicht werden, dass
diese Réntgenanalyse lediglich vor dem Tempern erfolgte. Eine Messung der
Peakposition fiir die getemperten Proben sollte mehr Aufschluss geben.

Die Referenzprobe und die Probe mit einer 30nm dicken IBAD-Saatschicht
unterscheiden sich deutlich in der Beweglichkeit nach dem Temperprozess. Die
vergleichsweise hohe Beweglichkeit der Saatschichtprobe nach dem Tempern kann
héchstwahrscheinlich mit der verringerten Verspannung durch die eingefiigte
IBAD-Saatschicht erkliart werden. Wie Kohl et al. [16] kiirzlich zeigten, ist ein
zusiitzliches Bombardement wihrend des Wachstums von ZnO-Filmen lediglich
wihrend der Bildung der Nukleationsphase ausreichend, um eine Verbesserung
in der Kristallstruktur zu erlangen. Die Nukleationsphase von ZnO zeichnet sich
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Abbildung 7.8: (a) Hall-Beweglichkeit als Funktion der Position des (002)-
Rontgenreflexes und (b) als Funktion der Halbwertsbreite des
(002)-Réntgenreflexes vor und nach dem Tempern von ZnO:Ga-
Filmen.

dadurch aus, dass Kristallphasen mit wahlloser Orientierung das Kristallgefiige
dominieren. Diese Kristallite besitzen unterschiedliche Wachstumsraten, wobei
Kristallite, die in die (002)-Richtung wachsen, die héchste Wachstumsrate
aufweisen [164]. Die am schnellsten wachsenden Kristallite iiberragen demnach
die langsameren und dominieren mit steigender Schichtdicke, sodass im ther-
modynamischen Gleichgewicht eine e-Achsenorientierung des ZnO senkrecht zur
Substratoberfliiche resultiert ("survival of the fastest"-Modell) [165, 166].
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Das zusiitzliche Ionenbombardement, bereits zn Beginn des Wachstums von
ZnQ), fithrt dazu, dass die Bildung einer Nukleationsphase unterdriickt wird
und stattdessen das siulenartige Wachstum schon von der Substratoberfliche
an beginnt, mit dem Resultat, dass die Kristallite verstirkt c-Achsen-orientiert
sind.

Wird jedoch das zusitzliche lonenbombardement iiber diese Saatschicht hinaus
angewandt, konnen durch den erhéhten Impulsiibertrag wiederum Zwischen-
gitteratome im ZnO eingebaut werden, welche eine vermehrte Verspannung in
den Schichten erzeugen. Da es sich bei der IBAD-Saatschicht lediglich um einen
einzelnen Messpunkt handelt, sollte die Reproduzierbarkeit durch eine erneute
Deposition und anschliekendes Tempern unter einer Schutzschicht gepriift
werden, um eine genane Aussage treffen zu kinnen.

Da die Halbwertsbreite (FWHM) des Rontgenreflexes Aussagen iiher die
Kristallinitdt gibt [167|, wird hier die Abhéngigkeit der Verspannung auf die
FWHM untersucht. Abbildung 7.8 (h) zeigt die Beweglichkeit in Abhingigkeit
von der FWHM fiir die IBAD-ZnO:Ga-Filme vor und nach dem Tempern
unter einer Schutzschicht. Die FWHM kann durch strukturelle Defekte und
Gitterverspannungen in den Schichten begrenzt sein, sagt aber nichts iiber die
laterale Korngrike aus, die fiir den elektrischen Transport von Bedeutung ist
(GL. 3.12).

Eine leichte Abhiéngigkeit der Beweglichkeit von der FWHM ist in dieser
Abbildung erkennbar. Sobald die Halbwertshreite sich erhéht, bzw. verringert,
d. h. sobald man sich vom Referenzwert entfernt, verringert sich die Beweg-
lichkeit kontinuierlich. Lediglich die Hochtemperaturprobe weicht von diesem
Trend ab. Die erhthte Beweglichkeit muss bei dieser Probe demnach auf den
Heizprozess wihrend der Deposition zuriickgefithrt werden. Diese fiihrt zu ei-
ner erhéhten Oberflichendiffusion der vom Targetmaterial abgetragenen Partikel.

7.5.3 Einfluss des Magnesiums auf das Tempern unter
einer Schutzschicht

Um den Einfluss des Mg im ZnO hinsichtlich des Temperprozesses weiter
zu studieren, wird in Abb. 7.9 die Beweglichkeit in Abhingigkeit von der
Mg-Konzentration in den Schichten vor und nach dem Tempern unter einer
Schutzschicht dargestellt. Die blane Linie zeigt die Anderung der optischen
Energieliicke (E,) und der elektronischen Energieliicke (E, — Eg“]. Der
Einbau des Mg fiihrt zu einer Reduktion in der Ladungstrigerdichte (Siche
Abschnitt 5.2). Gleichzeitig vollzieht sich eine Verschiebung des Leitungsbandes
nach Burstein-Moss |26, 27|, aufgrund der Dotierung durch Ga. Hier wird die
Anderung der elektronischen und der optischen Energieliicke betrachtet. Die
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Abbildung 7.9: Hall-Beweglichkeit sowie Anderung in der optischen (E;) und
elektronischen Energieliicke (E, — EPM) in Abhingigkeit vom
Mg-Gehalt in den Zn, Mg, O:Ga-Schichten vor und nach dem
Tempern.

elektronische Energieliicke zeichnet sich dadurch aus, dass der Burstein-Moss-
Effekt herausgerechnet wurde.

Die schwarzen Linien zeigen die Anderung der Beweglichkeit vor und nach dem
Tempern in Abhéngigkeit von der Mg-Konzentration. Probe Nr. 5 wurde nicht
in diesen Graphen eingefiigt, da die Substrattemperatur wihrend der Deposition
dieser Probe von den restlichen Proben abweicht.

Ein eindeutiger Anstieg der Bandliicke von 3,36 eV auf 3,53 eV mit steigendem
Mg-Gehalt ist zu verzeichnen. Das Tempern fiithrt zu einer Erhéhung der
Beweglichkeit fiir alle Proben, aber der Abfall in Abhéngigkeit vom Mg-Gehalt
bleibt erhalten. Die Zugabe von Mg zum ZnO fiihrt zu einer Vergrékerung der
Bandliicke. Die Erhéhung des Widerstandes kann durch den Temperprozess
zumindest teilweise kompensiert werden.

7.5.4 Einfluss des Temperns auf ITO-Filme

Im Falle von ITO wurde eine drastische Erhéhung der Ladungstrigerkonzen-
tration auf iiber 10! em™2 nach dem Tempern festgestellt. Dies wird generell
durch das Herausdiffundieren von Sauerstoffatomen wihrend des Temper-
vorgangs erkldrt [160, 168]. Da in unserem Fall jedoch die ITO-Filme durch
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eine Schutzschicht bedeckt waren, ist eine Diffusion der Sauerstoffatome eher
unwahrscheinlich. Wie Minami et al. gezeigt haben, fithrt das Wachstum von
[TO-Filmen zum Material mit zum Teil amorphen Phasen. Hohe Temperaturen
fiithren bekanntlich zu einer Kristallisation dieser Phasen [169, 170, was zu
einem Anstieg in der Ladungstrigerkonzentration fithren kann. Die Aktivierung
von Dotanden bei hohen Temperaturen kann ein Grund fiir diesen Anstieg in
der Ladungstrigerkonzentration sein [171].

7.6 Zusammenfassung

Die in diesem Kapitel aufgefiihrten Ergebnisse zeigten, dass die Hochtempera-
turbehandlung von TCOs und die Deposition einer Schutzschicht erfolgreich
adaptiert werden kann. Auch ein nachtrigliches Entfernen der Schutzschicht ist
erfolgreich durchfithrbar.

Diese Hochtemperaturbehandlung zeigte, dass diverse TCOs eine Reduktion
im Widerstand nach dem Temperprozess zeigen. Die hichste Beweglichkeit
von 72cm?/Vs lieferte ZnO:Al nach dem Tempern, was einer Anderung von
46 % entspricht. Der Effekt des Beweglichkeitsanstiegs ist auch fiir ZnO:Ga-
und Zn; Mg, O:Ga-Filme nachgewiesen worden. Damit konnte gezeigt werden,
dass der Anstieg in der Beweglichkeit nicht vom eingebauten Fremdmaterial
wie beispielsweise Ga oder Mg abhiingig ist. im Falle von Zn0O:Ga konnte die
Beweglichkeit auf 59cm?/Vs gesteigert werden, was einer relativen Anderung
von 51% entspricht, wobei hier von einem geringeren Startwert ausgegangen
wurde.

Eine 30nm dicke IBAD-Saatschicht fiihrte nach dem Tempervorgang zu einem
Anstieg in der Beweglichkeit von 17cm?/Vs anf 51cm?/Vs und ist damit
vergleichbar mit den Beweglichkeitswerten von Zn(O:Ga-Diinnfilmen, welche bei
hohen Temperaturen gewachsen wurden.

Das Tempern von unter RT-Bedingungen hergestellten IBAD-Zn(0):Ga-Schichten
konnte die Beweglichkeit um mehr als das Vierfache erhthen. Ebenfalls gelang
eine deutliche Erhohung der Transparenz auf oberhalb von 80 %.

Eine Vielzahl von ITO-Diinnfilmen zeigte ebenfalls eine Erhéhung in der
Beweglichkeit, ein Anstieg in der Ladungstrigerkonzentration oberhalb von
10%! em~2 wurde fiir fast all diese Filme notiert.

Die Effusionsmessung an einer getemperten ZnO:Al-Schicht ergab, dass diese
kompakter geworden ist.

Die Betrachtung der Ergebnisse vor und nach dem Tempern anhand von Streu-
mechanismen von Ellmer und Pisarkiewicz ergab, dass vor dem Temperprozess
die Datenpunkte im Wesentlichen durch den Ansatz von Ellmer sehr gut repri-
sentiert werden konnten. Nach dem Temperprozess gibt dagegen vorwiegend der
Ansatz von Pisarkiewicz eine sinnvolle Approximation.
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8 Zusammenfassung und
Ausblick

Die Inbetriebnahme der Sputterkammer des Cluster-Tool Depositionssystems 11
vor der eigentlichen wissenschaftlichen Arbeit konnte anhand der Spezifikationen
des Herstellers erfolgreich abgeschlossen werden. So sind sehr gute Schichtdicken-
und Widerstandshomogenititen von his zu 6% auf bis zu 10 x 10em? groken
Substraten erreicht worden. Die Substrattemperatur ist reproduzierbar und kann
iiber mehrere Stunden hinweg, auch bei Temperaturen von bis zu 600°C, stabil
gehalten werden.

Durch das gleichzeitige Betreiben zweier Sputtertargets gelang es, die Ga-
Konzentration bzw. die Mg-Konzentration in den ZnO-Schichten systematisch
zu verindern. Das Zusammenspiel von Dotierkonzentration im Target und
der Substrattemperatur konnte systematisch untersucht werden. Es konnte
nachgewiesen werden, dass das Zink wihrend der Deposition aufgrund seines
hohen Dampfdrucks von der Substratoberfliche abdampft, und somit ein
Ga-Anreicherung in den Schichten resultiert. Die Erhéhung in der Targetdo-
tiermenge erforderte eine Verringerung der Substrattemperatur, um optimierte
elektrische Eigenschaften zu erhalten. Die hichste Beweglichkeit von 42cm?/Vs
wurde fiir Zn0:Ga bei einer Targetdotiermenge von 0,9at. % und einer Sub-
strattemperatur von 500°C erreicht. Atzstudien sowohl von ZnO:Ga- als auch
von 7Zny Mg, 0:Ga-Filmen zeigten eine hohe Analogie in der Morphologie
zu gedtzten ZnO:Al-Diinnfilmen. Ahnlich zu den elektrischen Eigenschaften
zeigte sich, dass die Morphologien dieser geiitzten Filme eine Abhiingigkeit
von der Depositionstemperatur und dem Ga- bzw. Mg-Gehalt aufwies. Die
resultierenden Oberflichen konnten demzufolge den Typen A, B bzw. C des
Strukturzonenmodells von Kluth zugeordnet werden. Atzkrater mit einer
lateralen und fiir die Lichtstrenung relevanten Groke zwischen 400nm und
600nm wurden mit Hilfe von SEM-Messungen nach dem Atzen beobachtet.
Der Einsatz des ZnO:Ga-Frontkontakts fiir amorphe Si-Diinnschichtsolarzellen
lieferte einen Wirkungsgrad von 7,7% und eine Kurzschlussstromdichte von
13, lmA/ch. Mikrokristalline Silizinm-Diinnschichtsolarzellen lieferten fiir den
gleichen Frontkontakt eine Effizienz von 58 % und eine Kurzschlussstromdichte
von 16,2mA /cm2. Insgesamt betrachtet konnte das Ga-dotierte ZnO erfolgreich
als Frontkontakt fiir Diinnschichtsolarzellen eingesetzt werden.

Al-dotierte ZnO-Filme, angefertigt in der Sputterkammer des CT II, glichen in
den elektrischen und optischen Eigenschaften denen des Std. ZnO:Al, was zur
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Schlussfolgerung fiihrte, dass der schrige Partikeleinfall wiihrend der Deposition
zu vergleichbarem Material fiihrt. Das Wachstum von ZnO:Al-Filmen unter
identischen Bedingungen wie im Falle von ZnQO:Ga ergab eine maximale Beweg-
lichkeit von 49n1A/cm2. Es stellte sich heraus, dass Ga-Dotierung zu einer leicht
hoheren Dotiereffizienz von 62 % fiithrte als im Falle der Al-Dotierung. Anderer-
seits konnten fiir ZnO:Al héhere Beweglichkeiten erzielt werden. Grundsitzlich
wurden fiir die Anwendung keine gravierenden Unterschiede zwischen Zn0:Ga
und ZnO:Al beobachtet, so dass beide als Frontkontakt in Diinnschichtsolar-
zellen geeignet sind. Aufgrund der langjihrigen Optimierung fiir ZnO:Al und
der dazugehérigen Solarzellenprozesse konnten fiir das Standardmaterial héhere
Wirkungsgrade in den Solarzellen erzielt werden.

Fiir ZnMgO-Schichten ergab eine semi-empirische Abschitzung fiir die Quan-
teneffizienz einer Diinnschichtsolarzelle einen moglichen Gewinn in  der
Kurzschlussstromdichte von bis zu O?SmA/ch, hervorgerufen durch eine
Bandliickenanfweitung mit Hilfe von Mg im ZnO. Experimentelle Ergebnisse
zeigten, dass der Anstieg in der Mg-Konzentration zu einer Erhéhung des
Widerstands von zwei bis drei Grokenordnungen fithrte, einerseits aufgrund
einer reduzierten Beweglichkeit, und fiir hthere Mg-Konzentrationen, oberhalb
von x 0,03, anch aufgrund einer geringeren Ladungstriigerkonzentration. Die
Messung der optischen Eigenschaften von Zn, Mg, O-Diinnfilmen zeigte, dass
die Transmission im langwelligen Spektralbereich aufgrund der Reduktion in
der Ladungstrigerkonzentration deutlich zunahm. Im kurzwelligen Spektral-
bereich dagegen wurde keine erkennbare Verschiebung der Bandkante fiir die
Zny Mg, 0:Ga-Filme festgestellt. Das Mg fiihrte somit zn einer Kompensation
der Burstein-Moss-Verschiebung (E?""l), welche bei entarteten Halbleitern eine
Verschiebung der Energieliicke (E,) bewirkt. Die Energieliicke dieser Diinnfilme
zeigte somit nur einen leichten Anstieg mit steigender Mg-Konzentration, so
dass eine Anderung gegeniiber Std. Zn(O:Al von bis zu 0,14 eV erzielt werden
konnte. Bei der Serie mit Ty 340°C blieb die optische Energieliicke sogar anf
einem relativ konstanten Wert, wohingegen die elektronische Bandliicke einen
annihernd linearen Verlauf mit der Mg-Konzentration lieferte.

Das gleichzeitige Betreiben eines inversen Sputteritzers und eines Zn0:Ga-
Targets ermoglichte die ionenunterstiitzte Deposition (IBAD) von Zn0O:Ga-
Filmen unter Raumtemperatur-Bedingungen. Durch die Variation in der
Bias-Spannung Upg;,s konnte die Energie der auf das Substrat auftreffenden
[onen variiert werden. Réntgenuntersuchungen dieser Filme ergaben, dass die
kristalline Qualitit durch den zusitzlichen Tonenbeschuss verbessert werden
konnte. Andererseits bedingte der zusiitzliche Ionenbeschuss eine signifikante
Gitterverspannung von bis zu 8 GPa. Infolge dieser Verspannung stieg der
elektrische Widerstand der IBAD-Schichten um mehrere Grokenordnungen.
Optische Messungen an IBAD-ZnO:Ga-Filmen zeigten eine leichte Erhéhung
in der Transparenz im gesamten Spektralbereich mit zunehmendem Ionen-
bombardement. Das Atzen dieser unter Raumtemperatur angefertigten Filme



offenbarte eine zunehmende Kompaktheit der Schichten fiir Bias-Spannung am
inversen Sputteritzer zwischen 480 V und 570 V. Laterale Kratergréken von
bis zn 600nm wurden nachgewiesen, was eine effektive Lichtstrenung zur Folge
hatte. Mikrokristalline Diinnschichtsolarzellen wurden auf verschiedenen IBAD-
Zn0:Ga-Diinnfilmen deponiert und ein Wirkungsgrad von bis zu 6,1% konnte
erreicht werden. Das Tempern dieses Frontkontakts unter Vakuumbedingungen
fithrte zu einer Erhéhung der Transmission im sichtbaren Spektralbereich. Da-
durch konnte die Kurzschlussstromdichte von 17,7mA /em® auf 21,1m A /em®
erhéht werden. Der IBAD-Prozesses eignet sich somit hervorragend fiir die Be-
schichtung von temperatursensiblen Substraten oder unterliegenden Schichten.

Eine, znsammen mit dem HZB, zur Erhéhung der Beweglichkeit von Zinkoxid-
Schichten entwickelte Tempermethode unter einer Schutzschicht konnte
erfolgreich nach Jiilich transferiert werden. Verschiedene TCOs wurden diesem
Temperprozess fiir 24 Stunden bei einer Temperatur von 650°C unterzogen.
Unabhiingig von der Dotierung von Zn0O nahm die Beweglichkeit durch den
Temperprozess zu. Auch das Tempern von Zn; , Mg, O:Ga-Filmen hatte eine
Erhéhung der Ladungstrigerbeweglichkeit zur Folge. Im Falle von ZnO: Al konnte
die Beweglichkeit auf bis zu 72cem?/Vs gesteigert werden, getemperte ZnO:Ga-
Filme zeigten eine Beweglichkeit von bis zu 59 cm?/Vs. Eine bei Raumtemperatur
gesputterte Zn(0:Ga-Schicht auf einer 30nm dicken IBAD-Saatschicht erzielte
einen Anstieg in der Beweglichkeit von 17 cm?/Vs auf 51 cm?/Vs, so dass dieses
Material in den elektrischen Eigenschaften vergleichbar mit bei hoher Tempe-
ratur deponierten Zn0O:Ga-Filmen ist. Effusionsmessungen an getemperten und
ungetemperten Zn(:Al-Filmen zeigten, dass das Material nach dem Tempern
dichter geworden ist. Dies bedeutet, dass Diffusion entlang von verbundenen
Hohlriumen wie Korngrenzen, stark eingeschrinkt ist. Zusammen mit den
elektrischen Eigenschaften legt diese Tatsache nahe, dass die Kornstruktur zwar
erhalten bleibt, Korner durch Diffusion von Atomen im ZnQO verbunden worden
sind. Optische Messungen an getemperten TCO-Schichten zeigten eine generelle
Erhéhung der Transparenz. Die Transparenz der IBAD-ZnO:Ga-Diinnfilme
konnte im gesamten Spektralbereich verbessert werden, wihrend Hochtempera-
turdeposition zu einer Erhéhung der Transmission insbesondere im kurzwelligen
und im langwelligen Spektralbereich zur Folge hatte. Die Verbesserung in den
elektrischen und optischen Eigenschaften ist im Wesentlichen auf die Reduktion
der Defektdichte an den Korngrenzen zuriickzufithren. Bei den optischen Ei-
genschaften spielt zusitzlich die Abnahme der Intensitit des Absorptionspeaks
im infraroten Spektralbereich eine Rolle. Verschiedene ITO-Diinnfilme wurden
ebenfalls diesem Temperprozess unterzogen. Diese zeigten griktenteils eine
Erhéhung in der Beweglichkeit, jedoch war ein Anstieg in der Ladungstriiger-
konzentration auf oberhalb von 10% cm™ fiir ITO der herausstechendste Effekt.
Trotz der gewonnenen Erkenntnisse sind die physikalischen Prozesse beim Tem-
pern noch nicht vollstindig bekannt. Ein tieferes Verstindnis dieser Prozesse,
welche zu einer Erhéhung der Ladungstriigerbeweglichkeit fiihrten, stellt die
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derzeitige Forschung iiber ZnO-Diinnfilme weiterhin vor eine Herausforderung.
Die genauere Kenntnis der speziellen Eigenschaften der ZnO-Schichten mit hoher
Beweglichkeit sollte erméglichen, diese Eigenschaften in einer einfachen Pripa-
ration zu erzielen, ohne dass aufwendige Nachbehandlungsprozesse erforderlich
sind.

Diese Arbeit zeigte, dass das Tempern unter einer Schutzschicht ein hohes
Potential besitzt, die Effizienz von Si-Diinnschichtsolarzellen zu erhohen. Die
Anwendung des Temperprozesses unter einer Schutzschicht auf Al-dotierte
Zny Mg, O-Filme konnte aufgrund der durch den Tempervorgang erreichten
zusiitzlichen Optimiernng sowohl in der Transparenz als auch in den elektrischen
Eigenschaften zu einer weiteren merklichen Verbesserung in den Solarzellenei-
genschaften fithren. Der IBAD-Prozess fiihrte bereits bei Raumtemperatur zu
speziellen Materialeigenschaften des ZnO und kénnte zusammen mit der Ma-
gnesiumlegierung und dem Tempern zu idealen TCO-Eigenschaften kombiniert
werden.
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