Die Versetzungsstruktur
von multikristallinem Silicium aus der
industriellen VGF-Blockkristallisation

Von der Fakultat fiir Mathematik, Naturwissenschaften und Informatik
der Brandenburgischen Technischen Universitat Cottbus-Senftenberg

zur Erlangung des akademischen Grades

Doktor der Naturwissenschaften
(Dr. rer. nat.)

genehmigte Dissertation

vorgelegt von

Daniel Oriwol

Master of Science

Geboren am 13. September 1986 in Altenburg

Gutachter: Prof. Dr. rer. nat. habil. Martin Kittler
Gutachter: Priv.-Doz. Dr. rer. nat. habil. Hartmut S. Leipner
Gutachter: Prof. Dr. rer. nat. habil. Jurgen Reif

Tag der mundlichen Prifung: 01. September 2014






in Ko-Betreuung mit

dem Interdisziplinaren Zentrum ftir Materialwissenschaften

der Martin-Luther-Universitat Halle-Wittenberg

und in Zusammenarbeit mit

der SolarWorld Innovations GmbH



Vorwort

Die gezielte Nutzung der Elektrizitat ist fir die moderne Gesellschaft unentbehr-
lich geworden, weshalb die Erzeugung elektrischer Energie ein wichtiges Element
der menschlichen Wertschopfung darstellt. Die Verwendung von fossilen Brenn-
stoffen und Kernenergie stehen im Zuge eines gestarkten Umweltbewusstseins
in der Kritik, da die Ressourcen endlich sind, die Umwelt nachhaltig beeinflusst
wird und radioaktive Restprodukte jahrelang ein Gesundheitsrisiko fuar die Ge-
sellschaft darstellen. Auf diesem Weg gelangen die erneuerbaren (bzw. regenera-
tiven) Energiequellen und der immer stirker werdende Wunsch nach Nachhal-
tigkeit in den Fokus der heutigen Energiepolitik. Dies ist eine Strémung, welche
auch mir persoénlich am Herzen liegt. So ist es fir mich sehr erfreulich, dass
ich meine Dissertation zumindest einem kleinen Teilaspekt der, im Allgemeinen
als Energiewende bezeichnete, Entwicklung widmen konnte. Es bleibt mir zu be-
merken, dass letztere nur eine Mafinahme von vielen notwendigen darstellt, um
die Umwelt auch fiir weitere Generationen in einem gesunden und lebenswerten

Zustand zu bewahren.

Die vorliegende Arbeit wurde in der Zeit vom Oktober 2010 bis Marz 2014 im
Bereich der Kristallisationsentwicklung der SolarWorld Innovations GmbH (SWIN)
unter der Obhut von Dr. Mark Hollatz und nachfolgend von Dr. Lamine Sylla
erstellt. Die wissenschaftliche Betreuung tibernahmen Prof. Dr. Martin Kittler
(Brandenburgische Technische Universitat Cottbus-Senftenberg) und Dr. habil.
Hartmut S. Leipner (Interdisziplinares Zentrum fiir Materialwissenschaften der
Martin-Luther-Universitat Halle-Wittenberg). Fiir ihr Engagement, die Teilhabe
an ihren Erfahrungen und den hilfreichen Impulsen spreche ich hiermit meinen
Dank aus.

Wahrend der Arbeit erhielt ich bei vielen Gelegenheiten dankenswerte Hilfe-
stellungen, welche die erfolgreiche Bearbeitung des Themas erst ermoglichten.
Namentlich méchte ich nennen:

T. Arguirov, fur die Unterstlitzung und fachlichen Beitrage zur Defektlumi-

neszenz.

J. Bauer, fur die Durchftihrung der Simulation mit Local I-V 2 und seinen
fachlichen Beitragen.

ii



H. Behnken und T. Bahr fuar die fruchtbare Zusammenarbeit im Férderpro-
jekt SilKriT und ihre fachlichen Beitrage.

A. N. Danilewsky, fir die Messzeit an der Tomo-Topo Beamline und die nette
fachliche Unterstiitzung.

J. Glenneberg, fiir die Unterstiitzung bei den EBIC-Messungen.

A. Klossek, fur die fachlichen Diskussionen zur Elektro- und Photolumines-

zenz.
H.-M. Krause, fur die EBSD-Messungen.

I. Ratschinski, fir die Unterstiitzung bei den TEM-Untersuchungen.
W. Seifert, fur die Unterstiitzung bei den EBIC-Messungen.

P. Werner, fiir die Bereitstellung des Transmissionselektronenmikroskopes
am Max-Planck-Institut fir Mikrostrukturphysik (Halle).

Die Kollegen aus der Graduiertenschule Photovoltaik (GSPV) der TU Frei-
berg, flir die Unterstiitzung bei Tagungsbesuchen sowie die netten Ge-

sprachsrunden und fachtibergreifenden Diskussionsbeitréage.

Meine Kollegen aus der SolarWorld Innovations GmbH, dem Wafertechni-
kum, der Deutschen Cell GmbH sowie der Deutschen Solar GmbH fir die
Unterstiitzung bei Probenpraparationen und Analytik sowie fir die zahlrei-
chen Fachdiskussionen, insbesondere: K. Dadzis, M. Dietrich, A. Krause, M.
Miiller, R. Petereit, S. Rehwagen, N. Schmidt, J. Walter und M. Wolf.

Ihnen allen sei an dieser Stelle herzlich gedankt.

iii



Inhaltsverzeichnis

Vorwort
Zusammenfassung
Abstract

1. Einleitung
1.1. Motivationen . . . . .. ... ... ... ... L e
1.2. Eigenschaften von multikristallinem Silicium . . . ... ... ... ..
1.3. Die Blockkristallisation . . . . . .. ... ... ... .. ... ....
1.3.1. Die industrielle Herstellung von multikristallinem Silicium . .
1.3.2. Keimbildung und weitere Kristallisation . ... ... ... ...
1.3.3. Thermische und mechanische Spannungen im Prozess ..
1.4. Defekthaushalt in Siliciumblécken . . . . . ... ... ... ... ...
1.4.1. Prozessbedingter Defekthaushalt . . ... ... ... ... ...
1.4.2. KOrngrenzen . . . . . . . .« v v v v v v vt vi i e
1.4.3. Verunreinigungen . . . . .. ... .. ... .00
1.5. Versetzungen in Silicium . . . . . .. .. ... .. ... .0 0oL,
1.5.1. Die Struktur von Versetzungen . .. ... ... .........
1.5.2. Versetzungsdynamik . . . . . .. ... .. ... ... ...
1.5.3. Versetzungsgeneration und -multiplikation . . . ... ... ..
1.5.4. Versetzungsreaktionen . .. .. ... ... ... .........
1.5.5. Versetzungscluster im multikristallinen Geftige . . . . . . . ..
1.5.6. Rekombinationsaktivitat von Versetzungen . ... .. ... ..
1.6. Dunkelstrom und Zwei-Dioden-Modell . . . . . . ... ... ... ...

2. Makroskopische Analyse der Defektstruktur
2.1. Einfihrung . . . . . . . . . . .. e

2.2. Probenpraparation . . . . . . .. . ... Lo o

iv



Inhaltsverzeichnis

3.

2.3. Analysemethoden . . . . .. ... .. ... Lo L oL 31
2.3.1. Kornstrukturaufnahmen . . .. ... .. ... ... ... .... 31
2.3.2. Texturbilder . . . . . . ... .. .. . L o 32
2.3.3. Defektstrukturbild . . . . .. ... ... L o000 33
2.3.4. Orientierungsmessung . . . . . . . . . . .« v v v v v .. 34
2.3.5. Bestimmung der Atzgrubendichte . . . . ... ... ....... 36
2.3.6. Photolumineszenz . . . .. .. ... .. ... ... ..., 37
23.7.FlashTest . . . . ... .. . e 37

2.4. Ergebnisse . . . . . ... L e 38
2.4.1. Verifizierung der Texturbilder . . . ... ... ... ... .. .. 38
2.4.2. Klassifizierung der Defektgebiete . . . ... ... ... ... .. 43
2.4.3. Ausbreitung der Versetzungscluster . . . . . . . ... ... ... 47
2.4.4. Clusterentstehung . . . . . ... ... .. ... .. ........ 50
2.4.5. Orientierungsabhangigkeit der Versetzungsgeneration . . . . . 54
2.4.6. Orientierungsmessung am gesamten Wafer . . . ... ... .. 56

2.5. Diskussion . . . . ... Lo 58
2.5.1. Bewertung der Textur- und EPD-Information . . ... ... .. 58
2.5.2. Beschreibung der Versetzungsstruktur . . . . . ... ... ... 59
2.5.3. Bildungsbedingungen fiir Versetzungscluster . . . . .. .. .. 60
2.5.4. Wechselwirkung mit Korngefige . . . . . .. ... ... ... .. 62
2.5.5. Versetzungsvermehrung im Kristallisationsprozess . . . . . . . 63
2.5.6. Bedeutung der Kornorientierung . . . ... .. ... ... ... 65

2.6. Zusammenfassung . . . . . ... ..o e e e e e e e 68

Strukturelle Untersuchung von Versetzungsclustern 70

3.1. Einfihrung . . . . . . .. ... 70

3.2. Analysemethoden . . . ... ... .. ... oo, 71
3.2.1. Synchrotron-Réntgentopographie . . . . .. .. ... ... ... 71
3.2.2. Transmissionselektronenmikroskopie . . . . . . . ... ... .. 73

3.3. Ergebnisse . . . . . ... L 74
3.3.1. Korngefiige und PL-Aufnahmen der WB-XRT-Proben . .. .. 74
3.3.2. WB-XRT an Gebieten hoher Versetzungsdichte . .. ... ... 75
3.3.3. Bestimmung der Verkippung der Subkérner . . . . . ... . .. 80
3.3.4. WB-XRT an Gebieten geringer Versetzungsdichte . . . . . . . . 81
3.3.5. TEM-Untersuchung von dichten Clustern . . .. ... ... .. 86



Inhaltsverzeichnis

3.4. Diskussion . . . .. ... L e
3.4.1. Struktureller Aufbau der Pile-ups . . . . ... ... .......
3.4.2. Abschatzung der Versetzungsdichte innerhalb der Pile-ups

3.5. Zusammenfassung . . . . . ... ... Lo

4. Evaluierung der RekombinationsaktivitGt von Versetzungen
4.1. EinfGihrung . . . . . . . . .. L
4.2. Analysemethoden . . . . . .. ... ... .. L oL
4.2.1. Dunkel-Lock-In-Thermographie . . .. ... ... ... .....
4.2.2. Electron Beam Induced Current . . . . . .. ... ... .....
4.2.3. Electron Backscatter Diffraction . . . . . .. ... .. ... ...
4.3. Ergebnisse . . . . . . .. L e
4.3.1. DLIT-MeSSungen . . . . . . . . . v v v v v
4.3.2. Gegenuiberstellung mitdem DFA. . . . . .. ... ... .. ...
4.3.3. EBIC-Ergebnisse . . . . . ... . ... ... 0.
4.4. Diskussion . . . . . ... Lo e
4.4.1. Auswirkung auf den Solarzellenwirkungsgrad . . . . . .. . ..
4.4.2. Rekombinationsaktivitit von Subkorngrenzen . . . . . . . . ..
4.4.3. Bildung von Subkorngrenzen. . . . . . . .. .. ... ... ...

4.5. Zusammenfassung . . . . . .. ..ol

5. AbschlieBende Diskussion
5.1. Einfihrende Bemerkungen . . . . . . .. ... ... ... ........
5.2. Beschreibung der Versetzungsstruktur . . . . . . ... ... ... ...
5.2.1. Klassifikation . . . . . ... ... L L oo L
5.2.2. Strukturelle Informationen . . . . . ... ... ... ... L.
5.2.3. Wechselwirkung mit Korngrenzen . . . . . ... .. ... .. ..
5.3. Entstehung der Bereiche hoher Versetzungsdichte . . . . . .. .. ..
5.3.1. Entwicklung eines Versetzungsclusters . . . . . ... ... ...
5.3.2. Vererbungseffekt . . . . . . .. ... ... L.
5.3.3. Generation von dichten Clustern . . . . ... ... ... ....
5.3.4. Defektarme Bereiche . . . . . . . ... .. ... ... . L.
5.4. Abschitzung der Versetzungsdichte . . . . . . . . ... ... ... ...
5.5. Offene Fragestellungen . .. .. ... .. ... ... ...........

5.6. Verringerung der Versetzungsdichte im Kristallisationsprozess . . . .

98
98
98
98
100
102
102
102
108
108
116
116
117
118
120

121

121
121
121
122
124
125
125
127
128
129
130
132
133



Inhaltsverzeichnis

Anhang 136
A. Stereografische Abbildung einer Ebene 136
B. Ergdnzende Daten 137
B.1. Flachenanteil der Kornorientierungen . . .. ... ... ... ... .. 137
B.2. Lokale EPD Analyse . . . . . . .. .. ... ... e 138
B.3. Weitere TEM-Aufnahmen . . . . . ... ... ... ... ......... 141
B.4. Messungen aus WB-XRT und TEM-Aufnahmen . . . . . ... ... .. 142
B.5. Fehlerschatzung bei Messungen in WB-XRT-Topogrammen . . . . . 143
B.6. Fehlerschatzung bei Messungen in TEM-Aufnahmen . . . . . . . . .. 144
B.7. Ergebnisse ausder DLIT . . . .. .. ... .. ... .. ......... 145
Bisherige Publikationen, Vortrége und Patente 148
Literaturverzeichnis 150
Abkirzungs- und Symbolverzeichnis 161






Zusammenfassung

Die vorliegende Arbeit befasst sich mit der Struktur und der Entwicklung von
Versetzungen in multikristallinen Siliciumblécken aus der gerichteten Blockkris-
tallisation. Versetzungen kénnen fur die Rekombination von Ladungstragern ver-
antwortlich sein und damit den Wirkungsgrad von Solarzellen und -modulen min-
dern. Die experimentelle Arbeit gliedert sich beziglich ihrer Fragenstellung und
der Methodenwahl in drei Teile und wird in den Kapiteln 2 bis 4 behandelt.

In Kapitel 2 wird die Defektstruktur vieler Siliciumbldécke mittels automatisier-
ten Verfahren untersucht. Die Analysemethoden umfassen dabei die Auswertung
der Wafertextur und der Infrarot-Durchlichtbilder sowie Atzgrubendichtezdhlung
(EPD) und Photolumineszenz (PL). Der Betrachtungsabstand ist makroskopisch
und die Ergebnisse geben das Verhalten von vielen Versetzungen wieder.

Die Versetzungsstruktur in multikristallinem Silicium ist gepragt durch Gebiete
mit sehr hoher Versetzungsdichte, welche sich scharf von Gebieten geringer Ver-
setzungsdichte abgrenzen. Diese sogenannten Versetzungscluster bestehen aus
einem Netzwerk aus Versetzungs-Pile-ups (Kleinwinkelkorngrenzen) und kénnen
in sogenannte leichte und dichte Cluster unterschieden werden. Die Versetzungs-
cluster haben im Siliciumblock einen Ausgangspunkt, von dem aus sie sich aus-
breiten. Dieser befindet sich hauptsachlich an Korngrenzen und generiert sich
spontan wahrend der Erstarrung in der Nahe der Phasengrenze.

Das Auftreten von leichten und dichten Clustern ist abhangig von der Kor-
norientierung parallel zur Wachstumsrichtung. Kérner mit Orientierungen nahe
(111), (211) und (311) neigen dazu leichte Cluster auszubilden, wahrend Kor-
ner mit Orientierungen um (110), (331) und (531) eher dichte Cluster ausbilden.
Kornorientierungen um (100) und (511) sind unauffallig bzgl. der Ausbildung von
Versetzungsclustern. Der Zusammenhang liegt in der Orientierung der Gleitebe-
nen begrundet. Sobald zwei voneinander unabhéngige {111}-Gleitebenen parallel,
oder nahezu parallel zur Wachstumsrichtung orientiert sind, ist die Tendenz zur
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Bildung von dichten Clustern gegeben. Die Versetzungsdichte ist tendenziell ge-
ringer umso starker die {111}-Gleitebenen zur Wachstumsrichtung geneigt sind.

Kapitel 3 behandelt die strukturelle Untersuchung der Versetzungen
mit der Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) sowie der Synchrotron-
Rontgentopographie (WB-XRT). Die Versetzungen formen streng geordnete Pile-
ups, welche letztendlich Subkorngrenzen (Kleinwinkelkorngrenzen) entlang der
Wachstumsrichtung ausbilden. Der Versetzungsabstand in den Subkorngrenzen
betragt etwa 30 bis 800 nm, was mit einer Verkippung in der Kristallorientierung
von 0,3 bis 0,07° korrespondiert. Die Rotation der Kristallorientierung verlauft
hauptsachlich um eine Achse parallel zur Wachstumsrichtung. Anhand dieser
Beobachtungen wurde ein Modell zur Abschatzung der Versetzungsdichte aufge-
stellt. Fur die leichten Cluster betrégt diese ca. 2-10°cm~2 und fur die dichten

Cluster etwa 3-10” cm 2.

Die Auswirkungen der Versetzungsstruktur auf die elektrischen Eigenschaf-
ten werden in Kapitel 4 behandelt. Mit Electron Beam Induced Current (EBIC)
und Dunkel-Lock-In-Thermographie (DLIT) wurde herausgestellt, dass vor allem
solche Versetzungen elektrisch aktiv sind, welche sich zu Subkorngrenzen ange-
ordnet haben. Bleiben die Versetzungen dagegen im Volumen statistisch verteilt,
sind sie ohne Relevanz fur die Anwendung in der Photovoltaik. Ein niedriger Ver-
setzungsabstand innerhalb der Subkorngrenzen (einhergehend mit einer hohen
Versetzungsdichte) scheint nur eine Bedingung fiir eine elektrische Aktivierung
zu sein. Ein Zusammenhang zwischen dem Betrag der Verkippung einer Sub-
korngrenze und dem EBIC-Kontrast konnte nicht hergestellt werden. Fur eine
elektrische Aktivierung ist weiterhin eine Dekoration der Versetzungen mit Verun-
reinigungen (insbesondere Ubergangsmetalle) notwendig. Dartiber hinaus wurde
der Einfluss von Lomer-Cottrell-Versetzungen diskutiert.

In der abschliefenden Diskussion (Kap. 5) wird ein Modell zur Entstehung und
Evolution von Versetzungsclustern vorgeschlagen. Die Versetzungscluster gene-
rieren sich hauptsachlich an Korngrenzen, wobei die genaue Ursache unbekannt
bleibt. Dabei werden die Subkorngrenzen durch die Restrukturierung von Ver-
setzungen sekundér gebildet. Die Ergebnisse legen nahe, dass dies wiahrend der
Erstarrung unmittelbar nach der Phasengrenze geschieht. Die treibenden Kréfte

sind demnach thermische Spannungen an der Erstarrungsfront. Die Versetzun-
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gen und damit die Subkorn-Strukturen erreichen die Phasengrenze und bleiben
bei der weiteren Kristallisation erhalten, sodass die kontinuierlich auftretenden
thermischen Spannungen mit neuen Versetzungen und damit mit erneuter Bil-
dung von Versetzungen und Subkorngrenzen abgebaut werden miuissen. Durch
diesen Vererbungseffekt erhéht sich die Versetzungsdichte stetig mit steigender
Blockhoéhe.

Im Abschluss werden Mafinahmen zur Reduktion der Versetzungsdichte im
Kristallisationsprozess diskutiert. Beim Ankeimen am Tiegelboden oder wahrend
der Erstarrung sollten geeignete Kornorientierungen bevorzugt werden. Eine ge-
ringe Tendenz zur Bildung von Versetzungsclustern zeigen Kérnern mit Orientie-
rungen nahe (100), wahrend Kérner mit Orientierungen nahe (110) tendenziell
Cluster mit hoher Defektdichte bilden. Eine weitere MafSnahme ist die Reduktion
der radialen thermischen Spannungen wiahrend der Kristallisation.

Diese Arbeit und die eingeftihrte Klassifikation der Versetzungscluster stellt ei-
ne Grundlage fur weitere Untersuchungen dar. Zusatzliche, umfangreiche Analy-
sen mit WB-XRT oder TEM kénnen noch tiefgreifenderere Informationen tiber den
Aufbau und die Zusammensetzung von Subkorngrenzen geben. Von besonderem
Interesse ist die genaue Ursache der erhéhten Versetzungsgeneration an Korn-
grenzen und die damit verbundene spontane Bildung von Versetzungsclustern.
Weiterhin bleibt offen, ob und in welchem Umfang Lomer-Cottrell-Versetzungen
innerhalb der Subkorngrenzen gebildet werden und welchen Einfluss diese auf
die elektrische Aktivitat haben.



Abstract

This work deals with the structure and evolution of dislocations in multicrys-
talline silicon ingots made by industrial block casting. Dislocations can act as
recombination active centres and therefore be detrimental for the solar cell effi-
ciency. Concerning the topics the experimental work can be divided into three
parts treated in chapter 2 to 4.

In chapter 2, the defect structure is investigated in dependence of the grain
structure by automatized methods. These are the analysis of texture and IR-
transmission pictures as well as etch pit density measurements and photolu-
minescence. The macroscopic viewing distance provides information about the

behaviour of many dislocations.

The dislocation structure is characterized by regions of high dislocations densi-
ty lying site by site to regions with low dislocation densities. These so called dislo-
cation clusters are made of a network of pile-up (low angle subgrain-boundaries)
and can be divided into two types, called light clusters and dense clusters. The
clusters are formed spontaneously mostly at grain boundaries in the vicinity of
the liquid-solid interface during the crystallization.

The occurrence of the two types of clusters depends on the crystal grain ori-
entation parallel to the growth direction. Grains with orientations near (111),
(211) and (311) tend to build light clusters, whereas grains with orientations ne-
ar (110), (331) and (531) tend to build dense clusters. Grains with orientations
near (100) and (511) appear to have a small tendency to build clusters at all. This
correlation may be explained by the orientations of the slip systems. If two inde-
pendent {111} glide planes are oriented parallel or nearly parallel to the growth
direction a tendency to build dense cluster is given. With higher deviation from
this condition the grains tend to build light clusters.

Chapter 3 deals with the structural investigation by means of transmission
electron microscopy and white-beam X-ray topography. It is shown that disloca-
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tions arrange into up pile ups and eventually build up subgrain boundaries lying
along growth direction. The dislocation distances within the subgrain boundaries
ranges from 30 to 800 nm which corresponds to a rotation in the crystal orienta-
tion from 0.3 to 0.07 °. The rotation axis lies parallel to the growth direction. With
these observations, an estimation of the dislocation density within the subgrain
boundaries has been developed. The dislocation densities amount to 2x 10° cm ™2

for light clusters and 3x 107 cm~2 for dense clusters, respectively.

The impact of the dislocation structure on the electrical properties is treated in
chapter 4. It is shown by means of electron beam induced current (EBIC) and dark
lock-in thermography (DLIT) that subgrains within the dislocations clusters are
the main recombination active defects. Regions of low dislocation density have no
electrical effect for photovoltaic application. A small dislocation distance within
the subgrains seems to be only one condition for the electrical activity. A correla-
tion between the misorientation due to the subgrain and the EBIC-contrast could
not be found. A decoration of the dislocations by impurities (in particular tran-
sition metals) is necessary as well. Furthermore, the influence of Lomer-Cottrell
dislocations is discussed.

A model for the generation and evolution of a dislocation cluster is given. The-
se clusters are mainly generated at grain boundaries, although the exact source
could not be identified. It is evidenced by the experimental results that the dislo-
cations build up subgrain boundaries in the vicinity of the phase boundaries. The
driving force for the dislocation generation is the thermal stress at the interface.
During the crystallization, the dislocations reach the interface and are forced to
growth further due to the proceeding interface. Thus the thermals stresses at
the interface have to be released by the generation of new dislocations and sub-
grain boundaries. Due to this inheritance effect the dislocation density increases

continuously during the crystallization.

In the final part, methods for the reduction of the dislocation density are dis-
cussed. During seeding and crystallization the grain orientation along growth
direction should be influenced. Grains growing in orientations near (100) are re-
commended, but grains with orientations about (110) should be avoided. A fur-
ther method to reduce the dislocations density is to avoid radial thermal stresses.
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This work and its classification of dislocations clusters is a basis for further
investigations. Extensive investigations by means of TEM and WB-XRT would be
necessary to obtain closer information of the composition of subgrain boundaries.
The nature of the source of dislocation clusters within the grain boundaries re-
mains unexplained. Furthermore, it might be an interesting question how much
Lomer-Cottrell dislocations play a role regarding the electrical activity of subgrain
boundaries.



1. Einleitung

1.1. Motivationen

Die direkte Umwandlung der Sonnenenergie (d.h. der Energie der Photonen) in
elektrische Energie wurde durch die Entdeckung des photovoltaischen Effektes
durch A. E. Becquerel im Jahre 1839 moglich. Zunachst fand diese Methode der
Energieerzeugung nur in der Raumfahrt Anwendung, und gewann erst in den
letzten Jahrzehnten Bedeutung fir die terrestrische Stromproduktion. Auf dem
Markt haben sich vor allem Wafer aus ein- oder multikristallinem Silicium (mc-Si)
als Grundmaterial fir die Herstellung von Solarzellen durchgesetzt. Die Vorteile
liegen in der giinstigen Kostenstruktur, der breiten Verfligbarkeit des Rohstoffs
und der gesundheitlichen Unbedenklichkeit fir Mensch und Umwelt. Rezent be-
sitzt multikristallines Silicium den gréfSten Marktanteil in der PV-Branche.

Mc-Si aus der Blockkristallisation ist gegentiber einkristallinem Silicium aus
dem Czochralski- oder Floatzone-Prozess preiswerter und der Durchsatz ist
grofer. Nachteile ergeben sich aus dem Tiegelkontakt, der Verwendung von
Recycling-Rohstoffen und dem multikristallinen Geftige. Dadurch werden Kris-
tallfehler und Verunreinigungen eingebaut, welche den Wirkungsgrad der Solar-
zelle gegentiber monokristallinem Material mindern. Gerade die Verringerung der
Kristalldefekte in multikristallinen Siliciumblécken ist ein wichtiger Schwerpunkt
der industriellen Forschung und Entwicklung. Das Ziel ist die Verbesserung der
Waferqualitdt und somit auch die Steigerung des Wirkungsgrades der Solarzelle.
Dies hat einen direkten Einfluss auf die Wettbewerbsfahigkeit der Photovoltaik

gegenuiber anderen Methoden zur Gewinnung von elektrischer Energie.

Die vorliegende Arbeit beschéftigt sich vor allem mit Kristallversetzungen, de-
ren Generation und Multiplikation im mc-Si-Geflige sowie deren Auswirkungen
auf die Solarzelle. Versetzungen in Silicium sind schon seit den dreifiger Jah-
ren als Ursache fur die plastische Verformung bekannt. In den Sechzigern wa-
ren bereits Methoden verfligbar, versetzungsfreies Silicium herzustellen. Mit dem
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Aufkommen des multikristallinen Siliciums fiir die Photovoltaik in den neunzi-
ger Jahren geriet dieses Thema wieder verstarkt in den Fokus der Forschung.
Zu Beginn dieser Arbeit im Oktober 2010 waren einige nationale und internatio-
nale Forschungsgruppen sowie Entwicklergruppen der PV-Industrie dabei, sich
eingehend mit Versetzungen im mc-Si zu beschaftigen. Der negative Einfluss der
Versetzungen auf den Wirkungsgrad war den Produzenten von Solarzellen gut
bekannt, jedoch ihre Ursachen und Evolution wahrend des Kristallisationspro-

zesses noch in grofien Teilen unverstanden.

Ziel dieser Arbeit ist es, eine strukturelle Beschreibung der Versetzungsanord-
nung zu gewinnen und ein Modell zur Evolution der Versetzungen wahrend der
Erstarrung zu erarbeiten. Das gewonnene Verstindnis soll eine Hilfestellung ftr
die Optimierung der Solarzellenherstellung und speziell des Kristallisationspro-

zZesses sein.

1.2. Eigenschaften von multikristallinem Silicium

Silicium kristallisiert in der Diamantstruktur mit dem Gitterparameter
a =0,5431nm [8, 133, 146]. Die Dichte von festem Silicium bei Raumtemperatur
betragt 2.329g/ cm? [61] und nahe der Schmelztemperatur (1412°C) 2,330g/ cm?3
[56]. Die Dichte der Schmelze ist 2.560 g/ cm?® [71]. Durch die Dichteanomalie er-
gibt sich bei der Erstarrung ein Volumenanstieg um ca. 9,9 %. Der Warmeausdeh-
nungskoeffizient 5(7') ist (als Tensor zweiter Stufe) im kubischen Silicium isotrop,
d.h. unabhangig von der Kristallorientierung [103, S. 77ff.].

Der Tensor der elastischen Konstanten C ist ein Eigenschaftstensor der vier-
ten Stufe. Damit sind die mechanischen Parameter wie Elastizitdtsmodul £ und
Schubmodul G in Silicium anisotrop [147]. Ihr Betrag ist abhangig von der Kris-
tallorientierung und die einzelnen Werte sind in Tab. 1.1 gelistet. Bei allen Ori-
entierungen parallel zur {111}-Ebene sind die Parameter konstant. Von der Tem-
peratur sind diese Parameter gering abhangig, bis 1000 °C sinken deren Betrage
lediglich um 12 bis 13% [101].

Bei Raumtemperatur verhélt sich Silicium sprod - die Reaktion auf eine me-
chanische Beanspruchung erfolgt zunachst mit elastischer Verformung und bei
héherer Belastung mit Bruch. Der Ubergang zum duktilen (plastischen) Verhalten
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Tabelle 1.1. — Auflistung der richtungsabhdngigen elastischen Parameter von Silicium
bei Raumtemperatur nach [147]. Gegeben sind die Minimal- und Maximalwerte sowie
die Werte fiir die Richtungen auf der {111}-Ebene, fiir die alle Werte konstant bleiben.

Wert Kristallorientierung

Emes 190GPa (111)
Epmin  130GPa (100)
Eronst 169 GPa || zu {111}-Ebene
Gmaz 80GPa (100)
Gmin B1GPa (110)
Gronst 67 GPa || zu {111}-Ebene

ist von der Beweglichkeit der Versetzungen in Silicium bestimmt, welche bei Tem-
peraturerhéhung stark zunimmt (s. Abschn. 1.5 S. 19). Der Temperaturbereich,
ab dem die plastische Verformung erfolgt, wird in der Literatur zwischen 500 bis
1100°C angegeben [16, 115, 129]. Der genaue Ubergang zwischen sprédem und
duktilem Verhalten ist weiterhin abhéngig von der Verformungsrate und der Kon-
zentration an Verunreinigungen sowie dem Vorhandensein von Versetzungen und
Versetzungsquellen. Im multikristallinen Silicium ergeben sich Abweichungen zu
den Eigenschaften von Einkristallen aufgrund der zusatzlichen Wechselwirkung
der Versetzungen mit den Korngrenzen. Der Ubergang zum plastischen Verhal-
ten, speziell fiir multikristallines Geflige, wird in [61, S. 146-147] bei ca. 720°C
angegeben.

Mit dem spréd-duktil Ubergang geht einher, dass die obere Streckgrenze yyyp
(und damit die Harte) von Silicium eine hohe Abhéangigkeit von Temperatur und
der initialen Versetzungsdichte besitzt [35]. Wahrend bei 900 °C die obere Streck-
grenze je nach Versetzungsdichte zwischen 10 bis 30 MPa betragt [127], sinkt sie
bei 1300°C bis 4,0 MPa (versetzungsfrei), bzw. 0,5 MPa (versetzungsbehaftet) ab
[151]. Messungen bei 1350 °C an versetzungsfreien Siliciumeinkristallen ergaben
Streckgrenzen im Bereich von 0,2 bis 0,4 MPa [93], sodass bei Schmelztempera-

tur Werte um 0,2 MPa oder sogar darunter angenommen werden kénnen.
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1.3. Die Blockkristallisation

1.3.1. Die industrielle Herstellung von multikristallinem Silicium

Die Ziuichtung von Siliciumeinkristallen mit dem Czochralski- oder Floatzone-
Verfahren ist fur die Herstellung von Solarzellen zu aufwendig und zu kosten-
intensiv, weswegen in der Photovoltaikindustrie hauptsédchlich multikristallines
Silicium mit der Blockkristallisation hergestellt wird. Daftir gibt es mehrere Ver-
fahren, welche alle darauf beruhen, eine Siliciumschmelze in einem Tiegel gerich-
tet von unten nach oben zu erstarren [118]. Die Schmelze kann dabei im Kristal-
lisationsbehalter selbst, oder in einem externen Behalter erzeugt werden. Nach
der Bereitstellung der Schmelze wird ein axialer Temperaturgradient erzeugt und
relativ zur Schmelze vertikal bewegt. Dies geschieht entweder durch das Absen-
ken des Tiegels mit der Schmelze (dhnlich der Bridgman-Methode) oder durch
das Bewegen des Temperaturfeldes (analog zur VGF-, bzw. Vertical Gradient Free-
ze-Methode, Abb. 1.1). Letztere wird auch als Heat exchange Method (HEM) be-
zeichnet und ist die hier angewandte Methode der Blockkristallisation (Abb. 1.1).

Die Schmelze befindet sich wahrend des Prozesses in einem Tiegel aus Quarz-
gut. Diese sogenannte Quarzkokille erweicht beim Aufheizen und wird daher in
einer Stuitzkokille aus Graphit untergebracht. Um Anbackungen zwischen dem
Siliciumblock (Ingot) und der Quarzkokille zu vermeiden, wird diese mit Silici-
umnitrid beschichtet. Mehrere Graphit-Heizer erzeugen das Temperaturfeld und
werden im Prozess entweder nach Solltemperatur oder Sollleistung gesteuert. Am
Boden befindet sich ein Kuhlaggregat, um die Warme nach unten abzuleiten.

Graphit-

Statzkokille Quarzkokille Isolation

Heizer
Schmelze

Phasen-
grenze

Kihlung

Abbildung 1.1. — Schematische Darstellung der VGF-Blockkristallisation.
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Temperatur Boden Temperatur Kappe

/

1400

1200

Temperatur [°C]
S (2] © 3
o o L= o
o o o o

N
Q
S
—

1I it v

o

20 30 40 50 60 70 80 90 100
Prozesszeit [%]

o
St

Abbildung 1.2. — Die Temperaturkurven fiir die Erstarrung eines
G1-Forschungsblockes, jeweils von Blockboden und -kappe, aufgetragen tiber die
Prozesszeit. Die rémischen Ziffern nummerieren die Prozessphasen: (I) Aufheizen und
Schmelzen, (II) Homogenisieren der Schmelze, (IlI) Kristallisieren und (IV) Abktihlen mit
optionaler Haltephase.

Die gesamte Anordnung ist in einer Argon gespulten, warmeisolierten Kammer
untergebracht. Weiterhin befinden sich an der Ofenanlage Zugange fiir Strom-
anschliisse, Thermoelemente, Pyrometermessungen und Fenster fur die optische
Beobachtung.

Der Herstellungsprozess kann prinzipiell in vier Phasen eingeteilt werden, wie
sie in Abb. 1.2 anhand der Temperaturkurven vom Blockboden und -kappe eines
G1-Forschungsblockes dargestellt sind. Im Ofen wird der Siliciumrohstoff aufge-
schmolzen (I) und die Schmelze homogenisiert (II). Darauf beginnt die Kristallisa-
tion am Boden der Kokille durch zufallige Generation von Kristallkeimen (hetero-
gene Keimbildung). Es bildet sich ein multikristallines Geflige, welches kolumnar
und antiparallel zum Temperaturgradienten weiter kristallisiert. Durch sukzes-
sive Kithlung am Blockboden, wird die Schmelzisotherme - und damit auch die
fliissig-fest-Phasengrenze - vom Boden zur sogenannten Kappe geftihrt, bis die
Schmelze ganzlich erstarrt ist (III). Die Kristallisationsgeschwindigkeit liegt bei et-
wa 1 cm/h und der Temperaturgradient in der Schmelze betragt ca. 1 K/cm [31].
Nach der Kristallisation erfolgt die Abktihlphase des Ingots (IV). Hier wird optio-
nal eine Ausheizphase eingebaut, bei der die Temperatur einen Zeitraum lang bei
etwa 900 bis 1300 °C gehalten wird, um danach den Block allseitig gleichmé&pig
abzuktihlen. Der gesamte Prozess kann 60 bis 100 Stunden andauern.

Der entstandene Siliciumblock hat eine Auflenabmessung von ca.
80 x 80 x 30cm?® (sog. G5-GroBe, Abb. 1.3), oder von ca. 21x21 x 15cm?

11



1. Einleitung

Abbildung 1.3. - Fertiger Siliciumblock mit Quarzkokille bei der Zerlegung.

bei einem G1-Block. Von diesem werden Seitenteile, Boden und Kappe entfernt,
da diese Blockbereiche fur die Waferfertigung nicht geeignet sind. Das tibrige
Material wird zu Saulen und die Sdulen wiederum zu Wafern weiterverarbeitet
(Ab. 1.4). Diese haben eine Abmessung von ca. 156 x 156 mm? und eine Dicke
von 180 bis 200 um. Nach der Waferfertigung erfolgt die Texturierung in einer
Atzlésung aus den Komponenten H,O, HNO3; und HF. Dadurch wird die Wa-
feroberflache aufgeraut (texturiert) um spéater einen besseren Lichteinfang zu
gewahrleisten. Ist dies geschehen, erfolgen die Fertigungsschritte bis hin zur
Solarzelle und Modul.

Untersuchungsgegenstand dieser Arbeit waren hauptsachlich Forschungsblo-
cke in G5-Gréf3e. In deren Kristallisationsrezepten werden Abweichungen zu den
Produktionsrezepten eingegeben, die den genauen Ablauf der Kristallisation defi-
nieren. Diese beinhalten: Anweisungen zur Beschichtung der Kokille, Zusammen-

Schwartelq Séuler\1 Wachstumsrichtung:T

1 1
g 7= 7' 7 7

] \
T T \l
Kappen Bdden Wafer

Abbildung 1.4. — Querschnitt durch einen zerlegten Siliciumblock. Die roten Linien
markieren die Lage der Wafer.
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setzung der Rohstoffmischung, Anweisung fir die Befillung der Kokille mit den
unterschiedlichen Rohstoffen, Steuerung der Ofenanlage, Steuerung der Heizer-
und Kuhlerleistungen und Anweisungen fur die Blockbearbeitung nach der Kris-
tallisation.

1.3.2. Keimbildung und weitere Kristallisation

Keimbildung

Beim Unterschreiten der Schmelztemperatur von Silicium setzt die Kristallisa-
tion nicht sofort ein. Erst muss eine Keimbildung erfolgen, welche einer Poten-
tialschwelle in der Gibbs-Energie AG unterliegt [78, S. 200ff.]. Daher setzt die
Keimbildung erst ab einer bestimmten Unterschreitung der Schmelztemperatur
AT spontan ein. Die weitere Kristallisation erfolgt dann mit einem viel kleineren
Betrag der Unterschreitung.

Die Keimbildung erfolgt heterogen auf den Kokillenboden oder an Fremdphasen
und ist somit abhangig von der Wechselwirkung zwischen Siliciumschmelze und
der Siliciumnitridbeschichtung [68]. Des Weiteren spielen die Prozessparameter
eine grofie Rolle. Fur das sich spater ergebende Korngeflige sind die Anzahl der
Kristallkeime und deren Kristallorientierungen entscheidend. Umso mehr Keime
gebildet werden, umso feinkorniger ist das Korngefiige zu Beginn der Erstarrung.
Die Kristallorientierungen der Keimkristalle sind dabei statistisch verteilt.

Um auf die Parameter Korngroe und Kristallorientierung Einfluss zu nehmen
wurde in der Arbeitsgruppe um Nakajima und Usami das dendritische Keim-
wachstum (dendritic Cast) entwickelt [96, 97, 137]. Dabei wird durch eine ho-
he Abktuihlrate zum Start der Kristallisation die Generation von Kristalldendriten
provoziert. Die Dendriten haben eine bevorzugte Wachstumsrichtung in (110)
entlang des Kokillenbodens. Damit hatten die Kérner auch eine Vorzugsorientie-
rung parallel zur Wachstumsrichtung von (211). Da nur wenige grof3e Dendriten
gebildet werden, erreicht man mit dieser Methode auch ein grobkorniges Geftige.
Allerdings kénnen auch Dendriten mit anderen Orientierungen gebildet werden,
wobei die genauen Bildungsbedingungen nicht geklart sind [95, 124].
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Kornwachstum

Das weitere Kornwachstum erfolgt nahezu kolumnar, die Korngrenzen sind wei-
testgehend parallel zur Wachstumsrichtung ausgerichtet. Dennoch gibt es Pro-
zesse der Kornexpansion und -kontraktion. Welche Kérner im Prozess expandie-
ren, bzw. kontrahieren, hangt von der Wachstumsgeschwindigkeit, dem Tempe-
raturgradient und der kristallographischen Orientierung (uvw) ab [28, 40]. Im
Allgemeinen wird das Korngeflige mit fortschreitender Erstarrung grober.

Wahrend der Kristallisation konnen neben dem Wettbewerb zwischen bestehen-
den Kérnern auch neue Koérner gebildet werden. Dies geschieht vor allem durch
Zwillingsbildung an vorhandenen Korngrenzen [37, 42] oder seltener durch hete-
rogene Keimbildung an Fremdphasen in der Schmelze [89].

1.3.3. Thermische und mechanische Spannungen im Prozess

Das Vorhandensein von Versetzungen in mc-Si ist ein Resultat von thermischen
und mechanischen Spannungen, welche wahrend des Prozesses im Block wirken
und durch plastische Verformung teilweise wieder abgebaut werden. Fur diese

Spannungen sind zwei hauptsachliche Ursachen zu nennen:

¢ Nichtlineare thermische Gradienten [44], sodass gilt:

2T  d*T T
A(T) = V3(T) =

(1.1)

Dies geschieht bei gleichzeitigem Auftreten von axialen und radialen Tempe-
raturgradienten oder Asymmetrien im Temperaturfeld.

e Kontakt zwischen der kristallinen Phase und dem beschichteten Tiegel
(Quarzkokille). Im Idealzustand verhindert die Beschichtung eine Anhaftung
(Anbackung) des festen Siliciums an den Tiegel, sodass sich bei der warme-
bedingten Kontraktion des Ingots keine Zugkrafte ergeben. Punktuell kann
jedoch die Beschichtung Defekte aufweisen an denen der Ingot am Tiegel
haftet (Sticking). Dies kann lokal zu erheblichen mechanischen Spannun-

gen fuhren.
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Dies geht vor allem aus numerischen Simulationen hervor, welche die Ofengeo-
metrie und die thermische Historie wahrend der Kristallisation mit einbeziehen
[6, 9, 29, 30, 39, 91].

Prinzipiell sind die thermomechanischen Spannungen in einem multikristalli-
nen Siliciumblock eine Superposition folgender Elemente, welche sich nach ihrer

raumlichen Ausdehnung ordnen lassen:

e Spannungen 1. Art: Dies ist die globale Blockspannung und ergibt sich aus
den oben genannten Grunden [29, 30, 39, 53, 91].

e Spannungen 2. Art: Im multikristallinen Geflige nehmen die einzelnen
Korner aufgrund der Anisotropie im Elastizititsmodul unterschiedlich viel
Spannung auf. Pro Korn ergibt sich also eine Abweichung von der gemittel-
ten globalen Blockspannung [9].

e Spannungen 3. Art: Auch innerhalb der Koérner gibt es Unregelmagigkei-
ten z.B. an Korngrenzen [41]. Weiterhin bilden samtliche Verunreinigungen
und Kristalldefekte (z.B. Ausscheidungen, Punktdefektcluster oder Verset-
zungen) lokal begrenzte Spannungshéfe aus [43].

Die numerischen Simulationen der thermischen Spannungen unter Benut-
zung des Alexander-Haasen-Modells (vgl. Abschn. 1.5.3, S.21) ergeben einen
oft dreiteiligen Prozess der Entwicklung der Versetzungsdichte pro Blockvolumen
[39, 53, 98]. Ein starker Defektanstieg wird direkt nach der Phasengrenze erwar-
tet, der zweite Anstieg passiert nach der Erstarrung, bzw. beim Ubergang von der
Kristallisation zur Abktihlphase. Die dritte Phase ist das Einfrieren der Verset-
zungsdichte wahrend der Abkiihlphase in Folge des spréd-duktil Ubergangs (vgl.
Abschn. 1.2 auf Seite 8). Maximal erreichbare Versetzungsdichten betragen dem-
nach 10* bis 10° cm~2. Durch die Versetzungsgeneration werden die Spannungen
bei hohen Temperaturen zum Teil abgebaut.

Beim Uberschreiten des duktil-spréd-Ubergangs wird die Versetzungsbewe-
gung und damit die Relaxation der thermischen Spannung gestoppt. Es blei-
ben nach dem Abktuihlen Eigenspannungen im Block zurtick, welche sich expe-
rimentell nur nach dem Kristallisationsprozess bestimmen lassen. Daflir werden
optische Verfahren wie Infrarot-Doppelbrechung [43] oder Zerlegeverfahren ange-

wandt [7]. Auch die erfolgte plastische Verformung kann mittels Infrarot-Raster-
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Polariskopie ortsaufgeldst bestimmt werden. Deren Betrag nimmt mit kleiner wer-
denten Abstand zu den Korngrenzen hin zu [41].

1.4. Defekthaushalt in Siliciumblocken

1.4.1. Prozessbedingter Defekthaushalt

Bei der Gestaltung des Kristallisationsprozesses sind mehrere Kompromisse zwi-
schen Qualitat, Kosten und Betriebssicherheit notwendig. Dies betrifft den Ein-
satz von Tiegelmaterialien, Beschichtungen und Recycling-Rohstoff sowie Ein-
schrankungen in der Prozessfiihrung und im Ofendesign. In Abb. 1.5 ist ein Si-
liciumblock nach der Kristallisation im Ofen schematisch dargestellt. Verunrei-
nigungen sind bereits durch das Verwenden von Recyclingmaterial eingetragen
worden und beeinflussen den gesamten Ingot. Lediglich der zentrale Blockab-
schnitt (a) eignet sich zur Fertigung von Solarzellen. Dieser ist geprdgt durch
Korngrenzen, Versetzungen, Ausscheidungen und interstitielle Fremdphasen.
Wéhrend der Erstarrung diffundieren Verunreinigungen wie Fe, N oder O vom
Tiegel in Kristall und Schmelze (b). Auch gelangt vor allem C von den Graphit-
Bauteilen in die Schmelze und damit auch in den Block (c¢). Einige Verunreinigun-
gen wie z.B. Kohlenstoff 16sen sich besser in der Schmelzphase als in der Fest-
phase. Durch die fortschreitende Kristallisation reichern sich Elemente mit einem
Segregationskoeffizienten £ < 1 in der Schmelze an (Segregation) und scheiden
sich letztlich im oberen Blockbereich als Prazipitate aus (d) [11].

Abbildung 1.5. - Darstellung eines kristallisierten Ingots im Ofen: (a) Nutzbares
Blockvolumen, welches durch Verunreinigungen aus dem Recycling, Versetzungen
und Korngrenzen beeintrcichtigt wird, (b) Rand- und Bodenbereich sind durch starke
Eindiffusion von Verunreinigungen aus der Quarzkokille und Beschichtung
unbrauchbar; (c) Eintrag von Kohlenstoff von Graphitheizern und -aufbauten, (d) der
ebenfalls unbrauchbare Kappenbereich ist von Prézipitaten durchsetzt.
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1.4.2. Korngrenzen

Multikristallines Silicium ist charakterisiert durch das Vorhandensein von Korn-
grenzen. Die Grofle der Siliciumkoérner auf einen Wafer bewegt sich in der Regel
zwischen wenigen Millimetern bis hin zu 3-4 cm. Damit sind die Kérner wesent-
lich grofer als die mittlere Diffusionsléange eines Minoritatsladungstragers von
etwa 250 um [4] und haben gegentiber anderen Effekten wenig Einfluss auf den
Wirkungsgrad.

Ein Grofteil der im multikristallinen Geftige auftretenden Korngrenzen hat ei-
ne definierte kristallographische Beziehung zueinander, entweder in Form von
Zwillingsgrenzen oder als sog. Koinzidenz-Orientierung, gekennzeichnet mit ¥n
(mit n als Verhéltnis zwischen der Anzahl der Gitterpunkte des Kristallgitters und
der Anzahl der Gitterpunkte des Koinzidenzgitters). In der Literatur wird deren
Anteil an der gesamten Korngrenzlinge eines Wafers mit 30 % bis 40 % angege-
ben [42, 138]. Die Zwillingsbildung passiert entweder bei der Keimbildung, wenn
Dendriten entstehen [95] oder wahrend der Kristallisation am Tripelpunkt zwi-
schen zwei Kérnern und der Schmelze (Abb. 1.6). Hier kann bei geeigneter Kris-
tallorientierung der Koérner eine {111}-Facette entstehen. Dabei ist eine bestimmte
Wahrscheinlichkeit gegeben, dass Zwillingsbildung stattfindet [37, 134]. Die Zwil-
lingskorngrenzen wachsen mit dem Winkel in das Korn hinein, welche die Facette

zur Phasengrenze einnimmt.

Neben den Zwillings- bzw. Koinzidenzkorngrenzen gibt es weiterhin die Begriffe
der zufalligen (random) Korngrenzen sowie Kleinwinkel- und Grofiwinkelkorn-

v-.. {111)-Orientierung

Schmelze

Kristall

Korn A

Abbildung 1.6. — Skizze einer Korngrenze an der Phasengrenze mit einer
Grabenstruktur. Das rechte Korn ist derart orientiert, dass sich im Grenzbereich eine
{111}-Facette ausbildet (nach [37]). Auf dieser Facette kann Zwillingsbildung
stattfinden (durch Pfeil markiert).
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grenzen. Zufallige Korngrenzen bilden sich primar durch den Ankeimprozess am
Start der Kristallisation. Die entstehenden Kristallkeime haben eine zuféllige Ori-
entierung zueinander. Treffen diese Kérner aufeinander, bilden sich dementspre-
chend zufallige Korngrenzen mit einem beliebigen Vekippungswinkel 0. Sie kén-
nen damit sowohl Kleinwinkel-, als auch Grofwinkelkorngrenzen sein.

Der Ubergang zwischen Kleinwinkel- und Grofwinkelkorngrenze, dargestellt
als Verkippungswinkel 6, ist in der Literatur nicht eindeutig definiert. Er wird in
[14] z.B. mit 4° bis 10° angegeben. Die Kleinwinkelkorngrenzen kénnen modell-
haft als Aneinanderreihung von Versetzungen konstruiert werden und bilden - je
nach Art der Versetzung - Kipp- oder Drehkorngrenzen, bzw. eine Mischung dar-
aus [109]. Diese entstehen entweder zuféllig in der Ankeimphase, oder sekundar
im Prozess durch die Restrukturierung von Versetzungen [112]. Eine Aufreihung
von Versetzungen wird auch als Pile-up bezeichnet. Da diese sekundéar gebildeten
Kleinwinkelkorngrenzen im Korn enden kénnen, werden diese auch als Subkorn-
grenzen oder intragrain-Defects bezeichnet. Sie erscheinen teilweise als besonders
rekombinationsaktiv [26, 27, 90] und sind ausgedehnte Quellen fiir Versetzungen
[58, 69, 136].

Der Begriff Pile-up wird in der vorliegenden Arbeit als Synonym flir Versetzungs-
reihungen verwendet. Diese bilden eine Vorstufe zur Subkorngrenze. Die Begriffe
Kleinwinkelkorngrenze, Subkorngrenze oder Versetzungswand werden als Syn-
onyme ftireinander behandelt.

Die atomare Struktur von Grof3winkelkorngrenzen kann nicht mehr als Anein-
anderreihung von Versetzungen beschrieben werden. IThre Kernbereiche wtirden
sich tiberlappen, womit ihre Charakteristik als Versetzung nicht mehr gegeben
ist. Es wird davon ausgegangen, dass der Grenzbereich zweier Kérner rekonstru-
iert ist, d.h. keine freien Bindungen vorliegen [14, 45]. Eine solche Korngrenze
ist gepragt durch das Vorhandensein von Leerstellen und damit einer geringe-
ren Dichte. Dies stellt grundsétzlich eine Stérung in der Kristallstruktur dar. In
[45] wird gezeigt, dass Grofiwinkelkorngrenzen unter Umstanden facettiert sein
koénnen, und lokal Koinzidenzgitter bilden. Solche Facetten erzeugen Kanten, an
denen auch die thermische Spannung konzentriert werden kann [80].
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1.4.3. Verunreinigungen

Im multikristallinen Block sind Verunreinigungen durch Leichtelemente wie C,
O und N sowie Ubergangsmetalle wie Fe, Cr und Ni gegeben [63]. Quellen dieser
Verunreinigungen sind Silicium-Rohstoff, Kokillenmaterial, Ofenanlage, Gasat-
mosphare und Recyclingmaterial. Der Einsatz von a-SizN4-als Rohstoff fiir die
Tiegelbeschichtung ist eine Quelle fiir Ubergangsmetalle wie Al, Fe, Cu, Co und
Mn [23], welche bei hohen Temperaturen in Silicium grofie Diffusionskoeffizien-
ten D in der Grof3enordnung 10—*cm?/s besitzen [131]. Dartiber hinaus kann
sich die Siliciumschmelze tiber die Beschichtung mit N und O anreichern. C ge-
langt tiberwiegend uber Reaktionen zwischen Schmelze und Ofenanlage in den
Prozess [110].

In der Schmelze und im Kristall bilden sich aus den Verunreinigungen Prazipi-
tate wie z.B. SizNy, SiC, SiO; oder metallische Ausscheidungen. In geldster Form
diffundieren gerade die Ubergangsmetalle im Kristall zu Stérstellen wie Korngren-
zen oder Versetzungen und dekorieren diese oder bilden dort kleinste Ausschei-
dungen [12, 119], was diese elektrisch aktiviert [27]. Die meisten Elemente haben
bzgl. Silicium einen Segregationskoeffizienten k£ < 1, sodass wahrend der Kristal-
lisation die Konzentration einiger Verunreinigungen in der Schmelze steigt, bis
schlielich im oberen Blockbereich vermehrt Ausscheidungen provoziert werden
[11]. Ausscheidungen im kristallinen Geftige wirken sich negativ auf den Draht-
sdgeprozess und den Wirkungsgrad der Solarzelle aus [20, 36].

1.5. Versetzungen in Silicium

1.5.1. Die Struktur von Versetzungen

In der Diamantstruktur kommen vor allem 60°-Versetzungen und Schrauben-
versetzungen vor. Bei 60°-Versetzungen liegt der Burgersvektor b in einem 60°-
Winkel zur Versetzungslinie [. Bei Schraubenversetzungen sind b und [ parallel

zueinander.

Es wird davon ausgegangen, dass die 60°-Versetzungen in je eine 30°- und ei-
ne 90°-Partialversetzung dissoziiert sind [13, 25, 54, 107, 143], welche durch
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ein Stapelfehler verbunden sind. Diese Partialversetzungen sind rekonstruiert
und weisen somit keine offene Bindungen auf [142]. Prinzipiell gleiten die 60°-
Versetzungen auf den dicht gepackten {111}-Ebenen der Diamantstruktur mit
einem Burgersvektor b = a/2(110). Dieser hat einen Betrag von 0,384nm (vgl.
Abschn. 1.2). Der Burgersvektor ergibt sich durch die Aufspaltung in zwei Parti-
alversetzungen z.B. uber folgende Reaktion:

a — a — a — —.

—[110] = —[211] + —[121 1.2
C[T10] = S211] + S [T21) (1.2)
Die Schraubversetzungen haben ebenfalls einen Burgersvektor der Form b =

a/2(110) und sind in zwei 30°-Partialversetzungen dissoziiert. Sie kénnen wah-

rend der Migration die Gleitebenen wechseln (Quergleiten) [60].

1.5.2. Versetzungsdynamik

Versetzungen kénnen auf den {111}-Netzebenen gleiten, wenn eine ausreichend
grofe mechanische Scherspannung 7 gegeben ist. In der Diamantstruktur gibt
es zwolf Gleitsysteme der Form {111}(110), da fur jede der vier voneinander unab-
héngigen {111}-Ebenen drei Burgersvektoren (110) existieren.

Insbesondere der Ubergang vom sproden zum plastischen Verhalten von Silici-
um (s. Abschn. 1.2) ist durch die Mobilitat der Versetzungen charakterisiert. So
sind diese im sproden Bereich gar nicht beweglich. Die Geschwindigkeiten von
Versetzungen nehmen mit dem Betrag der Scherspannung und der Temperatur
zu, wahrend sie mit dem Einbau von leichten Elementen (wie N, O oder C) ab-
nimmt [24, 47, 62]. Die B-Dotierung hat hingegen kaum einen Einfluss [62]. Ub-
licherweise befinden sich wiahrend eines Kristallisationsprozesses grof3e Teile des
Blockvolumens mehrere Stunden bei Temperaturen deutlich tiber 700 °C (vgl. 1.2
auf Seite 11). Es herrschen thermische Spannungen in der Gréf3enordnung von
3-10MPa [5]. Die Versetzungsgeschwindigkeit (fir 60°- und Schraubversetzun-
gen) betragt bei diesen Spannungen und bei 750°C etwa 3-4 mm/h [62]. Durch
Extrapolation der Daten von [47] und [62] kann man annehmen, dass die Ge-
schwindigkeit nahe der Schmelztemperatur mindestens in der Grdéf3enordnung
1m/h liegen. Die Versetzungen verdndern damit ihre Position wesentlich schnel-

ler als die fortschreitende fliissig-fest-Phasengrenze.
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1.5. Versetzungen in Silicium

1.5.3. Versetzungsgeneration und -multiplikation

Die zeitliche Anderung der Versetzungsdichte im Kristall p wird empirisch nach
dem Alexander-Haasen-Modell wie folgt beschrieben [2]:

p=p- K -1ep5-v (1.3)

mit

Teff =T —0a-G-b-/p (1.4)

(p: Ausgangsversetzungsdichte, v: Versetzungsgeschwindigkeit, G: Schubmo-
dul, 7: auf Gleitebene wirkende Scherkraft K, o: Materialkonstanten). Die effekti-
ve Schubspannung 7.¢s (in [MPa]) ist die Scherspannung, gemindert durch einen
Hartungs-Term, der von der Versetzungsdichte abhingig ist. Die Versetzungsge-
schwindigkeit ist demnach:

vV=1u- (Teff>m-e(kQ> (1.5)

Hierbei ist £ die Bolzmann-Konstante, m der Spannungsexponent, 7' die Tem-
peratur, @ die Aktivierungsenergie und vy eine Materialkonstante. 7 ist eine Kon-
stante und betragt 1 MPa.

Die Multiplikation der Versetzung, d.h. die Vergrof3erung der Versetzungslan-
ge pro Kristallvolumen, wird mit dem Alexander-Haasen-Modell nur makrosko-
pisch beschrieben und liefert keine Aussagen zu Prozessen auf mikroskopischer
oder atomarer Skala. Ausgehend von einem perfekten Kristall mtissen Versetzun-
gen zunachst generiert werden. Dies passiert mit hoher Wahrscheinlichkeit an
Spannungskonzentratoren wie z.B. Korngrenzen, Ausscheidungen oder Rissen.
Bei in-situ Zugversuchen wird mit Réntgentopographie [33, 64, 128] oder Trans-
missionselektronenmikroskopie [86] beobachtet, dass Versetzungen vor allem an
herbeigefiihrte Stérungen (Indenter-Eindriicke) oder von den Kristallrandern aus
initiiert werden. Ahnliche Untersuchungen zeigen die Generation von Versetzun-
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gen an Korngrenzen in anderen Materialien wie z.B. Stahl [94] oder Aluminium
[50].

Ausgehend von bereits vorhandenen Versetzungen kénnen Multiplikationsme-
chanismen einsetzen, welche die Versetzungslange pro Kristallvolumen dras-
tisch erhohen. Eine wichtige Rolle spielt dabei der Frank-Read-Mechanismus
[34, 85, 108], das multiple Quergleiten von Schraubenversetzungen [67, 79, 144]
und die Bardeen-Herring-Quelle [48, 106]. Wenn sich bereits eine bestimmte
Dichte an Versetzungen auf unterschiedlichen Gleitsystemen im Kristall befindet
sind je nach Ausrichtung der Scherspannung nur ein Teil dieser Versetzungen
mobil und ein Teil nicht (forest Dislocations) [117]. Im Laufe einer plastischen
Verformung kénnen sich die Versetzungen bei ihrer Bewegung einander schnei-
den. Dabei werden Jogs erzeugt, welche die Versetzung verldngern und wiederum
Haftstellen bilden kénnen. Bei der Durchschneidung einer Schraubenversetzung
kann diese gezwungen sein, sich unter Emission, bzw. Absorption von Punktde-

fekten fortzubewegen (Jog Dragging) [86].

1.5.4. Versetzungsreaktionen

Neben den beschriebenen Versetzungstypen gibt es in der Diamantstruktur noch
sog. Lomer-Cottrell-Versetzungen. Sie entstehen aus einer Versetzungsreaktion
zweier dissoziierter 60°-Versetzungen mit parallel verlaufenden Versetzungslini-
en, welche sich auf zwei unabhéangigen {111}-Gleitebenen befinden. Die Reaktion
zweier Versetzungen A und B lasst sich z.B. wie folgt darstellen [60]:

Versetzung A auf (111): gmo] :%[TQT] + %[511] (1.6)
Versetzung B auf (111): gmo] :%[112] + %[211] (1.7)
G — —  a. - a
S[I21] + S[112) = Zfo1y] (1.8)

Es entsteht eine 90°-Versetzung (Lomer-Cottrell-Versetzung) mit einem Bur-
gersvektor b = g[011], welcher nicht parallel zu den urspriinglichen Gleitebenen
(111) und (111) liegt. Die Lomer-Cottrell-Versetzung ist tiber Stapelfehler mit den
tibrig gebliebenen 30°-Partialversetzungen mit den Burgersvektoren b = &[211]
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1.5. Versetzungen in Silicium

und b = [211] verbunden. Diese Konstruktion ist immobil und stellt ein Hindernis
fiir die Bewegung anderer Versetzungen dar. Hierbei kénnen Frank-Read-Quellen
erzeugt werden.

Es wird davon ausgegangen, dass die Versetzungskerne der Lomer-Cottrell-
Versetzungen rekonstruiert (d.h. ohne offene Bindungen) und ohne Verunreini-
gungen elektrisch neutral sind [15, 104].

1.5.5. Versetzungscluster im multikristallinen Geflige

Die Versetzungen im multikristallinen Silicium sind sehr inhomogen verteilt, so-
dass Gebiete mit sehr hoher Versetzungsdichte direkt neben Gebieten mit sehr ge-
ringer Versetzungsdichte liegen kénnen [113, 114, 149]. In [149] wird anhand von
Atzgrubenzihlungen eine bimodale Verteilung der Versetzungsdichte beobachtet,
deren Maxima bei etwa 3-10*cm~! und 10° cm~! liegen. Als Ursache dafiir wur-
den eine inhomogene Verteilung der Versetzungsquellen und die Wechselwirkung
mit dem Korngefiige (Korngrenzen) diskutiert. Die Bereiche hoher Versetzungs-
dichte werden im Allgemeinen als Versetzungscluster bezeichnet.

Korngrenzen bilden zum Grofiteil Barrieren fur die Bewegung von Versetzun-
gen und sind dadurch scharfe Begrenzungen der Versetzungscluster [114]. Dies
hingt mit der Anderung der Kornorientierungen und - damit einhergehend - mit
der Anderung der Orientierung der Gleitsysteme zusammen [116]. Bei Zwillings-
korngrenzen ist es moglich, dass ein Gleitsystem in beiden Kérnern die gleiche
Orientierung hat. Eine Versetzung, welche auf einem solchen Gleitsystem lauft,
kann somit die Korngrenze tiberwinden. Beobachtungen mit TEM zeigen, dass ne-
ben den Korngrenzen auch Stapelfehler Barrieren fir die Versetzungsbewegung
darstellen konnen [76].

Die Versetzungscluster haben einen Ursprungsort, der zumeist an den Korn-
grenzen liegt [102, 114, 130, 134]. Dies wurde auch in anderen Materialien be-
obachtet, wobei zum Teil auch durch die Bewegung von Korngrenzen Versetzun-
gen emittiert werden kénnen [46, 87, 88, 94]. Jedoch sind auch andere Quellen
denkbar, wie z.B. Punktdefektcluster, Ausscheidungen oder Facetten. Der Verset-
zungshaushalt nimmt tber die Blockhohe stetig zu, sodass immer mehr Wafer-
flache von Versetzungen betroffen ist.

23



1. Einleitung

Abbildung 1.7. — Darstellung einer Versetzungswand aus drei Stufenversetzungen
und deren Spannungshof, nach [60, 84]. Auf3enstehende Versetzungen werden von
der Wand angezogen, wenn diese sich innerhalb des grau schraffierten Bereiches
befinden. Andernfalls werden sie von der Wand abgestofien.

Die Versetzungen sind innerhalb der Cluster in Versetzungswianden angeord-
net [114], die in Wachstumsrichtung elongiert sind [125, 126]. Diese Wande bil-
den eine zellulare Struktur, wie sie auch in anderen Materialien beobachtet wird
[99, 112]. Die Versetzungswinde bilden sich, wenn die Versetzungen im Kris-
tallvolumen miteinander durch ihre elastischen Spannungsfelder wechselwirken
[61, 60, 84, 92]. Sie bilden derartige Aufreihungen (Pile-ups) aus, dass der Be-
trag an elastischer Spannung - und damit die innere Energie - verringert wird.
Solche Versetzungswande kénnen lokal eine hohe Versetzungsdichte aufweisen
und sind stabil. Sie bilden unter Umstanden Barrieren fiir die Bewegung anderer
Versetzungen (Abb. 1.7).

1.5.6. Rekombinationsaktivitéit von Versetzungen

Versetzungscluster in Solarsilicium sind im Allgemeinen als Bereiche starker Re-
kombinationsaktivitat bekannt [38, 132]. Die Ladungstragerlebensdauer nimmt
exponentiell mit der Versetzungsdichte ab und wird ab einem Wert von ca.
1,5-10° cm~2 sehr klein [4] (Abb. 1.8a). Nach dem Modell von [105] (zurtickge-
hend auf [139]) hatte eine standardmafige, multikristalline Solarzelle bei einer
mittleren Ladungstragerlebensdauer von 10 us nur noch einen Wirkungsgrad von
ca. 15,2% (Abb. 1.8b). Bereiche mit hoher Versetzungsdichte kénnen Durchbrii-
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Abbildung 1.8. — a) Abhdngigkeit der Ladungstrégerlebensdauer von der
Atzgrubendichte, aus [4]. b) Abhédngigkeit des Wirkungsgrades einer tiblichen
multikristallinen Solarzelle von der mittleren Ladungstrégerlebensdauer, nach [105],
zuriickgehend auf [139].

che (Shunts) verursachen [20, 122]. Es wird davon ausgegangen, dass der Wir-
kungsgrad von multikristallinen Solarzellen durch das Vorhandensein von Ver-
setzungen um ca. 3-4 % gemindert wird [121].

Die Beschreibung der intrinsischen elektrischen Eigenschaften von Versetzun-
gen wird durch eine kombinierte Wirkung mit anderen Defekten erschwert, wel-
che mit der Bildung von Versetzungen zusammenhangen. Diese sind Punkt-
defekte [140], Jogs und Kinks, Rekonstruktionsdefekte und Verunreinigungen.
Aus theoretischen Betrachtungen der Struktur von rekonstruierten Versetzun-
gen [13, 25] und Messungen mittels Electric-Dipol Spin Resonance (EDSR), Mi-
crowave Conductivity (MWC) und Deep Level Transient Spectroscopy (DLTS)
[3, 22, 83, 100, 119, 141] geht hervor, dass sich durch das elastische Span-
nungsfeld der Versetzungen je ein flaches eindimensionales (1D) Band D, und D,
vom Leitungs- bzw. Valenzband abspaltet, deren energetischer Abstand zu den
Bandkanten (E¢c — Ep, bzw. Ep, — Ey) und zwischen 65 und 80 meV liegt (flache
Niveaus). Aufgrund dieser geringen energetischen Abstdnde folgt, dass Versetzun-
gen bei Raumtemperatur keine intrinsische Rekombinationsaktivitat haben.

Mit EBIC wurde eine Abhangigkeit der Rekombinationsaktivitat von der Tempe-
ratur und der Konzentration der Verunreinigungen hergestellt [26, 72, 73, 75, 81].
Reine (undekorierte) Versetzungen sind bei Raumtemperatur nicht aktiv und
erzeugen erst bei niedrigen Temperaturen einen EBIC-Kontrast. Dagegen ha-

ben kontaminierte Versetzungen bei niedrigen Temperaturen einen sehr geringen
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Energie

Abbildung 1.9. — Energiebandschema einer Versetzung in p-dotiertem Silicium mit
den Rekombinationspfaden zwischen den 1D-Béindern (1), 1D-Bédndern und den
tiefen Storstellen (2) sowie den Bandkanten und den tiefen Storstellen (3), nach [82].
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Abbildung 1.10. - EBIC-Kontrast in Abhdingigkeit von der Temperatur und der
Konzentration an tiefen Stérstellen Ny, in [cm™'], aus [82].

Kontrast, der bei Temperaturerhohung stark zunimmt. Ein Modell fiir die Re-
kombination der Ladungstrager an Versetzungen ist in [82] gegeben (Abb. 1.9).
Um den Versetzungskern entsteht eine Raumladungszone mit dem Durchmes-
ser Lg, welche in der p-dotierten Basis die Energielevel vom Valenz- (Fy) und
Leitungsband (E¢) senkt [49]. Von diesen Niveaus spalten sich die eindimensio-
nale Bander D, und D, ab. Ein direkter Rekombinationspfad zwischen diesen
1D-Bandern (siehe Abb. 1.9 (1)) ist nicht sehr wahrscheinlich. Prozessbedingte
Verunreinigungen (vgl. Abschn. 1.4.1), kénnen im Zentrum der Bandliicke null-
dimensionale tiefe Storstellen F);; eintragen, die weitere Rekombinationspfade er-
moglichen (Abb. 1.9 (2 und 3)). Aus diesen Pfaden ergibt sich die hauptsachliche
Rekombinationsaktivitat der Versetzungen bei Raumtemperatur im Solarsilicium.
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Abbildung 1.11. - Schematische Klassifilcation des EBIC-Kontrastes
(Raumtemperatur) von Korngrenzen in Abhdéingigkeit vom Korngrenzentyp, aus [26].

In [27] und [26] ist gezeigt, dass z.B. der EBIC-Kontrast bei Raumtemperatur,
als Mag fiur die Rekombinationsaktivitiat, sowohl vom Verunreinigungsgrad als
auch vom Typ einer Korngrenze abhédngig ist (Abb. 1.11). Insbesondere Klein-
winkelkorngrenzen, welche sich als Pile-ups von Versetzungen darstellen lassen,
fallen als besonders aktive Rekombinationszentren auf. Dies lasst sich auch mit
Lumineszenz und Lock-In-Thermographie nachstellen [111]. Die Rekombinati-
onsaktivitiat von Kleinwinkelkorngrenzen kann bereits bei geringen Kontamina-
tionsleveln gegeben sein. Bei einer einheitlichen Kontamination durch Fe ergibt
sich eine Abhangigkeit des EBIC-Kontrastes vom Verkippungswinkel. Der EBIC-
Kontrast steigt bis zu einem Kippwinkel von 2 © bis auf ca. 40 % und bleibt danach
etwa konstant [26]. Anhand von EBIC- und TEM-Untersuchungen konnte festge-
stellt werden, dass auch Lomer-Cottrell-Versetzungen in Kleinwinkelkorngrenzen
vorhanden sind und die Rekombinationsaktivitat verstarken kénnen [52, 90].

1.6. Dunkelstrom und Zwei-Dioden-Modell

Eine Solarzelle lasst sich als eine grofflichige Photodiode mit p-n-Ubergang ver-
stehen. Abb. 1.12 stellt das Bandschema eines p-n-Ubergangs unter Durchlass-
spannung dar. Bei Anlegung einer positiven Spannung an den p-n-Ubergang
flieSt in Durchlassrichtung ein Dunkelstrom, der den Photostrom J,;, entgegen
gerichtet ist [19]. Der Dunkelstrom mindert folglich den Photostrom und damit
auch den Wirkungsgrad einer Solarzelle. Er setzt sich aus den Diffusionsstrom
Jaifr» Rekombinationsstrom J,.. und Shuntstrom Jg,,; zusammen (wobei letzte-
res aus Abb. 1.12 nicht hervorgeht):
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p-Gebiet n-Gebiet

Abbildung 1.12. - Bandschema des p-n-Ubergangs einer Si-Solarzelle unter
Durchlassspannung, aus [19]. Die vertikalen Pfeile markieren die Anregung bzw.
Relcombination von Elektronen. Die horizontalen Pfeile indizieren die Dunlkelstréme
Jaifr und Jye., sowie den Photostrom Jpy,.

J(U) = szff(U) + JReC(U) + Jshunt(U) (19)

eU eU
J(U) = Jn (exp T 1> + Joo <exp kT

U
—1>+Rp (1.10)

Hier ist U die an der Raumladungszone anliegende Spannung, Jy; und Jy
die Sattigungsstromdichten des Diffusions- bzw. Rekombinationsstromes, ny der
Idealitatsfaktor, e die Elementarladung, k£ die Boltzmann-Konstante, 7' die Tem-
peratur, Rgs der Serienwiderstand und R, der Parallelwiderstand.

Der Diffusionsstrom entsteht im Wesentlichen durch Elektronen, welche in das
p-Gebiet diffundieren und dort rekombinieren. Der Rekombinationsstrom ergibt
sich aus Rekombinationsvorgangen direkt in der Raumladungszone. Beide Stro-
me sind in Gleichung 1.10 mit je einer Diodengleichung dargestellt, jedoch ent-
halt der Rekombinationsstrom einen zuséatzlichen Idealitatsfaktor ns. Dessen Be-
trag ist bei Storstellen im Zentrum der verbotenen Zone no=2 und kann bei an-
deren Storstellenstrukturen grofer werden [21]. Bei niedrigen Spannungen (<
0,55V) ist der Dunkelstrom hauptsichlich durch den Rekombinationsstrom und
bei héherer Spannung durch den Diffusionsstrom gekennzeichnet.

Die Ursachen des Rekombinationsstroms sind vor allem Defekte, welche den
p-n-Ubergang durchqueren und diesen stéren, wie z.B. der Solarzellenrand oder
Kratzer [123]. Der Diffusionsstrom resultiert hauptsachlich aus Kristalldefekten
wie Korngrenzen oder Versetzungen [111].
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Um den Dunkelstrom zu beschreiben kann die Solarzelle mit einem Ersatz-
schaltbild (Abb. 1.13) dargestellt werden. Dieses beinhaltet in paralleler Anord-
nung eine konstante Stromquelle (Photostrom .J,;,), zwei Dioden, welche Jy;; und
Jrec darstellen und einen Parallelwiderstand R,, welcher ohmsche Shunts nach-
stellt. Ein Serienwiderstand R, ist dazu in Reihe geschaltet. Dieser bedeutet den
Widerstand durch das Si-Material sowie den Kontakten und den Leitermateriali-

€11.

J diff J rec J shunt D
J ph Rs I

R, |U

Abbildung 1.13. — Ersatzschaltbild einer Solarzelle nach dem Zwei-Dioden-Modell.
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2. Makroskopische Analyse der Defektstruktur

2.1. EinfUhrung

Die in dieser Arbeit behandelten Defektstrukturen unterliegen einem sogenann-
ten Multiskalenproblem. Makroskopisch beobachtbare Effekte haben ihre Ursa-
chen auf atomarer Ebene. So ist die Generation und Multiplikation von Verset-
zungen sowie deren Wechselwirkungen mit Verunreinigungen und anderen Kris-
talldefekten nur auf mikroskopisch bis mesoskopsichen Skalen zu beobachten.
Durch die Multiplikation von Versetzungen kann die Versetzungsdichte (gemes-
sen in [cm~?]) einige Grofienordnungen aufspannen, sodass die Defektstruktur
starke Auswirkungen auch auf makroskopischer Skala hat. Um dieser Problema-
tik zu begegnen ist es notwendig, die Strukturen mit unterschiedlichem Betrach-
tungsabstand zu untersuchen.

Dieses Kapitel beschaftigt sich mit der makroskopischen Analyse der Ver-
setzungsstruktur in multikristallinen Forschungsblécken (vgl. Abschn. 1.3).
Hierbei soll die generelle Charakteristik der Versetzungsstruktur, deren raum-
liche Verteilung im multikristallinen Block und deren Wechselwirkung mit dem
Korngefiige phidnomenologisch beschrieben werden.

Fur die Untersuchungen wurden hauptsachlich bereits vorhandene, automa-
tisierte Messmittel und Datenquellen (u.A. mit Hilfe neuer Auswertemethoden)
genutzt, welche die Information tiber einen ganzen Siliciumblock liefern. Erganzt
wurden diese mit der Bestimmung von Kornorientierungen an ausgewahlten Wa-
fern, sowie der optischen Mikroskopie (OM) von Atzstrukturen, welche auch in
Skalen von wenigen Mikrometer vordringt. Das verwendete Material soll dabei ty-
pisch sein und in seinen Eigenschaften dem Produktionsmaterial moglichst ent-
sprechen.
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2.2. Probenpréiparation

2.2. Probenprdaparation

Untersuchungsgegenstand waren Proben von Wafer und Solarzellen, welche aus
den G5-Forschungsblocken gefertigt wurden (vgl. Abschnitt 1.3). Aus jedem der
Blécke wurden ein bis drei zentrale Sidulen entnommen, Boden und Kappe ent-
fernt und mit einer Slurry-Drahtsage zu Wafern verarbeitet. Jeder Wafer enthielt
die Information tiber die Reihenfolge der Wafer von Blockboden zur Blockkappe.
Daraus lasst sich die Héhe des Wafers in der Sdule berechnen, wenn die Dicke
der Bodenscheiben bekannt war, diese betrug je nach Prozess ca. 1-2 cm.

Fur Analysen in Abhangigkeit von der Blockhohe (bzw. Saulenh6he) wurde pro
Saule jeder zweite Wafer entnommen, texturiert und in die Solarzellenprodukti-
on gegeben. Diese beinhaltete die Prozessschritte Phosphorgettern, Diffusion der
Emitterschicht, Aufbringung der Antireflexschicht, Riickseitenpassivierung und
Einbrennen der Silberkontakte. Die zweite Halfte der Wafer wurde als as-cut Wa-
fer archiviert. Der Hohensprung zwischen zwei Wafern betragt etwa 0,3mm. Es
wurde davon ausgegangen, dass sich die Defekteigenschaften zwischen mehreren
benachbarten Wafern nicht signifikant verandern, sodass Korrelationen zwischen

verschiedenen Messungen an benachbarten Wafern hergestellt werden kénnen.

Es wurden im Wesentlichen Messeinrichtungen genutzt, welche priméar der Pro-
duktionsiiberwachung dienen. Diese arbeiten weitestgehend automatisch und er-
fassen grofie Stichmengen. Der einzelnen Messung sind dabei enge zeitliche und
technische Grenzen gesetzt, was in der Regel zu Lasten der Messgenauigkeit geht.
Kleinere Probenmengen wurden zuséatzlich in manuellen Messeinrichtungen cha-
rakterisiert.

2.3. Analysemethoden

2.3.1. Kornstrukturaufnahmen

Nach dem Drahtsageprozess wird von jedem Wafer im nahen Infrarot (NIR) mit-
tels einer Zeilenkamera ein Durchlicht-Bild erzeugt, welches das Korngeftlige
sichtbar macht. Aus diesen 8-bit Graustufenbildern mit einer Auflésung von
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Abbildung 2.1. - Schema der Bildprozessierung zur Gewinnung des
Defektflichenanteils.

1024 x 1024 Pixel wird in Abhéangigkeit von der Blockhéhe mit einer dafir entwi-
ckelten Software die Kornanzahl bestimmt und tiber die Blockh6éhe aufgetragen.

2.3.2. Texturbilder

Die Wafer gehen vor dem Zellprozess in ein Atzbad aus einer H,O-HNO;-HF-
Losung, um eine Textur zu erhalten. Die Texturierung soll eine Aufrauhung der
Waferoberflache bewirken und spater den Lichteinfang verbessern. Wenn Verset-
zungen die Waferoberfliche schneiden, ist an diesen Stellen der Atzangriff star-
ker. Um diesen Effekt zu nutzen werden die Wafer nach der Texturierung in op-
tischem Licht fotografiert (Abb. 2.2 a). Dabei treten Bereiche mit gentigend hoher
Defektdichte als dunkle Bereiche hervor.

Die Bilddateien werden mit Hilfe eines Auswertealgorithmus prozessiert, wel-
cher in Abbildung 2.1 schematisch dargestellt ist. Fiir jedes Pixel wird mit einem
Graustandard die Standardabweichung zu den umgebenen Pixeln ermittelt, wel-
che fir die Kamera charakteristisch ist. Auch fiir jedes Pixel des Texturbildes
wird auf diese Weise die Standardabweichung berechnet. Ein Pixel im Textur-
bild wird als defekt definiert, wenn die Standardabweichung des Pixels (xy) des
Texturbildes grofer ist als diejenige des Pixels (xy) im Graustandard. Ein weite-
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Abbildung 2.2. - Aus dem Originalbild der Textur (a) wird ein Texturbild (b) und ein
Bindrbild (c) erzeugt. Letzteres enthdilt die Information tiber den Defektfldichenanteil
(DFA), welcher tiber die Blockhéhe aufgetragen wird.

res Kriterium ist die Unterschreitung eines bestimmten Grauwerts. Wenn eines
der Kriterien nicht zutrifft ist das Pixel nominell defektfrei. Diese Unterscheidung
wird mit jedem Pixel des Texturbildes durchgefiihrt und es entsteht ein Binarbild
(Abb. 2.2 c¢), woraus sich das Verhéltnis zwischen defektbehafteten und defektfrei-
en Pixeln errechnen lasst. Dieses Verhaltnis wird im Folgenden Defektflaichenan-
teil (DFA) genannt.

Nach einer Anhebung des Kontrastes und der Konvertierung in ein 8-bit Grau-
stufenbild, kann ein Texturbild als *.jpeg-Datei abgelegt und mit einem Bildbe-
trachtungsprogramm geoffnet werden (Abb. 2.2 b). In diesem Bild haben Bereiche
hoher Versetzungsdichte einen dunkleren Kontrast, womit deren Verteilung auf
den Wafer qualitativ erfassbar ist.

Die so erzeugten Texturbilder haben eine Auflésung von 1800x 1800 Pixel. Mit
einer Wafergrofie von 156x 156 mm? entspricht ein Pixel 86,7 x86,7 um?. Gemes-
sen wird jeder sechster bis zehnter Wafer einer Saule, wobei der Hohensprung
zwischen zwei benachbarten Bildern 1,8 bis 3 mm entspricht. Der aus jedem Bild
berechnete DFA wird tiber die Blockhohe aufgetragen, wenn die Héheninformati-
on gegeben ist.

2.3.3. Defektstrukturbild
Die Bildinformationen aus den oben genannten Kornstruktur- und Texturbildern

lassen sich tuberlagern, wenn diese vom selben Wafer stammen (Abb. 2.3). Damit
erhalt man die Information tiber die Lage der Korngrenzen in Korrelation zur
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2. Makroskopische Analyse der Defektstruktur

Abbildung 2.3. - Erzeugung eines Defektstrukturbildes (c) aus einem Texturbild (a)
und einem Kornstrukturbild (b) desselben Wafers.

Verteilung der Bereiche mit hoher Versetzungsdichte. Die Uberlagerung erfolgt in
drei Schritten:

1. Skalierung des Kornstrukturbildes auf die Gréfse des Texturbildes.

2. Uberlagerung von Kornstruktur- und Texturbild, sodass der neue Grauwert
je Pixel der gemittelte Grauwert aus den urspriinglichen Grauwerten ist.

3. Optimierung des Histogramms, sodass alle Grauwerte von O bis 255 im Bild
belegt sind.

2.3.4. Orientierungsmessung
Kornorientierung parallel zur Wachstumsrichtung

Die Wafer werden durch einen Sageschnitt erzeugt, welcher in erster Nahe-
rung senkrecht zur Wachstumsrichtung liegt. Die Kérner auf den Wafern ha-
ben demnach Oberflachennormalen parallel zur Wachstumsrichtung. Die Orien-
tierung dieser Oberflachennormalen eines Korns wird mit Réntgenbeugung in
Bragg-Brentano-Geometrie bestimmt (Abb. 2.4). Als Réntgenquelle dient eine Cu-
Rontgenrohre mit Monochromator (Cu-ka-Strahlung). Der Primarstrahl trifft im
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2.3. Analysemethoden

Winkel 6 auf die Probe und wird gebeugt sobald die Bedingung nA = 2dsin § erfallt
ist (A: Wellenlange Primarstrahl, d: Netzebenenabstand, #: Einfallwinkel Primar-
strahl und Ausfallwinkel gebeugter Strahl, n: Ordnung der Beugung). Pro Mes-
sung wird der Wafer einmal um den Winkel ¢ rotiert. Die gebeugten Strahlen
werden mit einem Flachendetektor aufgenommen. Als Kornorientierung wird die-
jenige Orientierung definiert, welche den kleinsten Winkel y zur Flachennormale
des Wafers einnimmt (vgl. Abb. 2.4).

Mit dieser Methode lasst sich pro Korn lediglich die Orientierung der Oberfla-
chennormalen bestimmen. Die laterale Orientierung bleibt unbekannt. Es wird
vereinfachend davon ausgegangen, dass die so bestimmte Orientierung der Ober-
flachennormalen eines Korns gleich der Orientierung der Wachstumsrichtung

desselben Korns ist.

Detektierte
Orientierung

Flachen-
/ normale

Cu-

Flachen- Roéntgenrdhre

detektor

Abbildung 2.4. - Schematischer Aufbau der Orientierungsmessung.

Laue-Scanner

Mit dem Laue-Scanner des Fraunhofer Technologiezentrums fiir Halbleitermate-
rialien (THM) in Freiberg lasst sich die Kristallorientierung aller Kérner auf einem
Wafer bestimmen. Fur dieses Verfahren eignen sich nur as-cut Wafer mit den
Standardmagien 156x 156x0,2 mm?.

In einem ersten Messschritt wird mit einer CCD-Kamera der Wafer aufgenom-
men. Dabei wird der Wafer abwechselnd unter verschiedenen Lichtquellen mit
unterschiedlichem Einfallswinkel beleuchtet. Daraus ermittelt eine Software die
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2. Makroskopische Analyse der Defektstruktur

Lage der Koérner und Korngrenzen und bestimmt fiir jedes Korn eine Koordinate
innerhalb der Korngrenzen als Messpunkt fiir den Laue-Scanner.

Die Laue-Messung erfolgt in der Ruckstrahl-Geometrie mit dem kontinuierli-
chen Spektrum einer W-Rontgenrohre. Der Wafer wird auf einem automatisch
verfahrbaren Tisch befestigt. Anschliefend wird in jedem Korn an dem vorher
bestimmten Messpunkt eine Laue-Messung durchgefiihrt. Das Laue-Muster wird
mit einem Flichendetektor aufgenommen und mit einer Software automatisch
analysiert. So kann der gesamte Wafer in ca. 2-4 Stunden automatisch vermessen
und fiir jedes Korn mit einer Flache >4 mm? die Orientierung bestimmt werden
(Abb. 2.22).

2.3.5. Bestimmung der Atzgrubendichte

Zur genauen Quantifizierung der Versetzungsdichte in den Siliciumproben kann
die Atzgrubendichte (Etch Pits Density, EPD) bestimmt werden. Dazu werden
ganze Wafer nach einer Polituratze mit einer defektselektiven Atzlésung behan-
delt. Diese besteht aus einer Wright-Jenkins-Atzlésung aus HF, HNOj3, CrOs,
Cu(NO3); - 3H,0, CH3COOH und H,O [66]. Die Atzlésung erzeugt an jedem
Versetzungs-DurchstoSpunkt unabhingig von der Kristallorientierung eine Atz-
grube mit einer Gréf3e von ca. 3 bis 7 um.

Die so behandelten Wafer werden auf einen verfahrbaren Probentisch befestigt
und mit flach einfallendem Licht beleuchtet. Die Waferoberflache wird mit einer
CCD-Kamera aufgenommen, wobei immer eine Fliche von 1x1mm? beobach-
tet wird. Durch die seitliche Beleuchtung treten die Atzgruben im Bild als helle
Punkte hervor. Ein angeschlossener PC analysiert das Bild mit einer speziell daftar
entwickelten Software und errechnet auf der Anzahl der detektierten Atzgruben
die Atzgrubendichte in [cm2]. Der Wafer wird automatisch in 1 mm-Schritten ab-
gerastert, bis die ganze Waferflache analysiert wurde. Das Ergebnis ist eine Karte

der Atzgrubendichte mit einer Auflésung von 1x1 mm?.

Eine weitere Moglichkeit ist die manuelle Untersuchung der defektgeatzen Wa-
fer an einem optischen Auflichtmikroskop (OM). Die Bilder werden mit einer CCD-
Kamera erfasst und gespeichert. Mit der Bildverarbeitungssoftware ImageJ [1]
kann im Bild die Anzahl der Atzgruben bestimmt werden. Dafiir wird das Aus-
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gangsbild optimiert, in ein Binarbild umgewandelt und die in ImageJ verftigbare

Funktion analyze Particles verwendet.

2.3.6. Photolumineszenz

Photolumineszenzaufnahmen (PL) kénnen von as-cut Materialien sowie Solar-
zellen erstellt werden. Das verwendete Messgerat war das LIS-R1 der Firma
BTimaging. Die Proben werden bei Raumtemperatur mit Infrarotlicht mit einer
Wellenldnge von 808nm bestrahlt. Die Lichtquelle ist ein 75W Laser, dessen
Strahl mit einer Optik auf eine Flache von 165x165mm? aufgeweitet wird. Das
Infrarotlicht erzeugt in der Probe Elektron-Loch-Paare, die darauthin wieder re-
kombinieren. Die strahlende Rekombination (Band-Band-Photolumineszenz, BB-
PL) wird mit einem Si-Detektor aufgenommen und anschliefend abgebildet. Stel-
len mit erhohter Ladungstriagerrekombination haben in den PL-Abbildungen ei-

nen dunkleren Kontrast.

2.3.7. Flash Test

Zur Bestimmung des Wirkungsgrades einer Solarzelle wird diese einem sogenan-
nten flash-Test unterzogen. Dabei wird die kontaktierte Zelle fiir wenige Millise-
kunden einem Blitzlicht ausgesetzt, welches von Intensitdt und Spektrum wei-
testgehend der Sonnenstrahlung entspricht. Die abgegebene Leistung betragt da-
bei 1000W/m?. Wahrend der Beleuchtung wird die Strom-Spannung-Kennlinie
aufgenommen, aus der sich der Wirkungsgrad n bestimmen lasst. Dieser ist als
das Verhaltnis zwischen eingetragener Lichtleistung P; und abgegebener elektri-
scher Leistung Py definiert: n = Pg/Py.
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2. Makroskopische Analyse der Defektstruktur

2.4. Ergebnisse

2.4.1. Verifizierung der Texturbilder
Vergleich mit der Photolumineszenz

Auf den hier gewonnenen Texturbildern sind die Strukturen aus Atzgruben erst
dann sichtbar, wenn sie eine hinreichend hohe Dichte erreicht haben. Um die
qualitative und quantitative Aussagekraft der Texturbilder zu prifen, wurden
diese mit PL-Aufnahmen bei Raumtemperatur verglichen. Abbildung 2.5 zeigt ein
Texturbild eines Wafers (a) und eine PL-Aufnahme eines benachbarten Wafers
(b), der zur Solarzelle prozessiert wurde. Die betrachtete Position ist auf beiden
Wafern dieselbe.

Die raumliche Korrelation zwischen den Atzstrukturen in (a) und der rekombi-
nationsaktiven Gebiete in (b) ist in erster Naherung sehr gut. Bereiche mit hoher
Atzgrubendichte sind auch im PL-Bild als stark rekombinationsaktive Bereiche
zu erkennen (gestrichelte Pfeile). Im PL-Bild sind dartiber hinaus noch stricharti-
ge Defekte zu sehen, welche im Texturbild nicht erkennbar sind (durchgezogene
Pfeile). Ein Vergleich mit einem Defektstrukturbild eines Nachbarwafers ergibt,

20 mm

Abbildung 2.5. — a) Ausschnitt aus einem Texturbild. b) Derselbe Ausschnitt aus dem
PL-Bild einer benachbarten Solarzelle. Die horizontalen und vertikalen Strukturen sind
die Busbars und Finger.
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dass dies kurze Strecken von Korngrenzen sind. Weiterhin finden sich im Text-
urbild Strukturen, die im PL-Bild keinen, bzw. nur geringen Kontrast aufweisen
(*-Symbol).

Vergleich mit Atzgrubendichte

Abbildung 2.6 zeigt eine Gegentiberstellung eines Texturbildes von einem kap-
pennahen Wafer (a) mit der EPD-Messung an einem benachbarten Wafer (c). Aus
dem Texturbild wurde mittels ImagedJ ein Binarbild erzeugt, um die Berechnung
des DFA nachzubilden (b). Im Texturbild (a) sind Bereiche mit hohen Kontrasten
erkennbar (Markierungen L, F und D), welche tiber den Bildbearbeitungsprozess

Abbildung 2.6. — Vergleich von Texturbild (a), daraus errechnetem Bindirbild (b) und
EPD-Karte (c) von drei benachbarten Wafern. Erlduterung der Markierungen im Text.
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2. Makroskopische Analyse der Defektstruktur

Tabelle 2.1. - Gemittelte EPD aus den in Abb. 2.6 markierten Bereichen. Flir die
Definition von dichten und leichten Clustern s. Abschn. 2.4.2.

Markierung Bemerkung gemittelte EPD
L Leichte Cluster 9,4-10* cm 2
D Dichte Cluster 1,9:-10° cm 2
A Kein Kontrast im 1,7-10* cm™2

Texturbild; Kontrast
in EPD-Karte

Kein Kontrast im 7.3-10° cm—2
Texturbild und EPD-
Karte

als defektbehaftet definiert werden (b, rote Pixel). Die gemittelten EPD-Werte der
markierten Gebiete sind in Tabelle 2.1 gelistet.

Die Markierungen in Abb. 2.6 mit der Beschriftung D erscheinen sowohl im
Textur-, als auch im Binarbild als dichte Gebiete mit einem hohen Kontrast. In
der EPD-Karte (c) haben sie eine geringfligig hohere Versetzungsdichte als die
mit L markierten Gebiete, welche im Textur- und Binarbild eher lichte Regionen
mit weniger starken Kontrasten bilden (vgl. Tabelle 2.1). In Abschn. 4.3.1 (S. 102)
wird gezeigt, dass die hier gemessene EPD-Differenz zwischen den Regionen L
und D keine statistische Signifikanz besitzt.

Zwillingsgrenzen F sind im Texturbild flachige Gebilde mit hohem Kontrast. Im
Binarbild werden lediglich deren Rander abgebildet und dem DFA hinzugerech-
net. Auf der EPD-Karte sind es stets Gebiete mit sehr hoher Versetzungsdichte

um 10°cm—2.

Die mit dem *-Symbol gekennzeichneten Gebiete haben im Texturbild kei-
nen Kontrast und werden somit im Bin&rbild auch nicht erfasst. In der EPD-
Karte haben diese nominell defektfreien Flachen eine Versetzungsdichte von ca.
4-10% cm~2. Markierungen mit A zeigen auf Gebiete, welche im Textur- und Binar-
bild keinen Kontrast aufweisen und trotzdem nach der EPD-Karte Versetzungs-
dichten von ca. 1-10* cm~2 bis maximal 2-10* cm~2 beinhalten. Demnach erzeu-
gen in den Texturaufnahmen nur Gebiete mit héherer Versetzungsdichte einen
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Kontrast im Texturbild und werden durch die Bildanalyse als defektbehaftet de-

finiert.

Korrelation des DFA mit dem Solarzellenwirkungsgrad

Aus den zentralen Saulen von 13 verschiedenen Blocken wurden tiber die gesam-
te Blockhéhe Wafer entnommen und zu Solarzellen prozessiert. Dabei wurden die
Parameter Blockhohe h, DFA sowie Solarzellenwirkungsgrad n bestimmt, um die-
se miteinander zu korrelieren. Die Daten der Wafer kénnen genutzt werden, wenn
die Wafer an jeder Messstation wieder identifiziert worden sind. Dies garantiert,
dass sowohl der errechnete DFA als auch der gemessene Wirkungsgrad zum rich-
tigen Wafer zugeordnet werden. Weiterhin muss die Dicke der Bodenscheibe der
Saule vermessen worden sein, um die Héoheninformation berechnen zu kénnen.

Dies war bei den betrachteten Saulen der Fall.

In Abb. 2.7 sind am Beispiel einer Sdule die Parameter DFA (blau) und Wir-
kungsgrad (rot) tiber die Blockhoéhe aufgetragen. Der Wirkungsgrad wird von
mehreren Faktoren beeinflusst, wie z.B. durch die Eindiffusion und Prazipitati-
on von Verunreinigungen aus dem Tiegelmaterial oder andere Verunreinigungen,
welche durch den Rohstoff eingetragen werden und sich zum Teil in der Anfangs-
phase der Kristallisation wieder abreichern (vgl. Abschn. 1.4.1 S. 16). Die gestri-
chelte Linie in Abb. 2.7 markiert das Maximum im Verlauf des Wirkungsgrades.

n-Verlust am Boden n-Verlust im Blockvolumen
durch Tiegelberthrung  durch Kristalldefekte

R : —
10 ; shye e = 1.00
.“~ : *"* 0 “; 0‘).
soet oy . % =
=038 ' «® 7, 0982
Q2 * ' - ¢ £
£ ! =" 2
2064 ° i i 0,96
T S [l >
[a) . gl o
04 | Ba ? L 094 2
: £
. ! 2
0.2 : : : : 0.92
0% 20% 40% 60% 80% 100%
Blockhdhe

Abbildung 2.7. - DFA (blaw) und des Wirkungsgrades (rot), jeweils normiert auf den
Maximalwert, aufgetragen tiber die Blockhdhe.
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Abbildung 2.8. - Wirkungsgrade von 379 Solarzellen aufgetragen tiber ihren DFA
(schwarz). Beide Paramerter sind jeweils auf den Maximalwert normiert. Die gelben
Datenpunkte sind AusreifSer, welche bei der linearen Regression (rot) ignoriert wurden.

Es ist anzunehmen, dass links von dieser Linie der Wirkungsgrad im Wesentli-
chen von Verunreinigungen aus dem Tiegel beeinflusst wird und rechts von der
Linie hauptsachlich vom Versetzungsinhalt abhangig ist. Ab ca. 40 % Blockhoéhe
nimmt der Wirkungsgrad ab, wahrend der DFA stetig ansteigt.

Zur Analyse des Einflusses der Versetzungen auf den Wirkungsgrad miissen
deshalb die Daten aus den unteren 40% der Sdule aus der Betrachtung ent-
fallen. Weiterhin wurden vier Datenpunkte nicht mit einbezogen, bei denen der
Wirkungsgrad einer Zelle deutlich unterhalb der Wirkungsgrade der Nachbarzel-
len liegt (Ausreifer). Dies passiert beim Auftreten von Produktionsfehlern (z.B.
durch Bruch). Zusammengenommen bleiben fiir die Analyse von den insgesamt
641 betrachteten Fallen 379 Falle tibrig.

Der Wirkungsgrad ist in Abb. 2.8 als Funktion des DFA gegeben. Die Verteilung
der Daten lasst einen linearen Zusammenhang zwischen DFA und Wirkungsgrad
vermuten. Zur Priufung der Korrelation wurde eine lineare Regression mit der
Methode der kleinsten Quadrate durchgefiihrt. Diese zeigt einen signifikanten
Zusammenhang mit einem Bestimmtheitsmaf von R? = 0,83, sodass die Varianz
der Wirkungsgrade in den oberen 60 % eines Blockes zu ca. 83 % durch den DFA
erklart werden kann. Auf den Zusammenhang zwischen DFA und Wirkungsgrad
wird in den Abschnitten 4.3.2 und 4.4.1 nochmals detailiert eingegangen.
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b) Ausschnitt 1

¢) Ausschnitt 2

Abbildung 2.9. — a) Typisches Defektstrukturbild. b) Ausschnitt eines leichten
Clusters, c) Ausschnitt eines dichten Clusters.

2.4.2. Klassifizierung der Defektgebiete

Ein typisches Defektstrukturbild ist in Abb. 2.9 gegeben. Die Gebiete mit hoher
Versetzungsdichte sind auf der Waferoberflache inhomogen verteilt und zusam-
menhéangend. Im Folgenden wird daher bei solchen Gebieten von Versetzungs-
clustern gesprochen. Die sichtbaren Korngrenzen stellen in vielen Fallen eine
Barriere fiir die Cluster dar (Abb. 2.9 ¢). In anderen Fallen erstrecken sich die Ver-
setzungscluster tiber mehrere Kérner, sodass die Korngrenzen auch tiberwunden
werden konnen (Abb. 2.9b und 2.12).

Wie in Abschn. 1.5.5 erlautert, wurde in der Literatur eine bimodale Verteilung
der Versetzungsdichte beobachtet [149]. Anhand der Textur- und Defektstruktur-
bilder kann man jedoch drei charakteristische Gebiete unterscheiden: die defekt-
armen Regionen und zwei Arten von Versetzungsclustern. In Abb. 2.9b befindet
sich in dem zentralen hellen Korn ein Bereich mit einem niedrigen DFA. Dagegen
weist das dunklere Korn in Abb. 2.9 c ein Cluster mit einem eher hohen DFA auf.
Auf diese Weise kénnen zwei Typen an Versetzungsclustern definiert werden. Im
Folgenden wird der Typ mit einem niedrigen DFA leichtes Cluster und der Typ mit
einem hohen DFA dichtes Cluster genannt.
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Abbildung 2.10. - Darstellung der unterschiedlichen Clustertypen im Texturbild (a
und b) und als benachbarte, defektgecditzte Wafer im Auflichtmikroskop (c und d):
leichtes Cluster: a und c; dichtes Cluster: b und d. Die durchgezogenen Pfeile
markieren die Knétchen und der gestrichelte Pfeil eine Korngrenze an der sich
Atzgriibchen hdufen.

Die beiden Clustertypen weisen unterschiedliche Defektstrukturen auf. In Abb.
2.10 sind Texturbildausschnitte eines Wafers tiber Mikroskopieaufnahmen dar-
gestellt, welche an einem benachbarten, defektgeatzten Wafer durchgeftihrt wur-
den. Beim Vergleich dieser Abbildungen ist erkennbar, dass ein leichtes Cluster
(@) hauptsachlich aus Pile-ups von Versetzungen besteht, welche im Texturbild
als ein Netzwerk aus Linien wahrgenommen wird (c). Beim dichten Cluster (b)
ist die Netzwerkstruktur aus Pile-ups engmaschiger. Zudem sind knoétchenartige
Strukturen erkennbar (durchgezogene Pfeile in b und c), welche lokal stark be-
grenzte Gebiete mit enormer Versetzungsdichte sind (d). Diese haben eine Gréfie
von ca. 200 bis 300 um. Bemerkenswert ist eine Stelle in Abb. 2.10c an der zwei
Pile-ups eine Korngrenze schneiden (gestrichelter Pfeil).
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Abbildung 2.11. — Detail einer Mikroskopaufnahme einer Knétchenstruktur (a). Die
Ausschnitte (b) und (d) wurden mit ImagedJ hinsichtlich der Atzgrubendichte
ausgewertet (c und e).

Eine Knotchenstruktur ist in Abb. 2.11 (a) im Detail gegeben. Die Ausschnit-
te (b) und (d) sind nochmals vergréfSert dargestellt, wobei augenscheinlich die
Versetzungsdichte in Ausschnitt (b) kleiner ist, als diejenige in Ausschnitt (d). In
(d) beginnen die Atzgriibchen einander zu tiberlappen, sodass sie nicht mehr als
einzelne Objekte wahrzunehmen sind. Nach einer Bildverarbeitung mit ImageJ
werden die Atzgruben als Partikel gezahlt. Die von der Software detektierten Atz-
gruben lassen sich als Ellipsen darstellen. Dies ist flir Ausschnitt (b) in (c), bzw.
fiir (d) in (e) demonstriert. Die berechnete Versetzungsdichte betragt 6,6- 10 cm—2
fiir Ausschnitt (b) und ist grofer als diejenige in Ausschnitt (d): 1,5-10° cm~2. Dies

ist widersprtuichlich zur augenscheinlichen Beobachtung.
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Abbildung 2.12. — Abfolge von Details aus Defektstrukturbildern. Der Maf3stab gilt
Sfiir alle Ausschnitte und der Hohensprung zwischen den Bildern betrdgt ca. 6 mm.
Erléiuterung siehe Text.

Sobald sich die Atzgruben tiberlappen, kénnen diese nicht mehr einzeln gezihlt
werden. Einige der Pile-ups, die in Ausschnitt (d) sichtbar sind, werden lediglich
als ein einzelnes Partikel gezahlt, oder aufgrund des Formfaktors gar nicht mehr
erfasst. Auerhalb der Knoétchenstruktur in Abb. 2.11 (a) befinden sich Pile-ups
bei denen die Atzgruben so dicht beieinander stehen und sich tiberlappen, dass
sie wie eine geschlossene Linie erscheinen. Auch hier bleibt die Atzgrubendich-
te unbekannt. Damit fiihrt die Bestimmung der Atzgrubendichte stets zu einer
Unterschatzung der realen Versetzungsdichte.

Ein Detail aus einer Abfolge von Defektstrukturbildern in Abb. 2.12 a bis i zeigt
die Entwicklung von Versetzungsclustern tiber die Blockhéhe. Im Ausgangszu-
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stand (Abb. 2.12 a), bei etwa halber Blockhohe, sind vier Korner markiert (A, B,
C, E). In Korn A befindet sich ein leichtes Cluster, in Korn E ein dichtes Cluster
und die Kérner C und B sind frei von Versetzungsclustern. Das Versetzungsclus-
ter in Korn A bleibt innerhalb der Korngrenzen eingeschlossen, bis an einer Stelle
in der Korngrenze auch in Korn B eine Versetzungscluster generiert wird (Abb.
2.12Db). Dieses breitet sich tiber die Blockhohe weiter aus, bis die Grenze zu Korn
C erreicht ist (d). Ab dieser Hé6he dehnt sich auch in Korn C eine lamellenartige
Defektstruktur aus, welche letztendlich die Grenze zu einem Korn D erreicht (e
bis g). An dieser Stelle wird wiederum in Korn D ein Versetzungscluster generiert,
welches sich tiber die Blockhohe ausbreitet (h und i).

Parallel zu dem oben beschriebenen Prozess befindet sich bei Abb. 2.12 in Korn
E ein dichtes Cluster direkt am Grenzbereich zu den Kérnern B und C. Interes-
santerweise werden durch diese Cluster keine neuen Cluster in den Nachbarkor-
nern generiert. Hier bildet die Korngrenze eine Barriere fiir das dichte Cluster.

2.4.3. Ausbreitung der Versetzungscluster

Abb. 2.13 zeigt den DFA (normiert auf den Maximalwert) tiber die Blockhohe fiir
mehrere reprasentative Sdulen. Der DFA nimmt stets tiber die Blockhdhe zu, so-
dass Wafer aus den oberen Blockbereichen starker von Versetzungen betroffen
sind, als solche aus den unteren Blockbereichen. Der Anstieg ist bis ca. 70%
der Blockhohe nahezu linear und kann in den oberen Saulenbereichen abneh-
men oder gar negativ werden. Im Bodenbereich starten alle Sdulen bereits mit
einem DFA von 0,2 bis 0,3 (normiert). Fur die Qualitat der Forschungsblocke ist
daher der Anstieg des DFA entscheidend. Im kappennahen Bereich kénnen ver-
setzungsarme Sdulen einen DFA von 0,5 erreichen (z.B. Abb. 2.13d). Zwischen

den verschiedenen Prozessen ist somit eine Variation von bis zu 50 % mdglich.

Die beiden in Abschn. 2.4.2 definierten Clustertypen haben eine unterschied-
liche Charakteristik bzgl. ihrer Ausbreitung in Abhangigkeit von der Blockhohe.
Abb. 2.16 zeigt je eine Serie von Texturbildern von einem dichten Cluster (Serie 1,
a bis f) und von einem leichten Cluster (Serie 2, g bis 1). Die gesamte Hohendif-
ferenz beider Serien betragt etwa 50 mm. In Serie 1 ensteht ein dichtes Cluster,
welches in den Ausschnitten von links unten nach rechts oben migriert. Das

Cluster ist dabei links unten von einer Korngrenze scharf begrenzt (durchgezo-
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Abbildung 2.13. — Der DFA (normiert auf den Maximalwert) aufgetragen tiber die
Blockhohe fiir verschiedene Sciulen (a-d).

gener Pfeil). Auffallig sind dabei Strukturen, welche ihre Form und Position tiber
die Blockhéhe kaum verdndern. Der gestrichelte Pfeil zeigt auf ein Bereich mit
vielen Atzgrﬁbchen, die sich in ineinander verschlungenen Schlaufen (Pile-ups)
angeordnet haben. Diese Struktur ist tiber eine H6he von mehreren cm an der-
selben Stelle sichtbar und nimmt an Gréf3e und Kontrast zu. Die Ausbreitung des
Clusters erfolgt tiber die Bildung von in Schlaufen angeordneten Pile-ups, die mit
steigender Blockhohe in ihrem Inneren weitere, kleinere Schlaufen ausbilden.
Dies geht mit der Entstehung dichter Knoétchenstrukturen einher. Die flachige
Ausbreitung der dichten Cluster (tiber die Blockhohe) bleibt in der Regel auffallig
begrenzt.

In Serie 2 (Abb. 2.16, g bis 1) ist die Entwicklung eines typischen leichten Clus-
ters aufgeftihrt. Dieser Clustertyp breitet sich starker in seinem Querschnitt aus.
Allerdings bleibt das Erscheinungsbild stets netzartig, es bilden sich kaum knot-
chenartige Strukturen. Der Kontrast im Texturbild solcher Cluster ist im Ver-
gleich zu dem von dichten Clustern geringer. Innerhalb von leichten Clustern
findet man keine Strukturen, welche tber die Blockhéhe konstant bleiben.

Neben der Verbreiterung der Versetzungscluster ist ebenfalls deren Riickgang
zu beobachten. Dies ist in Abb. 2.14 (a bis f) anhand des durchgezogenen Pfeils
angedeutet. Ein weiteres Beispiel ist die Serie aus Defektstrukturbildern in Abb.
2.15(a bis d). Der gesamte Hohenunterschied im Block betragt ca. 90 mm. Ein
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Abbildung 2.14. — Zwei Serien von Texturaufnahmen, welche je eine Entwicklung
liber eine Hohendifferenz von ca. 50 mm darstellen. Serie 1 (a bis f) zeigt die
Entwicklung eines dichten Clusters und Serie 2 (g bis 1) die eines leichten Clusters. Die
gestrichelten Pfeile markieren eine Versetzungsstruktur, welche tiber die Blockkhéhe
nahezu konstant bleibt und die durchgezogenen Pfeile markieren eine migrierende
Korngrenze.

Korn im Zentrum von (a) beinhaltet ein dichtes Cluster. Ab einem bestimmten
Entwicklungsstand des Clusters beginnen defektarmere Nachbarkérner in das
defektbehaftete Korn hineinzuwachsen (b bis d, die Pfeile markieren die Bewe-
gungsrichtung der Korngrenzen). Eine EDP-Karte von der Situation in (d) ist an-
hand eines Nachbarwafers gemacht worden (e). Die gemessenen Versetzungsdich-
ten betragen mindestens 5-10% cm~2 und reichen bis 1-10% cm—2. Bemerkenswert
ist, dass sich in den tiberwachsenden Koérnern teilweise leichte Cluster befinden,
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Abbildung 2.15. - Serie von Defektstrukturbildern aus einer Héhendifferenz von ca.
90 mm. Ein dichtes Cluster (a) wird von defektarmen Nachbarkérnern iiberwachsen (b
bis d). e) EPD-Karte der Situation in (d) von einem Nachbarwafer.

welche in der EPD-Karte eine dhnlich hohe Versetzungsdichte aufweisen, wie sie
innerhalb des dichten Clusters vorkommt (z.B. im Gebiet um den gestrichelten
Pfeil in Abb. 2.15,d und e). Das dichte Cluster ist im Endzustand (d) haupt-
sachlich von konkaven Korngrenzen umrandet, deren Wolbungen ins Korninnere
zeigen.

Durch den beschriebenen Effekt neigen Kérner mit hohem DFA dazu, im Laufe
des Prozesses von Nachbarkérnern uberwachsen zu werden. Damit verringert
sich auch der DFA des gesamten Wafers, was sich auch in der Darstellung des
DFA tuber die Blockhohe wiederspiegelt, wenn der Anstieg der Kurve in den oberen
Blockregionen abnimmt oder negativ wird (Abb. 2.13).

2.4.4. Clusterentstehung

Die Versetzungscluster starten als einzelne Pile-ups und haben in der Regel ei-
nen Startpunkt in der Sdule (im Folgenden Clusterkeim genannt). Ausgehend von
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Abbildung 2.16. — Entstehung eines Versetzungsclusters. a) Ausschnitt aus dem
multikristallinen Korngefiige ohne Versetzungscluster. b) Beginnende Clusterbildung
(roter Pfeil) an einer Korngrenze. ¢ und d) Das Versetzungscluster breitet sich tiber die
Blockhoéhe aus. e) Schematische Seitansicht der Clusterbildung.
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Abbildung 2.17. — Anzahl der Clusterkeime in 38 Sdulen, aufgetragen iiber die
Blockhdéhe. Die rote Kurve ist eine exponentielle Regression.

diesem Punkt breiten sie sich in der Flache zur Kappe hin immer weiter aus.
Die Ausschnitte in Abb. 2.16 (a bis d) zeigen Details von vier Defektstrukturbil-
dern aus unterschiedlichen Héhen einer Saule an derselben Stelle. Der gesamte
Hoéhensprung zwischen den Bildern betragt 20 mm. Im ersten Bild (a) ist neben
den Korngrenzen noch keine Defektstruktur erkennbar. In Bild (b) ist der erste
Kontrast einer Versetzungsstruktur an einer Korngrenze zu sehen (Pfeil). Dieses
Cluster breitet sich schlief3lich tiber die Blockhohe aus (c und d). Die Situation
ist in Abb. 2.16 (e) als Vertikalschnitt (parallel zur Wachstumsrichtung) skizziert
und die roten Linien markieren in etwa die Lage der einzelnen Ausschnitte.
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Tabelle 2.2. - Bewertungsmatrix fiir die Charakterisierung der Clusterkeime.

Eigenschaft Optionen Erlauterung
Struktur e Knotchenartig Beschreibt, ob der Clusterkeim initial als
e Netzartig netzartige Struktur generiert wird, oder ob

bereits Knotchenstrukturen zu erkennen sind

Clustertyp e Leichtes Cluster Beschreibt, ob sich das Versetzungscluster
e Dichtes Cluster uber die Hohe zu einem leichten, oder dichten
e Uberwachsung Cluster entwickelt. Wird das Cluster von
e Keine Ausbreitung einem Nachbarkorn tiberwachsen, gibt es
dartiber keine Information. Auch breiten sich
manche Cluster nicht mehr weiter aus.

Bildungsort e Korngrenze Beschreibt, ob der Clusterkeim an einer
o Tripelpunkt Korngrenze zwischen zwei Kérnern, einem
e Kornflache Tripelpunkt zwischen drei Kérnern oder

innerhalb der Kornflache entsteht.

Um das Auftreten der Clusterkeime besser zu verstehen, wurden anhand der,
mit der Information tiber die Blockhohe verknuipften, Texturbilder von 38 Saulen
die Clusterkeimpunkte markiert. Dabei wurden ca. 2850 Bilder ausgewertet. Die
Versetzungscluster im oberen Blockbereich wurden mit den Texturbildern nach
unten hin verfolgt, bis der Kontrast des jeweiligen Clusters verschwunden ist.
Die Stelle im untersten Bild, welches den Kontrast des Clusters zeigt, wurde als
Clusterkeim definiert (wie in Abb. 2.16b mit Pfeil markiert). Das Auftreten der
Clusterkeime ist im Histogramm in Abb. 2.17 tiber die Blockhéhe aufgetragen.
Uber 70% der Cluster werden in den untersten 30% der Saule generiert. Uber
die H6he nimmt die Wahrscheinlichkeit fiir eine Clusterneubildung exponentiell
ab (Abb. 2.17).

Fur 16 Saulen wurden die Markierungen der Clusterkeime in die Defektstruk-
turbilder tibertragen, um deren Korrelation mit dem Korngefiige zu untersuchen.
Die Bewertung der Clusterkeime erfolgte nach der Bewertungsmatrix in Tabelle
2.2. Fur die Bewertung wurden in den 16 Siulen insgesamt 515 Clusterkeime
identifiziert und charakterisiert.
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a) Entstehungsort b) Defektart
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Abbildung 2.18. - a) Héufigkeitsverteilung des Entstehungsortes. b)
Hdéufigkeitsverteilung der Defektart.
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Abbildung 2.19. — Beobachtung der Entwicklung der Versetzungscluster tiber die
Blockhdéhe in Abhéingigkeit von der initialen Struktur (knétchenartig oder netzartig).

Die Charakterisierung der Clusterkeime in Abhéngigkeit von der Blockhohe
nach Tabelle 2.2 ergab einen signifikanten Zusammenhang zwischen der raum-
lichen Verteilung der Clusterkeime und der Korngrenzen (Abb. 2.18a). Es ergab
sich keine signifikante Haufung an Tripelpunkten. Damit stehen ca. 97 % der
Clusterkeime mit Korngrenzen in Verbindung. Wenn ein Cluster generiert wird,
ist es wahrscheinlicher, dass dieses keine knotchenartigen Strukturen aufweist
(Abb. 2.18D).

Abb. 2.19 zeigt die Abhangigkeit der initialen Struktur (knétchenartig oder netz-
artig) vom spateren Clustertyp. Folgende Aussagen kénnen getroffen werden:
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2. Makroskopische Analyse der Defektstruktur

e Versetzungscluster vergrofiern in der Regel ihren Querschnitt nach dem sie

generiert worden sind.

e Beim Auftreten einer knoétchenartigen Struktur ist die Wahrscheinlichkeit
hoher, dass dichte Cluster gebildet werden. Im Allgemeinen kann das
Vorhandensein von knétchenartigen Strukturen als ein charakteristisches
Merkmal dichter Cluster angesehen werden.

e Es gibt einen Hinweis, dass Cluster mit knétchenartigen Strukturen dazu
neigen, nach der Entstehung gleich tiberwachsen zu werden.

2.4.5. Orientierungsabhdngigkeit der Versetzungsgeneration

Mit Roéntgenbeugung (s. Abschn. 2.3.4 S.34) wurde von 11 kappennahen Wa-
fern die Orientierung von insgesamt 165 Koérnern mit dichten und leichten
Versetzungsclustern gemessen. Die Ergebnisse der Messungen sind in Abb.
2.20 zusammengefasst. Die Haufigkeitsverteilung der Kornorientierung der leich-
ten Cluster (blau) zeigt eine Haufung der (311)-, (211)-, (111)- und (331)-
Orientierungen. Die Haufigkeitsverteilung der dichten Cluster (rot) ergibt eine
Haufung der (110)-, (331)- und (531)-Orientierungen. Auffallig ist, dass die
(110)-Orientierung bei leichten Clustern kaum vorhanden ist. Dagegen kommt
die (331)-Orientierung bei beiden Clustertypen haufiger vor. Unauffallig bzgl.
der Clusterentwicklung verhalten sich Kérner mit den Orientierungen (100) und
(511). Diese kommen bei beiden Clustertypen selten vor.

Weitere Orientierungsmessungen wurden an Gefliigekonstellationen vorgenom-
men, in denen Koérner mit Versetzungsclustern von den Nachbarkérnern uber-
wachsen wurden (vgl. Abb. 2.15d). Dasjenige Korn, welches im Prozess tber-
wachsen wird, ist ein schwindendes Korn und dasjenige, welches die Flache des
schwindenden Kornes einnimmt, ist das einwachsende Korn (vgl. Abb. 2.15, ro-
te Pfeile). Hierbei wurden 71 Orientierungsmessungen vorgenommen. Dies ergab
oftmals eine Orientierung des schwindenden Kornes und mehrere Orientierun-
gen von einwachsenden Nachbarkoérner, da ein Korn mehrere Nachbarn haben
kann, z.B:

Schwindend: (110); Einwachsend: (531) und (221).
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Daher wurden die Angaben fiir die folgende Analyse vervollstandigt, sodass aus

dem gerade genannten Beispiel zwei Orientierungs-Paare entstehen:

1. Schwindend: (110); Einwachsend: (531)

2. Schwindend: (110); Einwachsend: (221).

Analog dazu wurden 19 weitere Erganzungen vorgenommen und damit 45 Ori-
entierungspaare erzeugt, mit je einem schwindenden Korn und einem einwach-
senden Nachbarkorn. Diese wurde in Abb. 2.21 aufgetragen. Die Haufigkeit der
einzelnen Verpaarungen ist durch die Grof3e der Datenpunkte wiedergegeben.

Fur eine genaue statistische Auswertung gehen zu wenige Messungen in die
Analyse ein und die Vervollstandigung verzerrt die Haufigkeiten. Nichtsdesto-
trotz ist auffallig, dass (110)- und (331)- Orientierungen haufiger auf der Sei-
te der schwindenden Koérner zu finden sind, wahrend (111)-, (211)- und (311)-
Orientierungen eher dazu neigen, zu den einwachsenden Nachbarkérnern zu
zahlen. (111)- (211)- und (511)-Orientierungen sind in diesen Messungen auf
der Seite der schwindenden Koérner gar nicht zu finden.

B Leichte Cluster, Summe: 94
m Dichte Cluster, Summe: 70

29
25
25
21
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1 t
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Kornorientierung (uvw)

Abbildung 2.20. — Hdufigkeitsverteilung fiir die Messungen der Kornorientierung von
leichten (blau) und dichten Clustern (rot).
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Abbildung 2.21. - Auftragung von 45 Orientierungspaaren mit je einem
Versetzungscluster-behafteten schwindenden Korn und einem einwachsenden
Nachbarkorn. Die Gréf3e der Datenpunkte entspricht der Hdufigkeit. Erlduterung siehe
Text.

2.4.6. Orientierungsmessung am gesamten Wafer

Zur Bestimmung der absoluten Haufigkeit der Kornorientierungen wurden vier
Wafer aus unterschiedlichen Héhen einer typischen Saule mit dem Laue-Scanner
untersucht. Eine Orientierungskarte des obersten Wafers ist in Abb. 2.22 ge-
geben. Das Defektstrukturbild eines benachbarten Wafers befindet sich in Abb.
2.9. Die Ausschnitte (1) und (2) in Abb. 2.9 sind an gleicher Position in Abb. 2.22
markiert. Das leichte Cluster in Ausschnitt (1) gehort zu einem (111)-orientierten
Korn und das dichte Cluster in Ausschnitt (2) zu einem Korn mit einer Orientie-
rung nahe (110).

Fur jeden Wafer wurde die Haufigkeit (in Prozentanteil Waferflache) der einzel-
nen Kornorientierungen bestimmt. Das Ergebnis befindet sich im Anhang Tab.
B.1 S.137 und in Abb. 2.23. Fir eine Vereinfachung wurden die Orientierun-
gen, gemaf ihres Abstandes in der stereografischen Projektion, einer der drei
Hauptorientierungen ((100), (111) und (110)) zugeordnet, sodass drei Gruppen
entstehen (vgl. Abb. 2.23b):

1. (100), (511) und (311)
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2. (111) und (211)
3. (110), (331) und (531)

Wahrend der Kristallisation stieg der Anteil der Orientierungen in der 1. Gruppe
an, wahrend der Anteil an Orientierungen aus der 3. Gruppe abnahm. Orientie-
rungen aus der 2. Gruppe blieben in ihrer Haufigkeit eher konstant (Abb. 2.23 a).

Abbildung 2.22. - Ergebnis der Orientierungsmessung mit dem Laue-Scanner. Die
Kornorientierungen sind farblich kodiert. Alle schwarz markierten Kérner konnten
nicht vermessen werden. Die markierten Ausschnitte liegen an derselben Position wie

in Abb. 2.9.
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Abbildung 2.23. - a) Histogramm der Hdufigkeiten der Kornorientierungen,
zusammengefasst in drei Gruppen: (blaw) (100) und (511), (gritn) (111), (211) und
(811) sowie (rot) (110), (331) und (531). b) Ausschnitt der stereografischen Projeltion.

57



2. Makroskopische Analyse der Defektstruktur

2.5. Diskussion

2.5.1. Bewertung der Textur- und EPD-Information

Der Vergleich zwischen Texturbild und PL-Aufnahme (Abb. 2.5) verdeutlicht, dass
ein grofer Anteil, der bei Raumtemperatur rekombinationsaktiven Bereiche einer
Solarzelle, schon anhand der Wafertextur detektierbar ist. Die rdumlich inho-
mogen verteilten Strukturen sind in beiden Abbildungsmethoden erkennbar und
korrelieren gut miteinander. In beiden Abbildungsmethoden treten lediglich die
Pile-ups auf, welche sowohl eine elektrische, als auch strukturelle Stérung dar-
stellen. Wie anhand Abb. 2.11 S. 45 gezeigt wurde, sind genau diese Strukturen
hinsichtlich der Versetzungsdichte nicht mit dem EPD-Verfahren quantifizierbar.
Ein detaillierter Vergleich von PL-Aufnahme und Texturbild zeigt, dass nicht alle
Pile-ups innerhalb eines Clusters rekombinationsaktiv sind. Fur eine hinreichen-
de Rekombinationsaktivitit muss es demnach noch zuséatzliche Bedingungen ge-
ben (s. Abschn. 4.4 S.116).

Die Versetzungsdichte muss gemaf den EPD-Ergebnissen einen Betrag von ca.
10*cm~2 tiberschreiten, um auf dem Texturbild als Stérung aufzutreten. Dann
wird die entsprechende Stelle des Wafers dem DFA zugeordnet. Die Abhangigkeit
des Solarzellenwirkungsgrades vom DFA ist statistisch signifikant. Demnach er-
klart der DFA ca. 83 % der Varianz des Wirkungsgrades, von Solarzellen aus den

oberen 60 % eines Si-Blockes.

Der Zusammenhang zwischen DFA und der Atzgrubendichte (Abb. 2.6) ist sta-
tistisch nicht eindeutig (s. auch Abschn. 4.3.1 S. 102). Gesichert ist, dass Verset-
zungsdichten unterhalb 10* cm~? zu keinem Kontrast im Texturbild fithren. Aller-
dings kann mit der EPD-Methode die Zahl der Versetzungen in den Pile-ups nicht
bestimmt werden, sodass es stets zu einer Unterschitzung der Versetzungsdichte
kommt (s. Abschn. 2.4.2), wenn Pile-ups vorhanden sind. Héhere Versetzungs-
dichten als 10°cm~2 kénnen mit der EPD-Methode nicht beobachtet werden.
Weiterhin muss davon ausgegangen werden, dass bei der Zahlung der Atzgru-
ben auch andere Objekte einen Leuchtpunkt erzeugen (z.B. andere Atzschaden,
Staubpartikel oder Korngrenzen), sodass auch bei Gebieten mit geringen Verset-
zungsdichten unterhalb von 1,5-10% cm~? eine Uberschatzung stattfindet. Damit
verliert die EPD-Karte ihre quantitative Aussagekraft.
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Daher ist far die Beurteilung der Waferqualitat die Kenntnis tiber die Verset-
zungsdichte (z.B. gemittelt tiber die Waferflache) weniger bedeutsam, als der Be-
trag des DFA, wie er hier aus den Texturbildern gewonnen wird. Somit ist der
DFA ein wichtiger Indikator fiir die Waferqualitat und erlaubt eine Vorhersage der
Zelleffizienz und eine Beurteilung des Kristallisationsprozesses hinsichtlich des
Versetzungshaushaltes.

2.5.2. Beschreibung der Versetzungsstruktur

Die hier beobachtete Versetzungsstruktur im mc-Si ist vergleichbar mit den Be-
schreibungen aus der Literatur (vgl. Abschn. 1.5.5 S.23). Es bilden sich zusam-
menhingende Gebiete mit hohen Versetzungsdichten deutlich tiber 10* cm~2. Da-
neben gibt es Gebiete mit geringerer Versetzungsdichte. Die Versetzungscluster
sind entlang der Wachstumsrichtung elongiert und unterscheiden sich hinsicht-
lich der Versetzungsdichte und des Ausbreitungsverhaltens tiber die Blockhohe
deutlich in zwei Typen: den leichten und den dichten Clustern.

Beide Clustertypen bestehen aus einem Netzwerk aus Pile-ups, wobei in den
dichten Clustern die Pile-ups naher beieinander stehen. Neben den Pile-ups sind
vereinzelte Versetzungen zu erkennen (Abb. 2.11a). Zudem sind knétchenarti-
ge Strukturen charakteristisch fur dichte Cluster. Dies sind rdumlich begrenzte
Gebiete (ca. 200 um) mit sehr hoher Versetzungsdichte. Innerhalb der Knétchen-
strukturen kénnen die Versetzungen auch eine homogene Verteilung bilden (Abb.
2.11Db), welche bei wachsender Versetzungsdichte in eine Anordnung von mehre-
ren, dicht gedrangten Pile-ups (Abb. 2.11 d) tibergeht.

Die Existenz einer bimodalen Verteilung der Versetzungsdichte ist bereits in
[149] erlautert. Wahrscheinlich betrifft dies aber nur die Unterscheidung zwi-
schen den defektarmen Gebieten und den Versetzungsclustern im Allgemeinen.
Aus den hier gemachten Beobachtungen lassen sich anhand der EPD und der De-
fektstruktur drei Gebiete unterscheiden: defektarme Gebiete, leichte Cluster und
dichte Cluster (zur Schatzung der Versetzungsdichte s. Abschn. 5.4 und Abb. 5.4
S.131).
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2. Makroskopische Analyse der Defektstruktur

2.5.3. Bildungsbedingungen fiir Versetzungscluster

Die beobachteten Pile-ups von Versetzungen sind ein 2D-Anschnitt von Verset-
zungswanden (auch Kleinwinkelkorngrenzen oder Subkorngrenzen genannt) (s.
Abschn. 1.5.5 S.23). Jede Versetzung erzeugt in der Kristallstruktur ein aus-
gedehntes, elastisches Spannungsfeld. Damit kénnen mehrere Versetzungen im
Kristall miteinander wechselwirken und beziiglich dieser Spannungsfelder einen
energetisch giinstigen Zustand anstreben. Wenn weitere Versetzungen in die Na-
he der Wande migrieren, wirkt auf diese entweder eine attraktive oder eine re-
pulsive Kraft, welche die Versetzung in die Wand hineinzieht, bzw. von der Wand
wegstofSt. Die sichtbaren Pile-ups sind demnach eine sekundéar gebildete Struk-
tur. Dieser Vorgang benoétigt eine hohe Beweglichkeit der Versetzungen und Zeit.
Aus dem Temperaturverlauf im Kristallisationsprozess (Abb. 1.2 S. 11) geht her-
vor, dass sich alle Volumenteile eines Si-Blockes wahrend der Kristallisation meh-
rere Stunden in einem Temperaturbereich oberhalb von 1000 °C befinden. Dies
ermoglicht es den Versetzungen, sich in eine energetisch giunstige Struktur ein-
zufinden. Dieser Vorgang der Netzwerkbildung ist auch fiir andere Materialien
bekannt [112].

Der mittlere Durchmesser der Subkorner (d.h. der mittlere Abstand zwischen
den Pile-ups) innerhalb der Versetzungscluster liegt in der Gréf3enordnung von
etwa 1mm fur leichte Cluster und ca. 200 um fiir dichte Cluster (vgl. Abb.
2.10). Nach [112] und Referenzen darin wurde fir andere Materialien eine Bezie-
hung zwischen den Durchmesser d und der Schubspannung 7 wie folgt gegeben:
d = C - Gb/7. Hierbei ist C ein dimensionsloser Parameter, sein Betrag liegt zwi-
schen 10 und 80 und b ist der Betrag des Burgers-Vektors. Daraus lasst sich die
Schubspannung abschéatzen, welche im Prozess zur Bildung der Versetzungsclus-
ter gefuhrt haben muss. In Tabelle 2.3 sind die berechneten Schubspannungen
fiir C' = 45 unter unterschiedlichen Schubmoduln G aufgelistet (vgl. Tab. 1.1 S. 9).
Die Schubspannungen fiir die beobachteten Zelldurchmesser betragen etwa 0,9
bis 3,5MPa. Lokal erreichte Zelldurchmesser in der Gréf3enordnung von 10 pum
wtirden mit Schubspannungen 7 um die 6 MPa assoziiert werden.

Wird von einer effektiven Schubspannung von 7.;¢=1 MPa ausgegangen, ergibt
sich eine Abhéingigkeit der Versetzungsgeschwindigkeit » von der Temperatur
wie in Abb. 2.24 dargestellt. Zur Berechnung der Versetzungsgeschwindigkeit
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Tabelle 2.3. — Abschditzung der Schubspannung T nach [112] fiir C =45 und
verschiedene Schubmoduln G und Zelldurchmesser d.

Schubspannung 7 [MPa]
Zelldurch- G = Goin = Gronst =
messer d [um] 80GPa 51GPa 67GPa

1000 1,4 0,9 1,2
600 1,7 1,1 1,4
400 2,3 1,5 1.9
100 3,5 2,2 2,9
10 6,9 4,4 5,8
2,0 A
E 15 - T = 1 MPa
=
]
£
2=
c
é’g 1,0 4
25,
c
S
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Abbildung 2.24. - Versetzungsgeschwindigkeit als Funktion der Temperatur bei einer
effektiven Schubspannung von 1 MPa.

wurde Gleichung 1.5 herangezogen. Die Materialparameter stammen aus [152]
(1p=4,3-10cm-s™'; m=1,1; Q=2,71€V).

Nahe der Schmelztemperatur betragt die Versetzungsgeschwindigkeit wenige
cm pro Minute. Mit abnehmender Temperatur fallt auch v exponentiell ab. Bei
900 °C werden Werte von weniger als ein um pro Minute erreicht. Es ist demzu-
folge davon auszugehen, dass die netzartigen Strukturen sehr wahrscheinlich bei
Temperaturen oberhalb von 900 °C entstehen.
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2. Makroskopische Analyse der Defektstruktur

2.5.4. Wechselwirkung mit Korngeflige

Der Ursprungsort der Versetzungscluster liegt zum Grof3teil an Korngrenzen (s.
Abb. 2.18). Die genauen Ursachen fur die stark ansteigende Versetzungsgenerati-
on konnten allerdings nicht identifiziert werden. Denkbar sind z.B. Ausscheidun-
gen oder rekonstruktionsbedinge Stufen (Facetten) in der Korngrenze. Bei Sub-
korngrenzen, welche aus Reihungen von Versetzungen bestehen, miissen keine
Versetzungen neu generiert werden, sondern lediglich Multiplikationsmechanis-
men starten (vgl. Abschn. 1.5.3 S. 21).

Durch das Vorhandensein eines Versetzungsclusters kénnen auch in einem
Nachbarkorn weitere Versetzungscluster provoziert werden, wie es anhand Abb.
2.12 S. 46 gezeigt wurde. Aus derselben Abbildung geht auch hervor, dass Korn-
grenzen Barrieren flir Versetzungscluster darstellen kénnen. Wahrscheinlich ist
fir das Verhalten die Art der Korngrenze (Koinzidenzgrenze, Kleinwinkelkorn-
grenze oder Grof3winkelkorngrenze s. Abschn. 1.4.2 S. 17) entscheidend. Es ist
auch denkbar, dass nur ein Teil der Versetzungen, welche einem bestimmten
Gleitsystem angehéren, die Korngrenze iiberwinden kénnen, wie es im Ubergang
des Versetzungsclusters von Korn B zu Korn C in Abb. 2.12 zu sehen ist.

Uber bestehende Korrelationen zur Art der Korngrenzen kénnen hier keine Aus-
sagen getroffen werden. Mit Orientierungsmessungen zweier benachbarter Kor-
ner (z.B. mit dem Laue-Scanner) lasst sich zwar ein formaler Korngrenzentyp
bestimmten, jedoch bleibt die Orientierung der Korngrenze zwischen den beiden
Koérnern unbekannt. Diese kann sich lokal zwischen zwei Kérnern mehrmals an-

dern, z.B. durch eine gebogene oder facettierte Grenzflache.

In [9] wurde anhand einer Modell-Kornstruktur demonstriert, dass die Kérner
abhangig von ihrer Kornorientierung und dem &dufleren Spannungsfeld unter-
schiedlich viel Verformung aufnehmen. Der Betrag der Verformung ist auch im
Korn ungleichméagpig verteilt und konzentriert sich vor allem an den Korngren-
zen. Dies wurde auch experimentell anhand Messungen der Restspannung [7]
oder der erfolgten Verformung [41] gezeigt. Welches Korn bei einer gegebenen
Spannung 7 mit der Bildung von Versetzung reagiert hangt von den anisotropen
mechanischen Eigenschaften ab (s. Abschn. 1.2 S.8). Dasjenige Korn, bei dem
die obere Streckgrenze yyyp zuerst erreicht wird, beginnt mit der plastischen Ver-
formung, d.h. mit der Generation von Versetzungen an Versetzungsquellen. Dies
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macht die Entstehung von Versetzungen an Korngrenzen sowie deren inhomoge-
ne Verteilung plausibel.

Sobald ein Versetzungscluster entstanden ist, kann dort tiber Multiplikations-
mechanismen die Versetzungsdichte stark erhoht werden. Die Flache der Verset-
zungscluster nimmt dabei tiber die Blockhéhe annadhernd linear zu (Abb. 2.13).
Durch diesen Prozess relaxieren letztendlich die thermischen Spannungen wah-
rend der Kristallisation, sodass mit steigender Anzahl an Versetzungsclustern die
Wahrscheinlichkeit zur Bildung neuer Cluster mit steigender Blockhdhe expo-
nentiell abnimmt (s. Abb. 2.17).

2.5.5. Versetzungsvermehrung im Kristallisationsprozess

Die Entwicklung des DFA uber die Blockhohe besitzt in der Regel einen linearen
Anstieg der defektbehafteten Waferflache (Abb. 2.13). Diese Beobachtung steht
im Widerspruch zu den numerischen Simulationen nach dem Alexander-Haasen-
Modell, welche keinen stetigen Anstieg der Versetzungsdichte tiber die Blockhdhe
voraussagen [9, 30, 39, 53]. Die Verteilung der Versetzungsdichte ist in der Si-
mulation homogen und symmetrisch bzgl. des angenommenen Temperaturfeldes
- und damit auch bzgl. der Blockdimensionen. Sie spiegelt damit nicht die expe-
rimentellen Beobachtungen wieder, wonach die Verteilung der Versetzungen sehr
inhomogen ist. Die maximal erreichbaren Versetzungsdichten betragen nach den
numerischen Simulationen etwa 1-10* bis 1-10°% cm 2. Die hier maximal bestimm-
te EPD betrigt etwa 1-10° cm~2 und liegt damit eine Gré3enordnung héher. Dabei
muss beachtet werden, dass die Werte in der Realitdt durch die Unterschiatzung
der Versetzungsdichte noch grofier sein kénnen (vgl. Abb. 5.4 S. 131). Dies ist
auf weitere Mechanismen zurtickzufiihren, welche die Versetzungsstruktur be-
einflussen und im Alexander-Haasen-Modell nicht enthalten sind.

Wihrend der Erstarrung sind die Betrage der thermischen Spannungen und
der Temperaturen im Block ausreichend, um eine hohe Mobilitat der Versetzun-
gen zu gewahrleisten (s. Abb. 2.24), sodass sich diese schneller als die Phasen-
grenze (ca. 1cm/h) ausbreiten (s. Abschn. 2.5.3). Es ist also davon auszugehen,
dass die Versetzungen im Prozess die Phasengrenze schneiden und sich mit dem
Fortschritt der Phasengrenze entsprechend verlangern. Die an der Phasengrenze
anliegende Versetzungsdichte wird damit zwangslaufig in das unmittelbar nachs-
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2. Makroskopische Analyse der Defektstruktur

te, kristallisierende Blockvolumen tibertragen. Die beim Erstarren stetig auftre-
tenden thermischen Spannungen miissen dann mit der Generation von zusatz-
lichen Versetzungen relaxiert werden. Somit wird die Versetzungsdichte tiber die
Blockhoéhe sukzessive weitervererbt und um einen weiteren Anteil an Versetzun-
gen erhoht.

Einen deutlichen Hinweis auf diesen Vererbungsmechanismus liefern die
Strukturen, welche tiber weite Hohendistanzen im Block beobachtet werden koén-
nen (Abb. 2.14). Diese Versetzungsanordnungen sind parallel zur Wachstums-
richtung ausgerichtet und verbleiben tiber den Prozess an derselben Position.
Dies ist moglich, wenn die Gleitebenen, auf denen sich die Versetzungen be-
wegen, ebenfalls parallel zur Wachstumsrichtung verlaufen, was z.B. bei (110)-
orientierten Kornern der Fall ist (Ndheres dazu in Abschn. 2.5.6 S.65). Wenn
die Gleitebenen geneigt zur Wachstumsrichtung verlaufen, sind die Versetzungen
gezwungen, sich im Kristallisationsprozess lateral zur Phasengrenze zu bewegen
(vgl. Abb. 2.25), namlich mit dem Winkel, den die Gleitebene zur Phasengrenze
einnimmt. Ist dieser Winkel null, bleiben die Versetzungsanordnungen tber die
Hohe nahezu konstant. Durch die stetige Generation von neuen Versetzungen
konnen sich auf diese Weise lokal hohe Versetzungsdichten ergeben. Daher ha-
ben dichte Cluster eine héhere Versetzungsdichte und bleiben in ihrer Ausbrei-
tung eher beschrinkt, wahrend leichte Cluster dazu neigen, ihren Querschnitt
wahrend des Prozesses zu erh6hen und eine eher geringere Versetzungsdichte zu
beinhalten. Dichte Cluster sollten daher nur in Kérnern vorkommen, bei denen
die Gleitebenen parallel zur Wachstumsrichtung liegen.

Koérner mit hoher Versetzungsdichte kénnen im Prozess auch ihren Flachenan-
teil verringern, indem sie von benachbarten Kérnern mit geringerer Versetzungs-
dichte uberwachsen werden (Abb. 2.15). Die Ausbildung von Versetzungsclus-
tern scheint demnach negative Auswirkungen auf das Wachstumsverhalten des
jeweiligen Kornes zu haben. Dies erklart auch die Beobachtung, dass Kérner mit
Orientierungen nahe (110) (welche dazu neigen, dichte Cluster zu bilden, s. Ab-
schn. 2.5.6) im Prozess ihren Flachenanteil verringern, wahrend sich Kdérner mit
Orientierungen nahe (100) tiber die Blockhéhe ausbreiten (Abb. 2.23). Der Ein-
trag von Versetzungen und Subkorngrenzen in ein Kristall erhéht den Betrag an
Gibbs Energie G, sodass fur das weitere Wachstum eine héhere Unterkiihlung AT

notwendig wird. Damit nimmt das betreffende Korn einen gréf3eren Abstand zur
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Schmelzisotherme ein, als benachbarte Korner. Letztere konnen dadurch ihren

Querschnitt vergrofiern.

2.5.6. Bedeutung der Kornorientierung

Die Messung der Kristallorientierung der Kérner zeigt einen deutlichen Zusam-
menhang mit dem Typ eines Versetzungsclusters (s. Abb. 2.20). Kérner mit Ori-
entierungen um (110), (110) und (531) bilden in der Regel dichte Cluster aus,
wahrend leichte Cluster eher in Kérnern mit Orientierungen um (311), (111)
und (211) vorkommen. Koérner mit (511) und (100)-Orientierung traten bei bei-
den Clustertypen selten auf. Daraus folgt, dass (511) und (100)-orientierte Kor-
ner im Allgemeinen eine geringere Neigung zur Bildung von Versetzungsclustern
innehaben. Hierbei muss beachtet werden, dass die absolute Haufigkeit dieser
Kornorientierungen mit ca. 20% gegentiber den anderen Orientierungsklassen
geringer ist (s. Abb. 2.23).

Bzgl. des Schmidfaktors ergeben diese Beobachtungen keinen Zusammenhang
zur tendenziellen Ausbildung von leichten oder dichten Clustern. Dabei ist es
unerheblich, ob die thermische Spannung o parallel oder senkrecht zur betrach-
teten Kornorientierung wirkt. Dies ist Tab. 2.4 dargestellt.

Tabelle 2.4. - Vergleich der Kornorientierung mit dem gréf3itméglichen Betrag des
Schmidfalctors S bei o parallel oder senkrecht zur Kornorientierung (uvw).

Orientierung Hoéchster S bei o Hochster S bei o
(uvw) | zur (uvw) 1 zur (uvw)

Keine Tendenz zur 100 0,41 0,49
Clusterbildung 511 0,45 0,45
Tendenz zur 111 0,27 0,41
Bildung von 211 0,41 0,45
leichten Clustern 311 0,45 0,49
Tendenz zur 110 0,41 0,45
Bildung von 331 0,43 0,49
dichten Clustern 531 0,49 0,49

Im Folgenden soll die Lage der Gleitebenen beztiglich der Wachstumsrichtung
betrachtet werden. In Abb. 2.25 sind die Gleitebenen fiir jede Hauptorientierung
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Abbildung 2.25. — Darstellung der Gleitebenen und threr Schnittgeraden (gestrichelt)
fiir verschiedene Kornorientierungen (a-c) und die dazugehérigen stereografischen
Projektionen (d-f). Die Wachstumsrichtung ist in a bis c stets nach oben gerichtet und
in d bis fim Zentrum abgebildet.

(a: (100), b: (110), c: (111)), zusammen mit den stereografischen Projektionen (d
bis f) dargestellt.

Zur Veranschaulichung werden nun vier nicht-parallele Gleitebenen betrach-
tet, z.B. (111), (111), (111) und (111). Diese haben je eine Ebenennormale ny;.
Jede Kornorientierung wu..., hat einen bestimmten Winkel w zu jeder dieser Gleit-
ebenen. Da die hier bestimmte Kornorientierung parallel zur Wachstumsrichtung
verlauft (s. Abschn. 2.3.4 S. 34), ist w auch der Winkel zwischen der jeweiligen
Gleitebene und der Wachstumsrichtung. Aufgrund der Symmetrie innerhalb der
Si-Struktur ist nur der Betrag dieses Winkels |w| von Bedeutung, dieser ergibt
sich in Gradmaf wie folgt:
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. 180°
arcsin< Yuvw * Thkl )’ (2.1)

|w| =
[Uuvw]| - [Rk| 7

Die Betrage lw| zwischen den (in der XRD messbaren) Kornorientierungen und
den Gleitebenen sind in Tab. 2.5 gegeben. Die Kornorientierungen wurden bezgl.
ihres Clustertyps klassifiziert, den sie tendenziell ausbilden. Ein besonderes Au-
genmerk soll jeweils auf die zwei kleinsten Betrdge |w| gelegt werden. Alle Kor-
norientierungen, welche tendenziell dichte Cluster bilden, besitzen zwei unab-
hangige Gleitebenen, die entlang der Wachstumsrichtung ausgerichtet sind, also
kleine Betrage von |lw| aufweisen. Dies ist vor allem bei der (110)-Orientierung
der Fall, bei der zwei Gleitebenen genau parallel zur Wachstumsrichtung liegen
(Jw| = 0). Orientierungen, die eher leichte Cluster bilden ((111), (211) und (311))
haben je nur eine Gleitebene, welche entlang der Wachstumsrichtung angeordnet
ist - oder, wie im Fall der (111)-Orientierung, drei Gleitebenen, die einen Winkel
von 19,5° zur Wachstumsrichtung einnehmen. Kornorientierungen, welche hin-
sichtlich der Clusterbildung gar nicht aufgefallen sind ((100) und (511)), haben
nur Gleitebenen mit einem groferen Neigungswinkel [w!| zur Wachstumsrich-
tung.

Anders ausgedriickt ist die Neigung zur Bildung von Versetzungsclustern in
einem Korn, mit einer bestimmten Orientierung entlang der Wachstumsrich-
tung uyww. umso grofer, je grofer der Winkel zwischen wq..,, und der (100)-
Orientierung ist (vgl. Abb. 2.23b). Die Neigung zur Bildung von dichten Clustern
ist umso grofier, je geringer der Winkel zwischen w4, und der (110)-Orientierung
ist.

Die Entstehung von dichten oder leichten Clustern ist damit von der Lage der
Gleitebenen abhangig. Sind die Gleitebenen parallel zur Wachstumsrichtung aus-
gerichtet, ist offenbar die Generation und Migration von Versetzungen begtinstigt,
sodass folglich dichte Cluster generiert werden. Eine Ursache fiir diese Beobach-
tung ist wahrscheinlich der Vererbungsmechanismus (vgl. Abschn. 2.5.5 S. 63).
Liegen die Gleitebenen entlang der Wachstumsrichtung, haben die Versetzungs-
linien die Moéglichkeit, sich senkrecht zur Phasengrenze aufzustellen. Ihre late-
rale Verschiebung tiber die Blockhohe ist somit sehr gering. Das fuhrt bei einer
stetigen Versetzungsgeneration zu einer Aufkonzentration der Versetzungen auf

ein kleines Volumen. Bei geneigten Gleitebenen hinsichtlich der Wachstumsrich-
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Tabelle 2.5. — Auflistung der Winkel |w| zwischen verschiedenen Kornorientierungen
und vier nicht-parallele Gleitebenen (111), (111), (111) und (111). Die
Kornorientierungen wurden bzgl. ihres tendenziellen Clustertyps eingeteilt.

Korn- Winkel |w]| [°] zu

Tendenzieller orientierung Gleitebene (hkl)
Clustertyp [uvw] 111 111 111 111
Kein Cluster 100 35,3 35,3 35,3 35,3
511 51,1 33,7 19,5 33,7
Leichte Cluster 111 90,0 19,5 19,5 19,5
211 70,5 28,1 0,0 28,1
311 60,5 31,5 10,0 31,5
Dichte Cluster 110 54,7 0,0 0,0 54,7
331 68,0 7,6 7,6 41,5
531 61,4 17,0 5,6 43,1

tung, nehmen die Versetzungslinien zwangslaufig einen bestimmten Winkel zur
Phasengrenze ein. Damit &ndern sie im Erstarrungsprozess ihre laterale Position
und die Versetzungen kénnen sich in einem groferen Volumen verteilen. Diese
Argumentation setzt voraus, dass die Versetzungen im Prozess mit der Phasen-
grenze mitwachsen, worauf bisherigen Beobachtungen auch hindeuten (s. Ab-
schn. 2.5.5).

Wenn zwei unabhingige Gleitebenen parallel zur Wachstumsrichtung aus-
gerichtet sind, ergibt sich daraus die besondere Moéglichkeit, Lomer-Cottrell-
Versetzungen zu generieren, welche ebenfalls parallel zur Wachstumsrichtung
verlaufen. Diese sind immobil und kénnen Hindernisse fiir andere Versetzungen
darstellen und die Bildung von Multiplikationsmechanismen beglinstigen.

2.6. Zusammenfassung

In diesem Kapitel wurde die Versetzungsstruktur von G5-Forschungsblécken ma-
kroskopisch untersucht. Die Texturbilder beinhalten zusammen mit den Korn-
strukturbildern die Information, um den Versetzungshaushalt fiir jeden Wafer
zu quantifizieren und um die Versetzungsstruktur im gesamten Blockvolumen
makroskopisch qualitativ zu beschreiben.
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Ein Vererbungsmechanismus lasst die Versetzungsdichte wahrend der Blocker-
starrung ansteigen. Die Versetzungen bilden Pile-ups deren Versetzungsdichten
sich mit Atzgrubenzdhlungen nicht mehr quantifizieren lassen. Diese Pile-ups
bilden wiederum ein Netzwerk, welches als Versetzungscluster bezeichnet wird.
Diese Pile-ups haben ihren Ursprung zumeist an Korngrenzen und werden schon
frih im Prozess gebildet. In der Regel vergrofiern sie ihren Querschnitt tiber die
Blockhéhe. Damit nimmt die betroffene Waferflache nahezu linear mit der Block-
hohe zu. Wenn ein Korn eine hohe Versetzungsdichte erreicht hat bendétigt es ei-
ne hoéhere Unterkiithlung AT fur das weitere Kristallwachstum. Dadurch kann es
mit hoherer Wahrscheinlichkeit von defektiarmeren Nachbarkérnern tberwach-

sen werden.

Anhand der Ausbildung der Pile-up-Netzwerke kénnen die Cluster in dichte und
leichte Cluster unterteilt werden. Die dichten Cluster haben ein Netzwerk aus
eng zusammenstehenden Pile-ups und beinhalten ca. 200 um grof3e knétchenar-
tige Strukturen mit sehr hoher Versetzungsdichte. Bei leichten Clustern ist der
mittlere Abstand der Pile-ups grof3er. Entscheidend fur die Art des Clusters ist
die Lage der Gleitebenen bzgl. der Wachstumsrichtung. Orientierungsmessun-
gen zeigen, dass die dichten Cluster hauptsachlich innerhalb von Kérnern mit
(110)-Orientierung gebildet werden. Solche Kérner haben {111}-Gleitebenen par-
allel zur Wachstumsrichtung, was die Versetzungsgeneration und -multiplikation
beglinstigt. Kérner mit Orientierungen um (111) neigen eher dazu leichte Clus-
ter zu bilden und nahe (100)-orientierte Kérner neigen kaum zur Bildung von
Versetzungsclustern.
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3.1. EinfUhrung

In Kapitel 2 wurde beschrieben, dass die Gebiete hoher Versetzungsdichte (Ver-
setzungscluster) hauptsachlich aus Pile-up-Netzwerken bestehen. In diesem Ka-
pitel soll ein besseres Verstandnis tiber den Ursprung und die strukturelle Na-
tur solcher Anordnungen gewonnen werden. Dazu wurden die Methoden der
Synchrotron Rontgentopographie (White-Beam X-Ray Topography, WB-XRT) und
der Transmissionenelektronenmikroskopie (TEM) genutzt. Untersuchungsgegen-
stand war Probenmaterial aus G5-Forschungsblocken, die eine typische Defekt-
struktur aufweisen.

Sowohl bei der WB-XRT als auch bei der TEM wird der Umstand ausgenutzt,
dass Versetzungen ein lokales elastisches Spannungsfeld aufbauen und dadurch
im Kristall lokal die Braggsche Beugungsbedingung verandern. Die Verfahren un-
terscheiden sich allerdings erheblich in ihrem Betrachtungsabstand. Wahrend
bei der WB-XRT groéfiere Flachen von einigen Quadratzentimetern abgerastert
werden koénnen, sind bei der TEM nur wenige Quadratmikrometer der Probe
uberhaupt durchlassig fur den Elektronenstrahl. Dadurch haben beide Verfah-
ren Vorteile und Einschrankungen bzgl. der Gréfle der aufzuldésenden Strukturen
und damit auch dem Betrag der beobachtbaren Versetzungsdichte. Bei der WB-
XRT konnen grofiere Probenbereiche mit Dicken von mehreren hundert Mikro-
meter untersucht werden. Die beobachtbare Versetzungsdichte ist i.d.R. kleiner
als 10*cm~2. In der TEM liegt die zuldssige Probendicke bei wenigen hundert
Nanometern und nur ein kleines Probenvolumen kann untersucht werden. Da-
fiir sind auch Versetzungsdichten deutlich tiber 10° cm~?2 beobachtbar. Unterhalb
10° cm~2 ist es jedoch selten, im durchstrahlbaren Probenbereich tiberhaupt Ver-
setzungen zu finden. Durch die Anwendung beider Verfahren sollen sich die Vor-
teile erganzen, um Informationen tber Probenbereiche mit sowohl niedriger, als
auch hoher Versetzungsdichte zu gewinnen.
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3.2. Analysemethoden

3.2.1. Synchrotron-Réntgentopographie

Die WB-XRT wurde am Topo-Tomo Strahlengang des Synchrotrons
/olngstré')mquelle Karlsruhe (ANKA) am Karlsruher Institut ftir Technologie (KIT)
durchgefihrt [32, 120]. Das Synchrotron besteht aus einem 2,5 GeV Elektronen-
speicherring mit einem Durchmesser von 103 m. Die Synchrotronstrahlung wird
an einem 1,5T Dipolmagnet erzeugt und besitzt ein kontinuierliches Spektrum
mit Wellenldngen im Bereich von 0,02 bis 0,2nm. Der Strahlengang bis zum
Be-Fenster ist 26 m lang. Der Abstand zwischen dem Be-Fenser und der Probe
betragt etwa 70 cm. Der Rontgenstrahl hat eine sehr hohe Intensitat bei geringer

Divergenz und hoher Brillanz.

Abb. 3.1 stellt den Messaufbau schematisch dar. Wenn der Priméarstrahl aus
dem Be-Fenster austritt (1), geht er zundchst durch ein System aus Schlitz-
blenden (2), bevor er auf die Probe (5) trifft, welche auf einem zwei-Achsen Go-
niometertisch (6) befestigt ist. Damit sind Translationen in y- und z-Richtung
sowie Rotationen um die y- und z-Achse moéglich. Wenn der Primarstrahl die
Probe trifft, kommt es zur Réntgenbeugung an den verschiedenen Netzebenen-
scharen der Kristallstruktur (7). Die Beugungsreflexe bilden ein Laue-Muster
und werden mit einem réntgensensitiven Film (Slavich VRP-M mit einer Korn-
grofie von etwa 0,05 um) in Durchstrahl- (4) oder Riickstrahlgeometrie (3) auf-
genommen. Die Filmgrée betrug 102x 127 mm? und der Abstand zwischen Pro-
be und Film variierte zwischen 80 und 95mm. Die Primarstrahlgré6f3en waren

Abbildung 3.1. — Schematische Darstellung des WB-XRT-Messaufbaus.
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Abbildung 3.2. - Skizzen von verschiedenen Topogrammen. a) Reguléires
Topogramm, wenn keine Stérungen im Probenvolumen vorliegen. b) Verzerrtes
Topogramm, wenn die Netzebenenschar im Kristall elastisch verspannt ist. c)

Aufgespaltenes Topogramm, falls sich eine Korngrenze im Strahlengang befindet
(Beugungskontrast). d) Kristalldefekte erzeugen durch thre lokalen Spannungshdéfe
einen Kontrast im Topogramm.

4x4mm?, 8x5mm?, und 7x4 mm?. Typische Belichtungszeiten reichten von 12's
in Durchstrahl-Geometrie und bis 160 s in Ruckstrahl-Geometrie.

Die Rontgenstrahlen werden an den Netzebenen der Kristallstruktur gebeugt,
wenn die Bragg-Bedingung n\ = 2dsin § erfullt ist (vgl. Abschn. 2.3.4 S. 34). Jeder
gebeugte Strahl erzeugt auf den Film ein Topogramm, welcher die Information
aus jeweils einer Netzebenenschar des Probenvolumens enthalt. Durch den na-
hezu parallelen Strahlengang gibt es keine Vergrof3erung. Bei einer ungestorten
Probe haben die Topogramme demnach die Gréfse und Form des Primarstrahls,
wie er durch die Schlitzblenden eingestellt wird (s. Abb. 3.2 a). Ist die betreffende
Netzebenenschar durch mechanische Spannungen verbogen, gibt es eine kon-
tinuierlich wachsende Abweichung von der Bragg-Bedingung, sodass sich das
Topogramm verzerrt (b). Befindet sich im Strahlengang eine Korngrenze, erzeugt
jedes Korn ein eigenes Laue-Muster, sodass sich mehrere Laue-Muster auf dem
Film tiberlappen. Bei sehr kleiner Abweichung zwischen den Kristallorientierun-
gen beider Korner, kommt es zu einer Aufspaltung des Topogramms entlang der
Korngrenze, welche als Beugungskontrast bezeichnet wird (c, Pfeile). Die Rich-
tung der Aufspaltung wird durch die Lage der Rotationsachsen und die Richtung
des Beugungsvektors bestimmt. Der Betrag der Aufspaltung ergibt sich aus dem
Betrag des Rotationswinkels. Wenn sich im untersuchten Probenvolumen Kris-
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Schwarten Sz‘illjlen Wachstumsrichtung:T
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Abbildung 3.3. - Querschnitt durch einen zerlegten Siliciumblock. A: Probe parallel
zur Wachstumsrichtung. B: Probe senkrecht zur Wachstumsrichtung.

talldefekte mit lokalen Spannungshéfen befinden, erzeugen diese einen zusatzli-
chen Kontrast im Topogramm (d).

Die Filme wurden fiir ein Ubersichtsbild mit einem Scanner digitalisiert. Fur
die Indizierung der Rontgenreflexe (Topogramme) und zur Bestimmung der Kor-
norientierungen wurden die Laue-Muster mit der Software LauePT simuliert [59].
Die einzelnen Topogramme wurden mit einem optischen Mikroskop (Leica DM)
digitalisiert, welches mit einer CCD-Kamera ausgertistet ist.

Probenpréparation

Als Probenmaterial dienten Si-Scheiben, welche parallel (Probe A) und senkrecht
(Probe B) zur Wachstumsrichtung aus typischen Forschungsblécken gesagt wur-
den (s. Abb. 3.3). Diese hatten die Abmafie von ca. 60x70x0,4 mm?3. Die Proben
wurden im optischen Licht fotografiert und danach chemisch-mechanisch poliert,
um eine glatte und defektifreie Oberflache zu erhalten. Nach der Politur wurden
von den Scheiben PL-Aufnahmen erstellt (vgl. Abschn. 2.3.6 S. 37).

3.2.2. Transmissionselekironenmikroskopie

Die TEM wurde am Jeol JEM 4000 FX des Max-Planck-Instituts fir Mikrostruk-
turphysik (Halle) durchgefiihrt. Die Elektronenquelle war eine LaBg-Elektrode
und die Beschleunigungsspannung betrug 200 keV. Die Proben wurden auf ei-
ner Halterung mit Kippmoéglichkeit in zwei Richtungen befestigt. Die Bilder wur-
den auf einem fluoreszierenden Schirm projiziert, oder mit einem hochsensitiven,
feinkdrnigen Film aufgenommen. Die Filme wurden nach ihrer Entwicklung mit
einem Durchlicht-Scanner digitalisiert.
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Mit einem Ultraschall-Bohrer wurden aus einem kappenahen Wafer Proben-
scheiben mit einem Durchmesser von 3 mm herausprapariert. Die Scheiben wur -
den auf eine Dicke von ca. 80 um geschliffen, einseitig poliert und auf der gegen-
uberliegenden Seite gedimpelt, bis die diinnste Stelle ca. 10 um betrug. Danach
wurden die Scheiben mit einem 3keV Ar-lonenstrahl (Gatan Precision Ion Polis-
hing System, Model 691) weiter abgediinnt, bis in der Mitte ein Loch entstanden
ist. In dessen unmittelbarer Umgebung ist die Probe wenige hundert Nanometer
dick und damit fiir die TEM-Untersuchung geeignet.

3.3. Ergebnisse

3.3.1. Korngefiige und PL-Aufnahmen der WB-XRT-Proben

Die optischen Abbildungen der Proben sind neben den PL-Aufnahmen in Abb. 3.4
gegeben. Probe A, parallel zur Wachstumsrichtung, hat eine nahezu kolumnare
Kornstruktur mit Korngréf3en zwischen 5 und 12 mm (Abb. 3.4 a). Die Korngren-
zen im Kornstrukturbild sind auch in der PL-Abbildung als dunklerer Kontrast
sichtbar (Abb. 3.4b). Zusitzlich zu den Korngrenzen ist im oberen Bereich der
PL-Aufnahme ein Gebiet mit hoher Rekombinationsaktivitit zu erkennen. Dies
ist auf eine hohe Versetzungsdichte zurtickzuftihren. Die Kornstruktur der Pro-
be B, senkrecht zur Wachstumsrichtung, ist etwas feinkoérniger als diejenige in
der Probe A (Abb. 3.4 c). Auch hier sind im PL-Bild neben den Korngrenzen auch
Kontraste von Versetzungsclustern zu sehen (Abb. 3.4 d).

In Abb. 3.4 sind die Messpositionen fur die WB-XRT als rote Rechtecke darge-
stellt. Diese wurden grundsatzlich so gewéahlt, dass sich gemaf dem Kornstruk-
turbild keine Korngrenzen im Strahlengang befinden. In Probe A wurde entlang
der Wachstumsrichtung das Versetzungscluster abgescannt (Abb. 3.4, Positionen
82 bis 89). Zusatzliche Messpositionen wurden in Kérner gelegt, welche nach dem
PL-Bild keine Rekombinationsaktivitdt zeigen (Positionen 91 und 127). In Probe
B, senkrecht zur Wachstumsrichtung, wurden zwei Positionen (115 und 116) so
gewahlt, dass sie in einem Korn gleicher Orientierung liegen. In Position 115 fin-
den sich im PL keine rekombinationsaktiven Defekte, wihrend in Position 116
ein Versetzungscluster angeschnitten wird.
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Probe A, Wachstumsrichtung: y-Achse
a) onstrukur
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Abbildung 3.4. — Darstellung der Kornstrukturen (a und c) und PL-Aufnahmen (b und
¢) fiir die Proben A und B. Die Wachstumsrichtung der Probe A ist die y-Achse und
diejenige der Probe B die x-Achse. Rot markiert sind die Messpositionen fiir die
WB-XRT.

3.3.2. WB-XRT an Gebieten hoher Versetzungsdichte

Die WB-XRT Aufnahmen wurden an den Positionen 82 bis 89 (Probe A) sowohl
in Durchstrahl- als auch Ruckstrahl-Geometrie aufgenommen. In Abbildung 3.5
sind die Laue-Muster der Positionen 82 und 84 in Durchstrahl-Geometrie ge-
geben. Der Querschnitt des Primérstrahls betrug 8 x5 mm?. Die Topogramme in
Position 82 (Abb. 3.5a) zeigen alle eine Aufspaltung, da sich im Probenvolumen
eine Kleinwinkelkorngrenze befindet. Position 84 liegt beztiglich der Wachstums-
richtung tiber Position 82 und in den Topogrammen (Abb. 3.5b) sind noch mehr
Aufspaltungen und damit mehr Korngrenzen zu erkennen.

Die Aufspaltung der Topogramme erfolgt in einer bestimmten Richtung, wie sie
in Abb. 3.5b durch schwarze Pfeile dargestellt ist. Mit dem Programm LauePT
wurde das Laue-Muster in Abb. 3.5a simuliert und in Abb. 3.5 ¢ durch schwarze
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Abbildung 3.5. — Abbildungen der Laue-Muster der Positionen 82 (a) und 84 (b) der
Probe A (parallel zur Wachstumsrichtung). ¢) Mit LauePT durchgefiihrte Simulation des
Laue-Musters von Position 82 (schwarze Rechtecke) und einem weiteren Laue-Muster,

welches 3° um die y-Achse rotiert wurde (rot gestreifte Rechtecke).
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Probe B (senkrecht zur Wachstumsrichtung). Die nicht indizierten Topogramme im

Laue-Muster (b) zeigen das Vorhandensein einer weiteren Kornorientierung an. c) Zwei

mit LauePT simulierte Laue-Muster, welche sich durch eine Rotation von 3° um die
x-Achse unterscheiden (schwarze, bzw. rote Rechtecke).
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Rechtecke dargestellt. Um die Aufspaltung in Abb. 3.5b nachzustellen, wurde ein
weiteres Laue-Muster simuliert, welches 3° um die y-Achse rotiert wurde (Abb.
3.5¢, rot gestreifte Rechtecke). Diese Achse entspricht der Wachstumsrichtung.
Bei der Rotation verschieben sich die Positionen der Topogramme in dieselbe
Richtung, in der auch die Aufspaltung in Abb. 3.5b erfolgte (siehe z.B. die 224-,
202- und 313-Topogramme). Die Aufspaltungen erkliaren sich demnach haupt-
sachlich durch verschiedene Subkdérner, deren Orientierung zueinander um eine

Achse parallel zur Wachstumsrichtung rotiert ist.

Analog dazu wurde das Laue-Muster aus der Position 116 (Probe B, senkrecht
zur Wachstumsrichtung) analysiert (Abb. 3.5b). Auch hier ist eine Aufspaltung
der Topogramme erkennbar, welche die Anwesenheit von Korngrenzen indiziert.
Die Richtung der Aufspaltung wurde abermals mit LauePT nachgestellt (Abb.
3.5b). Hier war eine Rotation von 3° um die x-Achse notwendig um die Rich-
tung der Aufspaltung nachzustellen. Dies entspricht in diesem Fall wieder der
Orientierung der Wachstumsrichtung.

Die Entwicklung des Versetzungsclusters in Probe A (Abb. 3.4b) ist detailliert
anhand der zusammengefiigten 220-Topogrammen von Position 82 bis 85 in Abb.
3.7 a gegeben. Die Wachstumsrichtung ist parallel der y-Achse und entspricht der
[31 1]-Orientierung. Grundsétzlich ist die Versetzungsdichte an diesen Probenpo-
sitionen zu hoch, um Einzelversetzungen auflésen zu kénnen. Bereits an Position
82 ist eine Aufspaltung des Topogramms (d1) in zwei verzerrte Subkoérner zu er-
kennen. Der Betrag dieser Aufspaltung wird mit zunehmender Hohe im Block
grofer (d2) und die Anzahl der Aufspaltungen nimmt zu, wie es anhand Positio-
nen 84 und 85 deutlich wird. In den weiteren Positionen 86 bis 89 (nicht im Bild)
ist dieser Prozess derart fortgeschritten, dass die Topgramme auf den Film mit
den benachbarten Topogrammen tiberlappen. Die Entwicklung des Versetzungs-
clusters geht also mit einer zunehmenden Generation von Subkérnern (und da-
mit Kleinwinkelkorngrenzen) einher, die zueinander in ihrer Kristallorientierung
leicht rotiert sind. Diese Missorientierungen nehmen ebenfalls mit fortschreiten-
der Entwicklung des Versetzungsclusters zu.

In Abbildung 3.7 b ist ein Ausschnitt des PL-Bildes aus Abb. 3.4 b gegeben. Das
rote Rechteck markiert die Probenposition aus der auch die Topogramme in Abb.
3.7 a stammen. Es ist ersichtlich, dass die Aufspaltung d1 in der PL nur einen
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Abbildung 3.7. - a) Zusammengesetzte 220-Topogramm der Positionen 82 bis 85. In
Position 82 ist bereits eine Aufspaltung des Topogramms zu erkennen (d1), welche
sich in Position 83 verbreitet (d2). b) Detail der PL-Aufnahme von Probe A. Das rote
Rechteck markiert die Fliiche aus, der die Topogramme in (a) stammen. Die
Wachstumsrichtung entspricht der y-Achse.

schwachen Kontrast erzeugt, wahrend die Aufspaltung d2 bereits mit Gebieten
starker Rekombinationsaktivitdat assoziiert werden kann. Die Aufspaltungen dl1
und d2 entsprechen Kippwinkeln von 0,29° und 0,80°. Die dabei auftretenden
Versetzungsabstdnde h entsprechen 76 nm, bzw. 28 nm (vgl. Abschn. 3.3.3 und
Tab. 3.1).

An den Positionen 82 bis 85 wurden auch Aufnahmen in Riickstreu-Geometrie
durchgeftiihrt. Die Informationstiefe betragt dabei wenige pym, sodass mehr Struk-
turen erkennbar sind. Die 444-Topogramme der Positionen 82 bis 84 wurden
zusammengesetzt und sind in Abb. 3.8 a dargestellt. Abb. 3.8b enthalt die dazu-
gehorige stereographische Projektion. Der Massenschwachungskoeffizient p far
diesen Reflex und der entsprechenden Wellenldnge der Rontgenstrahlung betragt

etwa 2 um.

Bereits an Position 83 in Abb. 3.8 a ist anhand der Abweichung von einer recht-
eckigen Form (vgl. Abb. 3.2) eine leichte Verzerrung des Topogramms zu erken-
nen. Die Netzebenen der Kristallstruktur sind demnach verbogen. Auch ist bereits
eine Kleinwinkelkorngrenze erkennbar (gestrichelter Pfeil), wo sich der Kontrast
sprunghaft verandert. Weiterhin erkennt man Gebiete mit héherem oder nied-
rigem Kontrast (durchgezogene Pfeile). In Vergleich mit einer EBIC-Messung an
derselben Position (s. dazu Abschn. 4.3.3, S. 108) ist an diesen Gebieten eine ho-
here Versetzungsdichte zu erkennen. Innerhalb der Position 83 geht die stetige

78



3.3. Ergebnisse

Position 84

(a) (b) s o (c) EBIC an Position 82}}7& K ’
Wachstums- Jor e S 25 ////
richtung /[ - c o i

nahe311] . -

Position 83

3 mm

\g444 4 :
k L -

Abbildung 3.8. — @) Zusammengesetzte 444-Topogramme der Positionen 83 bis 84. b)
Stereografische Projektion zur Darstellung der Kornorientierung. c) EBIC-Aufnahme
von derselben Position 83 (vgl. Abschn. 4.3.3, S. 4.3.3).

Anderung des Kontrastes in eine sprunghafte Anderung tiber (*-Symbol). Dies ist
die Entstehung einer Kleinwinkelkorngrenze. In Position 84 sind anhand der Auf-
spaltungen im Topogramm (d3 bis d6) bereits mehrere Kleinwinkelkorngrenzen
zu erkennen. Die Kippwinkel § zwischen den Subkérnern und die Versetzungs-
abstande h sind in Tab. 3.1 gelistet.

Die 111-Topogramme, aufgenommen in Durchstrahl-Geometrie, der Positionen
115 und 116 der Probe B (senkrecht zur Wachstumsrichtung) befinden sich in
Abbildung 3.9. Die Laue-Muster der beiden Messungen (Abb. 3.6 a und b) zeigen,
dass beide in einem Korn mit derselben Orientierung liegen. Man erkennt auf den
Filmen ein zweites Laue-Muster mit geringem Kontrast, was auf das Vorhanden-
sein einer zweiten Kornorientierung hindeutet. Das Probenvolumen in Position
115 ist nach dem PL-Bild (Ab. 3.4 d) nominell defektfrei. Im Topogramm sind eini-
ge Defektkontraste zu erkennen. Dies sind streng parallel aufgereihte Versetzun-
gen (weie Pfeile) mit einzelnen, gekriimmten Versetzungen dazwischen. Dartiber
hinaus erkennt man Spannungshoéfe von Ausscheidungen (roter Pfeil). Die De-
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(a) Position 115 «—8,77 (b) Position 116 <877
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Abbildung 3.9. - @) 111-Topogramm aus der Position 115, welches nach dem PL-Bild
defektarm ist. Zu sehen sind streng parallel Anordnungen von Versetzungen (weif3e
Pfeile), vereinzelte, gekriimmte Versetzungen und Ausscheidungen (roter Pfeil).
b) 111-Topogramm aus Position 116. Die Abstéinde (d7) und (d8) befinden sich in Tab.
3.1.

fektdichte ist aber insgesamt niedrig. Die gleichen Defekte kann man in Position
116 erkennen, obwohl dort der allgemeine Kontrast schlechter ist, héchstwahr-
scheinlich bedingt durch Bewegungen der Probe wahrend der Aufnahme. In Abb.
3.6b ist an der Stelle unten rechts ein Versetzungscluster angeschnitten. Es sind
vier einzelne Subkérner zu erkennen, die von ihren Umrissen her in die Stelle
ohne Kontrast passen. Sie werden an einer anderen Stelle projiziert, da die Ori-
entierung dieser Subkorner gegentiber dem umgebenen Korn leicht verkippt ist.
Die Kippwinkel der Subkérner (d7 und d8) sind in Tab. 3.1 gegeben.

3.3.3. Bestimmung der Verkippung der Subkérner

Die in den Topogrammen sichtbaren Aufspaltungen (charakterisiert durch die
Distanzen d) korrespondieren mit einem Kippwinkel § zwischen den Orientierun-
gen der benachbarten Subkoérner. Dieser Winkel kann berechnet werden, wenn
der Abstand zwischen Probe und Film bekannt ist. Die Distanz d kann auf den
digitalisierten Topogrammen mit einer geschatzten Genauigkeit von +5 Pixel (ent-
sprechend +1 um) ermittelt werden. Die Kleinwinkelkorngrenze lasst sich mo-
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Tabelle 3.1. — Auflistung der Kippwinkel und Versetzungsabstéinde fiir die
Topogramm-Aufspaltungen d1 bis d2 (Abb. 3.7), d3 bis d6 (Abb. 3.8) und d7 bis d8
(Abb. 3.9). Die geschditzten Fehler fiir d, § und h liegen bei + 1 um, + 0,002° bzw. +

5nm.

Aufspaltung d Kippwinkel der Mittlerer Versetz-

auf Film [pm)] Orientierung 6 [°] ungsabstand % [nm]

dl 482 0,29 76
d2 1325 0,80 28
d3 795 0,38 58
d4 1301 0,62 36
ds 578 0,27 80
d6 157 0,07 297
d7 1235 0,74 30
ds 1114 0,67 33

dellhaft als Aufreihung von Versetzungen mit einer mittleren Distanz h darstel-
len, welche damit eine bestimmte Defektdichte g; innehat. Unter Annahme einer
symmetrischen Kippkorngrenze ergibt sich der Kippwinkel aus: sin(6/2) = b/(2h)
[67, S. 705]. Die Dichte der Versetzungen entlang der Kleinwinkelkorngrenze ist
demnach g5 = 1/h.

Die Messungen der Kippwinkel § zwischen den beobachteten Subkérnern d1
bis d2 in Abb. 3.7, d3 bis d6 in Abb. 3.8 und d7 bis d8 in Abb. 3.9 sind in Tab.
3.1 zusammen mit den daraus resultierenden Versetzungsabstinden h gelistet.
Dieser bleibt in der Gréfsenordnung gleich, auch wenn statt einer symmetrischen
Kippkorngrenze eine asymmetrische Kippkorngrenze oder eine Drehkorngrenze
angenommen wiirde. Die beobachteten Kippwinkel reichen von 0,07 ° bis 0,80°
mit einem entsprechenden Versetzungsabstand von ca. 297 nm bis 28 nm. In al-
len Fallen waren die Versetzungen innerhalb solcher Kleinwinkelkorngrenzen mit
einer Atzgrubenzihlung nicht mehr quantifizierbar.

3.3.4. WB-XRT an Gebieten geringer Versetzungsdichte

Innerhalb der Versetzungscluster ist die Versetzungsdichte zu hoch, um einzelne
Versetzungslinien auflésen zu kénnen (vgl. Abb. 3.7 und 3.8). Daher sollen in
diesem Abschn. Messpositionen betrachtet werden, welche im PL-Bild (Abb. 3.4a
und b) ohne Kontraste und somit defektarm erscheinen.
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Tabelle 3.2. — Auflistung der sichtbaren Defekte in Abb. 3.10. Anhand der
Ausléschungsbedingung g - b = 0 ergeben sich die méglichen Burgersvektoren.

Ausgeldscht bei Moégliche Burgersvektoren

Defekt g=lg19293] b = § [uvw]
A 040, 131 101,101
B 111 110, 011, 110, 011
C 111, 131 101,101

Der Kontrast von Versetzungen in einem Réntgentopogramm ist von der Ori-
entierung des Beugungsvektors g abhangig. Der Kontrast einer Versetzung kann
verschwinden, wenn die notwendige (aber nicht hinreichende) Bedingung g-b = 0
erfiillt ist. Das Topogramm kommt demnach von einer Netzebenenschar, welche
durch die Versetzung nicht deformiert wird. Dartiber hinaus ist auch die Rich-
tung der Versetzung ! von Bedeutung: eine Versetzung wird dann nicht unsicht-
bar, wenn gilt: g - b x I # 0 [145, S. 445]. Fur die Bestimmung der Richtung des
Burgersvektors sind Ausléschungen in mindestens zwei Topogrammen notwen-
dig, deren Beugungsvektoren g nicht zueinander parallel sind - dann erhalt man

g1 % 9o || b.

In Abb. 3.10 befinden sich mehrere Topogramme mit unterschiedlichen Beu-
gungsvektoren g aus Position 91 (Durchstrahl-Geometrie) in einem Korn mit einer
(031)-Wachstumsrichtung. Im 111-Topogramm (Abb. 3.10a) erkennt man einen
Defekt mit hohem Kontrast, d.h. ausgepriagtem Spannungsfeld (A). Dartber hin-
aus sind Versetzungen sichtbar, welche im Bild von links oben nach rechts unten
verlaufen (B). Das 111-Topogramm (Abb. 3.10b) zeigt wieder den Defekt (A) und
Versetzungen, welche von rechts oben nach links unten verlaufen (C). Das 040-
Topogramm (Abb. 3.10c¢) zeigt beide Versetzungsscharen (B und C), jedoch ist
hier der Defekt (A) ausgeldscht. In dem 131-Topogramm (Abb. 3.10d) sind die
Defekte (A) und (B) und im 131-Topogramm (Abb. 3.10¢) die Defekte (B) und
(C) sichtbar. Dies ist zur besseren Ubersicht in Tab. 3.2 aufgelistet. Alle in Abb.
3.10 sichtbaren Defekte haben einen Burgersvektor nach (110). Die Ausrichtung
der Versetzungslininen lasst vermuten, dass die Versetzungen (B) und (C) auf der
(111)- bzw. der (111)-Gleitebene liegen (vgl. Abb. 3.10f).

In Abb. 3.11 ist das 022-Topogramm der Position 127 dargestellt. Diese be-
findet sich innerhalb eines Kornes der Probe A (parallel zur Wachstumsrichtung),
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Wachstumsrichtung:
nahe [031]

Abbildung 3.10. - a bis e) Details von Topogrammen aus dem Laue-Muster der
Messposition 91 (Probe A, parallel zur Wachstumsrichtung). Erkennbar sind drei
Defektarten (A bis C), welche unterschiedliches Ausléschungsverhalten zeigen.
fl Stereografische Projektion zur Verdeutlichung der Kristallorientierung, wie sie aus
dem Laue-Muster hervorgeht. Blau markiert sind die méglichen Gleitsysteme der
Versetzungsschar (B) und rot das Gleitsystem der Versetzungsschar (C).
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Abbildung 3.11. - a) 022-Topogramm (Transmission) eines Kornes mit

Wachstumsrichtung nahe [130]. Die Versetzungen bilden Pile-

auf Ebenen, deren Azimutwinlkel 3 in der stereografischen Projektion (b) eingetragen

sind. Daneben gibt es Gebiete mit héherer Versetzungsdichte (rote Pfeile), welche von
den Pile-Ups begrenzt werden (*-Symbol). Ein gestrichelter Pfeil lduft entlang eines

Pile-ups, welches im Korn endet. b) Laue-Muster. c) Stereografische Projektion.
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3.3. Ergebnisse

welches im PL-Bild als nicht rekombinationsaktiv erscheint (Abb. 3.4 b). Das Korn
hat eine Orientierung nahe [130] (Abb. 3.4 c und d). Die sichtbaren Defekte kon-
nen in drei Kategorien eingeordnet werden. Zunachst sind einzelne Versetzun-
gen erkennbar, welche inhomogen im Volumen verteilt sind. Sie bilden eine eher
zellulare Struktur. Dazu existieren Gebiete mit héherer Versetzungsdichte, wel-
che in Wachstumsrichtung ausgerichtet sind (rote Pfeile). Eine dritte Anordnung
sind Ebenen mit Pile-ups, auf denen sich Versetzungen streng parallel zueinander
ausgerichtet haben. Diese Ebenen bilden eine Schnittgerade mit der Probenober-
flache mit dem Winkel ’. Die korrespondierenden Azimutwinkel § sind in der
stereografischen Projektion, zusammen mit den o/-Werten eingezeichnet (zur Er-
lauterung s. Anhang A S. 136). Die Lage dieser Ebenen entspricht in Rahmen der
Messungenauigkeit der Lage von {111}-Gleitebenen.

Bemerkenswert ist die Beobachtung, dass die beschriebenen Ebenen im Korn
enden konnen (gestrichelter Pfeil). Die Versetzungsdichte nimmt dabei ab und die
strenge parallele Anordnung geht verloren. Da im Laue Muster nur die Topogram-
me einer einzigen Kornorientierung sichtbar sind (Abb. 3.11b) ist anzunehmen,
dass es sich bei den Ebenen nicht um Zwillingsgrenzen handelt. Sie scheinen
auferdem eine Barriere fiir die dichten Versetzungsanordnungen darzustellen
(*-Symbol).

Die Position 115 zeigt ein defektarmes Gebiet in der Probe B (senkrecht zur
Wachstumsrichtung). Ein zentrales Detail aus Abb. 3.9a ist in Abb. 3.12a ver-
grofiert dargestellt. Die Orientierung der Wachstumsrichtung ist [211]. Erkennbar
sind abermals Pile-ups aus streng parallel angeordneten Versetzungen, welche
sich, der Messung der 3’-Winkel zufolge, auf {111}-Ebenen befinden. Zusatzliche
Topogramme im Laue-Muster (Abb. 3.6,b) sowie EBSD-Messungen an Position
116 (Abb. 4.9¢c und d, S.113) ergeben, dass diese Ebenen in diesem Fall zum
Teil durch Zwillingsbildung erklart werden kénnen. Diese lasst sich hier durch
Drehung von 60° um eine Achse parallel zu [1 11] darstellen. Zwillingsgrenzen
kénnen demnach von Versetzungen dekoriert werden. Daneben gibt es vereinzel-
te, gekrimmte Versetzungen, von denen einige sichtlich an die Pile-ups gebunden
sind (z.B. markiert durch rote Pfeile). Spharische Kontraste mit einer kontrastlo-
sen Linie senkrecht zum Beugungsvektor g,;; deuten auf das Vorhandensein von
Ausscheidungen hin (*-Symbol). Die Ausscheidungen zeigen keinen konkreten
Einfluss auf die Versetzungen, z.B. durch eine lokal erhéhte Versetzungsdichte.
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500 um 9477

Abbildung 3.12. — a) Ausschnitt aus dem Topogramm in Abb. 3.9 a. Zu erkennen sind
geradlinige Pile-ups (rote Linien) mit parallel angeordneten Versetzungen, vereinzelte,
gekriimmte Versetzungen (rote Pfeile) und sphdrische Kontraste (*-Symbol). Die Winkel
der Schnittgeraden 3’ wurde als ihre korrespondierenden Azimutwinkel 8 in der
stereografischen Projektion eingetragen (b).

3.3.5. TEM-Untersuchung von dichten Clustern

In Abb. 3.13 befindet sich ein Ausschnitt aus dem Defektstrukturbild eines kap-
pennahen Wafers. Die Waferoberflache und damit die Oberflache der TEM-Proben
ist senkrecht zur Wachstumsrichtung orientiert. Die Positionen (A) und (B) aus
denen die Proben Stammen sind in Abb. 3.13 markiert. Beide Bereiche befinden
sich innerhalb von dichten Clustern und beinhalten sehr hohe Versetzungsdich-

ten mit knoétchenartigen Strukturen.

In Abb. 3.14a ist eine TEM-Aufnahme aus dem Probenbereich A gegeben.
Die Probe wurde so rotiert, dass der Elektronenstrahl parallel zu einer (100)-
Richtung verlauft (Abb. 3.14b). Es sind mehrere Pile-ups aus Versetzungen zu
sehen, die sich scheinbar verzweigen. An der mit dem *-Symbol markierten Stelle
verlauft ein Pile-up mit dem Abstand ml um einen anderen herum, was auf ei-
ne Wechselwirkung zwischen den Pile-ups hindeutet. Der rot markierte Bereich
ist in Abb. 3.14c vergrofert dargestellt. Die sichtbaren Pile-ups bestehen aus
Versetzungen mit unterschiedlichen Abstidnden h, welche in der Aufnahme di-
rekt gemessen werden kénnen. Diese reichen hierbei von ca. 80 bis 800 nm (vgl.
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20 mm

Abbildung 3.13. - Detail des Defektstrukturbildes eines kappennahen Wafers. Die
roten Rechtecke A und B zeigen die Positionen aus denen die TEM-Proben
herausprdéipariert wurden.

Tab. 3.3). Die Anordnung der Versetzungslinien in den Pile-ups ist weitestgehend
regelméagfig, geradlinig und streng parallel zueinander. Dies ist auch in weite-
ren Aufnahmen der gleichen Probe zu beobachten, welche sich im Anhang Abb.
B.2 und B.3 befinden. Die Versetzungen innerhalb der Pile-ups befinden sich auf
Ebenen, welche mit der Probenoberflache eine Schnittgerade bilden. Diese nimmt
einen Winkel 4’ ein, der in den TEM-Aufnahmen eingetragen ist (s. Erlauterung
im Anhang A S. 136). Daraus ergibt sich der Azimutwinkel 3, wie er in die stereo-

grafische Projektion eingetragen werden kann (3.14 e).

Eine andere Probe aus dem Bereich A zeigt ein Pile-up mit sehr niedrigen Verset-
zungsabstinden von ca. 35nm (Abb. 3.15). Der Primarstrahl verlauft parallel zu
einer (100)-Orientierung. Neben den Pile-up erkennt man vereinzelte, gekrimmt
Versetzungen, welche z.T. in einem flacheren Winkel durch die Probe laufen. Die
Beugungsbilder in Abb. 3.15c und d wurden in einem Bereich oberhalb bzw. un-
terhalb des Pile-ups aufgenommen. Insbesondere anhand der Kikuchi-Linien ist
eine leichte Anderung der Orientierung erkennbar. Die 3-Winkel der Pile-ups sind
in der stereografischen Projektion (Abb. 3.15e€) eingetragen.

87



3. Strukturelle Untersuchung von Versetzungsclustern

'©°¢ quL U1 Yd1s uapuyaoq gy
S1q Y pun [w apupisqy a1J °¢ uduuanunzy uauabp.gabuis uap mu uswynufity uap nz uonxa{oid ayosyo.uboalals (2
‘uUapom 1425f01b12a (3) U1 1S1 Ydl1adag a11a1ydoul ol 1] (P "Mzq q) ultapngsbunbnag uabrioyabnzop uap
mu (2) pfiyp.nsiamyz wy pun () IRfYPLHSIANA Wl g SaYN212quUIGO.] SIP udawypuny-WAHL PI2filoH — *¥1°¢ Sunpliqqy

88
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Abbildung 3.15. - a) Vielstrahlfall-Hellfeld-TEM-Aufnahme aus dem Probenbereich B.
b) Stereografische Projektion. c¢) und d) Beugungsmuster aus den Bereichen oberhalb
und unterhalb des mit h9 gekennzeichneten Pile-ups.

In Abb. 3.16 sind zwei TEM-Aufnahmen aus dem Probenbereich B. Die Probe
wurde so rotiert, dass der Priméarstrahl parallel zu einer (111)-Orientierung ver-
lauft. Die Aufnahmen zeigen Gebiete mit geringerer Versetzungsdichte. Die Ver-
setzungsabstiande innerhalb der Pile-ups sind grof3er und die Versetzungen haben
keine strenge Ausrichtung, nur manche verlaufen parallel zu einer benachbarten
Versetzung (siehe Markierungen A7 und A8 in Abb. 3.16a bzw. 3.16d). Die Azi-
mutwinkel g sind in der stereografischen Projektion eingezeichnet (3.16€).

Die Versetzungsabstande h und Abstande der Pile-ups m, welche aus den TEM-
Aufnahmen hervorgehen, sind in Tab. 3.3 gegeben. Die Versetzungsabsténde rei-
chen von ca. 35 bis 897nm. Unter Annahme einer symmetrischen Kippkorn-
grenze konnen aus diesen Abstanden Verkippungen von 0,02 bis 0,62 ° berech-
net werden. Diese stimmen mit den Messungen aus den XRT-Topogrammen gut
uberein (vgl. Tab. 3.1). Die Abstdnde der Pile-ups zueinander reichen von ca. 861
bis 1874 nm.

Die Versetzungen innerhalb der Pile-ups sind geradlinig und richten sich bei
niedrigen Versetzungsabstanden parallel zueinander aus. Diese Anordnungen
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3.3. Ergebnisse

Tabelle 3.3. — Die gemessenen Versetzungsabstdnde h1 bis h9, bzw.
Pile-up-Abstdnde m1 und m2 aus den TEM-Aufnahmen. Die Verkippungswinkel 0
ergeben sich aus dem Versetzungsabstand durch die Annahme einer symmetrischen
Kippkorngrenze: § = 2 - arcsin(b/2h).

Messung aus Abb. Versetzungsabstand h [nm] Verkippung 6 [°]

hl 3.14 81 0,27
h2 3.14 206 0,11
h3 3.14 838 0,03
h4 B.2 127 0,17
hb5 B.3 414 0,05
h6 B.3 189 0,12
h7 3.16 623 0,04
h8 3.16 897 0,02
h9 3.15 35 0,62
Pile-up-Abstand m [nm]
ml 3.14 1874
m2 B.2 861

verlaufen auf Ebenen, deren Ebenennormalen n bestimmte Vorzugsorientierun-
gen zu haben scheinen. Bei Betrachtung der Azimutwinkel (5 bis ;3 und deren
Lage in den stereografischen Projektionen (Werte s. Anhang Tab. B.5 S. 143) sind
im Rahmen der Fehlerschatzung Ag (s. Anhang B.6 S. 144) drei Vorzugsausrich-
tungen zu erkennen:

1. Ausrichtung derart, dass der Azimutwinkel § mit denjenigen eines 111-Poles
zusammenfallt: 55, Bs, f12 und Sig.

2. Ausrichtung derart, dass der Azimutwinkel g zwischen denjenigen der 211,
311 und 331-Pole liegt: 5, 87, B und ;.

3. Ausrichtung derart, dass der Azimutwinkel g mit denjenigen eines 110-Poles
zusammenfallt: 5, und F;3.

Der Verlauf der Pile-ups, z.B. in den Abbildungen 3.14 (Markierung A1) und
3.15 (Markierung h9), dndert sich in geringen Abstdnden, teilweise von wenigen
Versetzungen. Die Anderung der Laufrichtung erfolgt hierbei zwischen zwei Ebe-
nen alternierend und sprunghaft. Somit kann der makroskopische Verlauf der
Pile-ups (z.B. in Atzbildern, s. Abb. 2.11 S. 45) dennoch willkiirlich erscheinen.
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3.4. Diskussion

3.4.1. Struktureller Aufbau der Pile-ups

Die Versetzungen scheinen zu einem Grofiteil aus 60 °-Versetzungen mit einem
Burgersvektor der Art b = £(110) zu bestehen, wie es anhand WB-XRT-Messung
beobachtet wurde (vgl. Abb. 3.10). Bemerkenswert ist, dass die Versetzungsli-
ninen gekrummt sind, wenn die Versetzungsdichte gering ist. Sobald sich diese
einander nahern und zu Pile-ups formieren, werden die Versetzungslininen gerad-
linig (vgl. Abb. 3.11 a, rote Pfeile und Abb. 3.16). Die Abstande der Versetzungen
konnten mit WB-XRT aus der Rotation der Kristallorientierung sowie mit der TEM
durch direkte Messung bestimmt werden. Die beobachteten Versetzungsabstan-
de stimmen in beiden Verfahren sehr gut tiberein und betragen demnach etwa 35
bis 800 nm. Dies entspricht einer Rotation der Kristallorientierung zwischen zwei
benachbarten Subkérnern von etwa 0,03 bis 0,7 °. Solche Kleinwinkelkorngren-
zen lassen sich durch andere Verfahren wie z.B. EBSD nicht mehr nachweisen.

Bei den WB-XRT-Untersuchungen in Probenvolumen mit geringer Defekt-
dichte, haben die Versetzungen vor allem eine Ausrichtung entlang der {111}-
Gleitebenen. Diese scheinen in eine willkuirliche Anordnung tiberzugehen, wenn
die Versetzungsdichte hoch ist (vgl. Abb. 3.9a und b). Bei Anwendung der TEM
ist zu beobachten, dass die Anordnungen auf mikroskopischer Skala dennoch
Vorzugsorientierungen innehaben (vgl. z.B. Abb. 3.14 oder 3.15). Es wurden drei
verschiedene Vorzugsausrichtungen beobachtet, von denen nur eine entlang ei-
ner {111}-Gleitebene verlauft. Die in [77] beschriebene Vorzugsausrichtung auf
{211}-Ebenen, kénnte nur ein scheinbarer Effekt sein. In den hier gezeigten TEM-
Aufnahmen ist die Anordnung nach {211} nicht eindeutig festzustellen. Es kimen
auch Anordnungen nach z.B. {221}, {311}, {321} oder {331} in Frage. Aber zu-
letzt muss eine solche Anordnung nicht zwangslaufig kristallografisch begriind-

bar sein, wie im Folgenden erlautert ist.

Die Versetzungen wirken aufeinander durch ihr elastisches Spannungsfeld (vgl.
Abschn. 1.5.5). Dadurch kénnen sich mehrere Arten von Pile-ups bilden, je nach-
dem, welche Arten von Burgersvektoren vorherrschen. Diese kénnen sich auch
in Anordnungen einfinden, welche nicht parallel zur einer {111}-Gleitebene lie-
gen. Wenn die Pile-ups aus Versetzungen mit unterschiedlichen Burgersvektoren
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bestehen, liefe dies eine Vielzahl an Moéglichkeiten fir die Anordnung der Ver-
setzungen zu. Die Pile-ups werden sekundar gebildet und benétigen eine hohe
Mobilitit der Versetzungen. Wenn eine Versetzung in eine bereits vorhandene
Versetzungswand gelangen soll, geht dies mit Kletterbewegungen der bereits in
der Wand vorhandenen Versetzungen einher. Der Vorgang benétigt also die ther-
mische Aktivierung von Kletterbewegungen. Bereits in Abschn. 2.5.3 S. 60 wurde
erlautert, dass die beobachtbaren Strukturen bei hohen Temperaturen nahe der

Phasengrenze generiert werden mussen.

In [90] wurde mit TEM und EBIC beobachtet, dass auch 90°-Versetzungen
(Lomer-Cottrell-Versetzungen) in solchen Pile-ups vorkommen kénnen. Diese ent-
stehen als Reaktionsprodukt aus zwei dissoziierten 60°-Versetzungen und sind
immobil (s. Abschn. 1.5.5 S.23). Die Wahrscheinlichkeit zur Bildung solcher
Defekte wachst mit steigender Versetzungsdichte. Die Entstehung der Lomer-
Cottrell-Versetzungen kénnen durch ihren sessilen Charakter zum einen die be-
stehenden Versetzungsstrukturen pinnen und zum anderen weitere Versetzungs-

multiplikation erzwingen.

Aus den WB-XRT-Untersuchungen geht hervor, dass die Entwicklung von Ge-
bieten hoher Versetzungsdichte (Versetzungscluster) durch die Entwicklung einer
Mosaizitat charakterisiert ist (vgl. Abb. 3.8). Die Versetzungen innerhalb der Kor-
ner bilden Pile-ups und schliefllich Kleinwinkelkorngrenzen, welche ndherungs-
weise entlang der Wachstumsrichtung verlaufen (vgl. z.B. Abb. 3.14). Die Ver-
setzungscluster bestehen demnach aus einem Netzwerk aus Kleinwinkelkorn-
grenzen und Subkoérner, deren Anzahl im Laufe des Kristallisationsprozesses zu-
nimmt. Die Subkérner haben gegentiber dem urspriinglichen Korn eine Misorien-
tierung 6, welche sich hauptsachlich durch eine Rotation um eine Achse parallel
zur Wachstumsrichtung erklaren lasst (s. Abschn. 3.3.2). Der Betrag der Rota-
tion ist in erster Naherung eine Funktion der Blockhéhe. Demnach nimmt die
Versetzungsanzahl innerhalb solcher Strukturen wahrend des Erstarrungspro-
zesses stetig zu.

3.4.2. Abschdétzung der Versetzungsdichte innerhalb der Pile-ups

Die reale Versetzungsdichte lasst sich mit der EPD nicht bestimmen, da die Pile-
ups aus nah beieinander liegenden Versetzungen bestehen. Bei Abstidnden von
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800 bis 30nm kann der Messfehler der EPD mehrere Gro3enordnungen betra-
gen. Um abzuschétzen, wie viele Versetzungen sich in den Pile-ups bzw. Subkorn-
grenzen aufhalten, soll im Folgenden das Subkorngefiige abstrahiert werden.

Aus den gegebenen Beobachtungen heraus lasst sich ein Subkorn durch einen
Zylinder darstellen, welcher bildlich aus einem idealen Kristall mit einer Orientie-
rung U; herausgestanzt, und danach verdreht um einen Winkel 6 wieder einge-
setzt wurde (Abb. 3.17 a). Das Subkorn besitzt nun die Orientierung Uz und die
Drehung erfolgte um eine Achse parallel zur Wachstumsrichtung. Der Zylinder
hat eine Mantelflache, welche sich an jedem Punkt dieser Flache als eine sym-
metrische Kippkorngrenze darstellen lasst. Die Versetzungen laufen entlang der
Zylinderachse und haben Burgersvektoren mit einer Komponente senkrecht zur
Wachstumsrichtung. Dies ist auch in Abschn. 3.3.4 beobachtet worden.

Wenn mehrere Subkorner benachbart sind und aneinander stof3en (Abb. 3.7
und 3.8), bilden diese eine rohrenartige Struktur, welche in Abb. 3.17b verein-
facht als Wabenstruktur dargestellt ist. Diese besteht aus hexagonalen Prismen
mit dem Durchmesser d, deren Lingstachsen parallel zur Wachstumsrichtung
orientiert sind. Die Mantelflichen dieser Prismen bestehen aus symmetrischen
Kippkorngrenzen, also aus Anordnungen von Versetzungen mit dem Abstand h.

a u, u, b

‘//_ ﬂ J‘ Subkgrner P

_>
Gl

Versetzungen
mit Abstand h

Wachstumsrichtung:1

Abbildung 3.17. — a) Modell eines zylinderférmigen Subkornes in einem idealen
Kristall mit der Orientierung U;. Das Subkorn wurde um eine Achse parallel zur
Wachstumsrichtung um einen Winkel 0 rotiert und erhdilt eine verkippte Orientierung
U.. b) Wenn mehrere solcher Subkérner in einem Versetzungscluster benachbart sind,
ldsst sich dies modellhaft mit einer Wabenstruktur darstellen. Die Grenzfldchen der
sechseckigen Waben bestehen aus Pile-ups mit Versetzungen im Abstand h.
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Eine Waferflache A schneidet diese Wabenstruktur senkrecht zu deren Langs-
tachsen. Auf dieser Waferfliche A gibt es nun eine bestimmte Anzahl solcher
sechseckigen Subkorngrenzen N,,;, welche zusammen ein Parkett aus gleichma-
Bigen Sechsecken, mit jeweils der Kantenlange 6 -/, bilden. Die gesamte Lange [,
dieser Grenzlinien pro Waferflache A entspricht der gesamten Lange an Subkorn-
grenzen pro Waferflache A und ergibt sich durch:

3d
loub = Noup - —= 3.1
b b (3.1)
A
Nsub = ﬁ (32)

Zusammen mit dem Versetzungsabstand h ergibt sich nun die Anzahl der Ver-
setzungen p,, pro Waferflache A:

1
ppu(da h) = lsub : E (33)
A 3d 1
ppu(d, h) = 2 3 h (3.4)

Betrachtet man eine Fliache A von 1cm?, ist ppy(d,h) die Dichte der in den
Pile-ups vorhandenen Versetzungen in [cm™2].

Die Funktion py,(d, h) ist flir mehrere Versetzungsabstande h in Abhdngigkeit
von der mittleren Subkorngrofie d in Abb. 3.18 aufgetragen. Bei typischen Sub-
korngrofen, wie sie anhand der Texturbilder (vgl. Abb. 2.10 S.44) beobachtet
werden konnen und den hier bestimmten Versetzungsabstanden, ergdbe sich
rechnerisch eine Versetzungsdichte von ca. 10° bis 2-10” cm~2. Lokale Verset-
zungsdichten, z.B. innerhalb der Knoétchenstrukturen (Abb. 2.11 S. 45), erreichen

demnach eine Versetzungsdichte in der Gréfenordnung von 10% cm—2.

Die hier berechneten Versetzungsdichten beinhalten nur die Versetzungen, wel-
che sich in Pile-ups anordnen. Diese Betrage werden mit dem EPD-Messverfahren
gar nicht erfasst, da Pile-ups mit Versetzungsabstanden von 800 bis 35nm im op-
tischen Mikroskop als Linien auftreten. Der Abstand der Versetzungen ist kleiner
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Abbildung 3.18. — Die Versetzungsdichte einer aus Pile-ups bestehenden Struktur,
aufgetragen tiber den Subkorndurchmesser d (nach Gleichung 3.4) fiir verschiedene
Versetzungsabstéinde h. Der Bereich mit typischen, beobachteten Werten ist mit einer
Ellipse marlkiert.

als die GroBe der Atzgruben (3-7 um). Selbst zwei Pile-ups mit den hier gemes-
senen Abstdnden von 800 bis 1400 nm wirken nach dem Atzen makroskopisch
wie ein einziges Objekt. Um die reale Versetzungsdichte pp;s abschatzen zu kén-
nen, mussen zu den in der EPD gezahlten Versetzungen prppp diejenigen in den
Pile-ups py, hinzuaddiert werden, sodass ppis = pepp + ppu. Die Anzahl an Ver-
setzungen in den Pile-ups kann die Menge derer, welche mit dem EPD-Verfahren
gemessen werden, jedoch um mehrere Gréfsenordnungen tibersteigen. So ist zu
schlieffen, dass der gemessene EPD-Wert die tatsachliche Versetzungsdichte um
mehrere Groflenordnungen unterschatzt. Ein Vergleich zwischen den verschiede-
nen Defekt-Gebieten ist in Abschn. 5.4 S. 130 gegeben.

Auch die numerischen Simulationen der Versetzungsdichte geben die realen
Betridge nicht addquat wieder (vgl. Abschn. 1.3.3 S. 14). Die numerisch bestimm-
te, maximale Versetzungsdichte wiirde 10° cm~2 betragen und ist damit geringer
als die experimentell beobachtete Versetzungsdichte, die nach der EPD-Methode
Betrage bis zu 10° cm~2 erreicht. Die Differenz zu der hier geschéitzten Verset-
zungsdichte ist weitaus hoher.
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3.5. Zusammenfassung

Die strukturellen Untersuchungen mit WB-XRT und TEM verfeinern das Mo-
dell zur Bildung von Versetzungscluster. Diese bestehen aus einem Netzwerk
aus Subkorngrenzen, welche im Wachstumsprozess durch die Reorganisation von
Versetzungen gebildet werden. Die generierten Subkérner sind in ihrer Orientie-
rung zum urspringlichen Korn um eine Achse parallel zur Wachstumsrichtung
rotiert. Der Betrag der Rotation sowie die Anzahl der Subkérner innerhalb eines
Versetzungsclusters nehmen tiber die Sadulenhdhe zu, was auf eine stetige Gene-
ration von Versetzungen schlieflen lasst.

Die Anordnung der Versetzungen in einem Pile-up geschieht in Vorzugsorien-
tierungen, von denen nur ein Teil parallel zu einer {111}-Gleitebene verlauft.
Die Ursachen daftr sind die kristallografischen Orientierungen der Gleitebe-
nen sowie die gegenseitige Wechselwirkungen der lokalen elastischen Span-
nungshofe der Versetzungen. Fur ein genaueres Verstandnis waren weitere TEM-
Untersuchungen notwendig, bei der die Burgersvektoren der Versetzungen be-
stimmt werden, welche die Pile-ups aufbauen.

Aus den hier gewonnenen Beobachtungen wurde eine Modell erstellt, mit dem
sich die Versetzungsdichte innerhalb der Pile-ups abschétzten lasst. Die Verset-
zungsdichte innerhalb der Versetzungscluster ist demnach um ein bis zwei Gro-
SBenordnungen hoher, als es mit der EPD-Methode gemessen werden kann.
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4. Evaluierung der Rekombinationsaktivitét von Versetzungen

4.1. EinfUhrung

Dieses Kapitel beschaftigt sich mit den Auswirkungen der Versetzungsstruktu-
ren auf die elektrischen Eigenschaften von Wafern und Solarzellen. Durch die
Auswertung von DLIT-Messungen mit der Software Local I-V 2 kann die lokale J-
U-Charakteristik einer Solarzelle bestimmt werden. Dies gibt Informationen tiber
den Einfluss der Defektstrukturen auf die Solarzellenparameter wie Jg;rr, Jrec,
Jshunt, F'F oder 7.

Mit EBIC-Untersuchungen wird die Ladungstriagerrekombination von Verset-
zungsstrukturen auf mesoskopischer Skala evaluiert. Es wird dargelegt, dass
vor allem bestimmte Subkorngrenzen bei Raumtemperatur rekombinationsaktiv
sind. Das EBIC-Signal kann dartber hinaus auch Informationen zur Lage und

Ausrichtung von Versetzungen und Subkorngrenzen liefern.

4.2. Analysemethoden

4.2.1. Dunkel-Lock-In-Thermographie

Eine lokale Analyse der J-U-Charakteristik einer typischen Solarzelle aus mc-Si
erfolgte durch die Auswertung von DLIT-Daten mit der Software Local I-V 2, wel-
che am MPI Halle entwickelt wurde [17, 18]. Dafir wurde eine Solarzelle benutzt,
welche zu den Wafern benachbart ist, fiir die bereits ein Defektstrukturbild (Abb.
2.9 S.43), eine EPD-Messung (Abb. 2.6c S.39) und ein Laue-Scan (Abb. 2.22
S. 57) vorliegt.

Die insgesamt vier DLIT-Messungen erfolgten mit dem Geréat Argos PV der Fir-
ma IRcam. Die Zelle wurde auf einer Metallplatte befestigt und kontaktiert. In

einer Frequenz von 10 Hz wurde an die Solarzelle eine gepulste Spannung U; an-
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Tabelle 4.1. — Betriebspunkte fiir die DLIT-Messungen.
Messung i U; [V] J; [A]

1 0,50 0,184
2 0,55 0,689
3 0,60 3,026
4 -0,50 -

gelegt, wie in Tab. 4.1 gelistet. Die jeweiligen Stromstarken J;(U;) ergeben sich aus
der Dunkelkennlinie der Solarzelle, welche zuvor mit dem HALM Kennlinienmes-
ser bestimmt wurde (Tab. 4.1). Eine IR-Kamera nahm mit derselben Frequenz
das Warmebild der Solarzelle auf, und zwar mit einer Phasenverschiebung von
90 ° zur Anregung (T~?°°-Signal). Jede DLIT-Messung dauerte eine Stunde.

Der lokale Serienwiderstand R; wurde mit dem PL-Messgerat LIS-R1 der Firma
BT Imaging bestimmt. Das Verfahren ist in [135] und [70] nadher erlautert.

Die DLIT-Messungen sowie die Messung des lokalen Serienwiderstandes R
bilden die Eingangsinformationen fiir die Analyse mit dem Tool Local I-V 2. In
einem ersten Schritt wird aus den Messdaten der lokale Dunkelstrom ermittelt
[17]. Das lokale DLIT-Signal Tl;é)Oo liefert zusammen mit der global verbrauchten
Leistung (P = U - J) die Information tiber die lokal verbrauchte Leistung P, [17]:

T-9°p
1
P = Tgilgoo . (4.1)

Tg7900 ist das DLIT-Signal, gemittelt tiber die gesamte Zellfliche A. Zusammen
mit R; und der angelegten Spannung U; ergibt sich aus P, der lokale Dunkel-
strom J(Uje):

~Ploc - UlocJ(Uloc) = (Uz - RsJ(Uloc)) J(Uloc) (42)

Ui UZQ -Ploc
I Utoc) = 2R, \4R? R, (4.3)
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Die vier DLIT-Messungen ergeben daher vier Werte flir den Dunkelstrom bei
unterschiedlichen Spannungen U;. Daran wird an jedem Punkt der Solarzelle die
Dunkelstromkennlinie iterativ angepasst, wie sie sich aus dem Zwei-Dioden Mo-
dell ergibt (s. Abschn. 1.6 S.27) [18]. Die Gleichungen 1.9 und 1.10 werden hier-
bei hinsichtlich der lokalen Bestimmung der Kennlinie leicht variiert:

J(Uioe) = Jait 1 Uioe) + Jrec(Utoe) + Jshunt (Uloc) 4.4)
eUloc eUloe Uoe

= —1 -1 4.5

J(Uloe) = Jo1 (eXP T ) + Joo <exp kT > + R, (4.5)

Uloc = Uz - RsJ<Uloc) (46)

Hier ist Uj,. die lokale Spannung an der Raumladungszone, Jy; und Jy, die Sat-
tigungsstromdichten des Diffusions- bzw. Rekombinationsstromes, ny der Ideali-
tatsfaktor, e die Elementarladung, £ die Boltzmann-Konstante, 7' die Temperatur,
Rg der Serienwiderstand und R, der Parallelwiderstand.

Die DLIT-Messung mit negativer Spannung U, (vgl. Tab. 4.1) ergibt die lokale
Verteilung des Parallelwiderstandes R, und damit die Information tiber ohmsche
Shunts. Die lokalen Parameter Jy;, Jo2 und ne werden aus den Messungen U; bis
Us durch die oben beschriebene Anpassung gewonnen. Damit ist Local I-V 2 in
der Lage, Jgirf(Uioe) und Jgec(Ujoe) separiert abzubilden. Dartiber hinaus lassen
sich lokale Verteilungen der Solarzellenparameter wie die Leerlaufspannung (U,.),
den Fill-Faktor (FF) oder den Wirkungsgrad (n) darstellen [17, 18]. Die Analyse
mit Local I-V 2 wurde durch Dr. Jan Bauer am MPI Halle durchgeftihrt.

4.2.2. Electron Beam Induced Current

Die EBIC-Untersuchungen wurden am Joint Lab IHP/BTU an der Brandenbur-
gisch Technischen Universitat Cottbus-Senftenberg (BTU) durchgefihrt. Als Pro-
benmaterial dienten ein chemisch polierter Wafer und die CMP-behandelte Si-
Scheiben, welche bereits fiir die WB-XRT genutzt wurden. Daraus wurden Proben
mit einer Grofie von 1x 1 cm? herauspripariert. Die genaue Positionen der Proben
sowie die Probenbezeichnungen sind in Abb. 4.1 und 4.2 gegeben. Die Proben

W1 und W4 stammen aus dem Wafer. Deren Oberflachen sind somit senkrecht
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Abbildung 4.1. - Ausschnitte aus dem Defektstrukturbild eines Wafers (senkrecht zur
Wachstumsrichtung). Die roten Rechtecke (1x 1 cm?) markieren die Probenpositionen
fiir die EBIC-Analyse.

Abbildung 4.2. - PL-Aufnahmen der Probenscheiben A (parallel zur
Wachstumsrichtung) und B (senkrecht zur Wachstumsrichtung). Die roten Rechtecke
markieren die Probenpositionen fiir die EBIC-Analyse (je 1x 1cm?).

zur Wachstumsrichtung orientiert. Die Proben Al und A2 stammen aus Proben-
scheibe A. deren Oberflachen liegen somit parallel zur Wachstumsrichtung. Aus
der Probenscheibe B wurde Probe B gewonnen, deren Oberflache senkrecht zur
Wachstumsrichtung orientiert ist.

Die Proben wurden zunichst mit einer Atzldsung aus HNO3;, HF und Essig-
sdure und anschlieffend mit einer verdiinnten HF-Losung behandelt. Die Ober-
flache wurde darauf durch eine Piranhalésung (HoO, und H»SO,) oxidiert. Die
Vorderseite wurde dann mit einer ca. 20nm dicken Al-Schicht bedampft, um ei-
nen Schottky-Kontakt zu bilden. Bei der Bedampfung wurden die Proben mit
einem dinnen Metallstreifen arretiert, sodass ein Streifen im Zentrum der Probe
frei von Al blieb. Durch diese Zweiteilung wird die Probenflache verkleinert, was
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das EBIC-Signal verbessert. Der ohmsche Riickseitenkontakt entstand durch das
Aufreiben einer eutektischen In-Ga-Legierung.

Die EBIC-Untersuchung wurde an dem Rasterelektronenmikroskop (REM)
Zeiss EVO40 durchgefiihrt. Mit einer Stickstoffkiihlung und einem Heizer konnte
die Probentemperatur in einem Bereich bis zu 77K eingestellt werden. Die Be-
schleunigungsspannung des Elektronenstrahls betrug 10 bis 20kV.

4.2.3. Electron Backscatter Diffraction

An der Probe B2 wurde erganzend die Kristallorientierung mit Electron Backscat-
ter Diffraction (EBSD) bestimmt. Die Messung wurde durch Herrn Hans-Michael
Krause am Joint Lab IHP/BTU durchgeftihrt.

4.3. Ergebnisse

4.3.1. DLIT-Messungen

Die Ergebnisse der vier DLIT-Messungen befinden sich im Anhang Abb. B.4
S. 145. Mit zunehmender Spannung werden auf der Solarzelle Gebiete mit lo-
kal erhohter Warmebildung sichtbar. Deren rdumliche Verteilung korreliert sehr
gut mit der raumlichen Verteilung der sichtbaren Defektstrukturen im Texturbild
eines benachbarten Wafers (Abb. 4.3 a). Die Abbildung des Serienwiderstandes R,
ist ebenfalls im Anhang zu finden (Abb. B.6 S. 146). Der R; erhoht sich mit grof3er
werdendem Abstand zu den Bus-Bars und ist tiberdies im Bereich rechts unten
erhoht.

Tabelle 4.2. — Vergleich der gemessenen und simulierten Zelldaten.

Zelldaten Messung Simulation
7 [normiert] 0,95 0,93
FF [%] 78,5 77,4
Jmpp [MA/cm?] 32,7 32,8
Vinpp V1 0,522 0,508
Use [V] 0,622 0,617
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Die Ergebnisse der Simulation mit Local I-V 2 sind in Abb. 4.3 ¢ bis f und im An-
hang Abb. B.7 S. 147 gegeben. Tab. 4.2 vergleicht die gemessenen Zelldaten mit
den durch Local IV 2 simulierten. Die Werte befinden sich in guter Ubereinstim-
mung. Die gemessene und mit Local I-V 2 simulierte J-U-Kennlinien der Solarzel-
le sind im Anhang Abb. B.5 S. 146 dargestellt. Sie befinden sich bei Spannungen
iiber 0,5V in guter Ubereinstimmung. Die Abweichungen in den Bereichen nied-
rigerer Spannung sind grofitenteils durch die ungenaue Bestimmung der Kenn-
linie zu erklaren. Das vorhandene Messgerat ist auf grofie Stichprobenmengen
und damit auf eine moglichst geringe Messdauer ausgelegt. Bei der betrachteten
Solarzelle ergeben sich keine Probleme mit ohmschen Shuntstrémen (Abb. B.7 a).

Abb. 4.3 zeigt ein Texturbild (a) und die EPD-Karte (b) von Nachbarwafern zur
betrachteten Solarzelle. Von den simulierten Solarzellenparametern bilden insbe-
sondere die Leerlaufspannung U,. (Abb. 4.3 €) und der Diffusionsstrom Jy;¢; (Abb.
4.3 ¢) die ortliche Verteilung der Versetzungscluster gut ab. Im Jy¢,-Bild treten
am deutlichsten die Gebiete mit den Markierungen Nr. 5, 9, 16, 20 und 21 auf,
welche anhand des Texturbildes als dichte Cluster klassifiziert werden kénnen.
Leichte Cluster, wie z.B. Nr. 4, 26 oder 28 fiithren zu deutlich geringerem Jg;yy.
In der Abbildung von U,. sind alle Gebiete, welche im Texturbild einen Kontrast
haben, auch durch eine Verringerung der Leerlaufspannung gekennzeichnet.

Nach der lokalen Verteilung des Wirkungsgrades n (Abb. 4.3d) zufolge, sind
hauptséachlich die dichten Cluster fur eine Verringerung der Effizienz verantwort-
lich. Leichte Cluster erscheinen weniger relevant. Allerdings zeichnen sich auch
andere Defekte ab, wie z.B. die schlechte Passivierung am Zellenrand, Unter-
brechungen der Finger, prozessbedingte Artefakte (z.B. Markierung Nr. 11), oder
der generelle Abfall des Wirkungsgrades auf der rechten Seite der Solarzelle, wel-
cher sich hauptsachlich durch die Verteilung des Serienwiderstandes R, erkldren
lasst.

In der Abb. des Rekombinationsstromes J,.. (Abb. 4.3f) erzeugt ein Cluster
oben links (Markierungen Nr. 1 und 5) keinen Effekt, wahrend oben rechts ein
hoherer Stromfluss zu bemerken ist. In der Verteilung des Shuntstromes Jgp, .t
sind die Defektstrukturen gar nicht wiedergegeben (Abb. B.7 S. 147).

An insgesamt 28 Stellen der Solarzelle wurde anhand des Texturbildes der

Clustertyp in drei Klassen eingeteilt, namentlich: kein Cluster (defektarmes Ge-
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biet), leichte Cluster und dichte Cluster. An denselben Positionen wurden die Para-
meter Versetzungsdichte (EPD), Wirkungsgrad 7, Diffusionsstrom Jg; sy und Leer-
laufspannung U,. bestimmt. Die Werte von Uy, Jy;¢s und 1 wurden tiber ein Mess-
feld von 15x 15 Pixeln gemittelt. Die Messpositionen sind in Abb. 4.3 eingetragen.
Auf der EPD-Karte wurde aufgrund der geringeren Auflésung ein 5x5 Pixel-Feld
benutzt. Die EPD-Karte und die Lage der Messpositionen sind im Detail im An-
hang Abb. B.1 S. B.1 gegeben. Durch die Verwendung von Daten aus Nachbar-
wafern und die unterschiedlichen Auflésungen beinhaltet folgende Analyse meh-
rere Unsicherheiten bei der Korrelation mit den EPD-Daten.

Die Klassifikation und die Messwerte sind im Anhang Tab. B.2 S. 139 gelistet.
Mit den Daten wurde eine Korrelationsanalyse durchgefiihrt (Abb. 4.4). Bei allen
Daten in Abhéngigkeit vom Clustertyp wurde ein Zweistichproben-t-Test durch-
gefiihrt, um zu priifen, ob die Anderung im Mittelwert zwischen den Clustertypen
signifikant ist. Deren Ergebnis befindet sich im Anhang Tab. B.3 S. 140. Mit zwei
Ausnahmen sind die Unterschiede der Mittelwerte signifikant zum Signifikanzni-
veau a = 0,01. Nicht signifikant sind die Anderungen der mittleren EPD zwischen
den Klassen leichte Cluster und dichte Cluster, sowie die Anderung des mittleren
Wirkungsgrades zwischen den Klassen kein Cluster und leichte Cluster.

Bei den Korrelationen zwischen n und EPD, sowie U,. und EPD wurde mit der
Methode der kleinsten Quadrate eine logarithmische Funktion angepasst. Die je-
weiligen Bestimmtheitsmafe R? betragen 0,28 bzw. 0,53. Bei der Korrelation zwi-
schen 7 und U,., sowie Jy ¢y und n wurde eine lineare Anpassung vorgenommen.
Die Bestimmtheitsmafie betragen 0,62 bzw. 0,55 (vgl. Abb. 4.4).

Als Ergebnisse der t-Tests und der Korrelationsanalysen kénnen folgende Aus-
sagen getroffen werden:

e Die Parameter U,. und Jy;¢s zeigen eine Abhangigkeit vom Clustertyp (Abb.
4.4 c und d). Bzgl. der EPD auflert sich die Problematik, dass bei der Bestim-
mung der EPD hohe Versetzungsdichten unterschatzt werden, sodass dichte
und leichte Cluster kaum voneinander unterschieden werden kénnen (Abb.
4.4 a). Hinzu kommen oben genannte Unsicherheiten bei der Verwendung
der EPD-Daten.

e Bei der Korrelation zwischen n und Clustertyp ist der Unterschied zwischen
defektarmen Gebieten (kein Cluster) und leichten Clustern nicht signifikant.
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Der Wirkungsgrad verringert sich erst wesentlich durch das Vorhandensein
von dichten Clustern (Abb. 4.4 b).

Ein verringerter Wirkungsgrad durch steigende EPD kann nicht nachgewie-
sen werden. Ein Bestimmtheitsmaf3 R? von etwa 0,3 gibt lediglich den Hin-
weis auf einen Trend (Abb. 4.4 d). Eine Abhéngigkeit der U,. von der EPD ist
mit einem Bestimmtheitsmaf R? von 0,5 als signifikant einzustufen. Hier
aufern sich auch die oben genannten Unsicherheiten bei der Verwendung
von EPD-Daten.

Die Variation in n wird jeweils zu ca. 60 % durch die U,. und den Jy; ;s erklart
(Abb. 4.4 f und h).
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4. Evaluierung der Rekombinationsaktivitidt von Versetzungen

4.3.2. Gegenuberstellung mit dem DFA

Der DFA gibt Auskunft tiber den Waferflachenanteil, der mit Versetzungsclustern
bedeckt ist. Ein maximaler DFA entspricht einer vollstindigen Bedeckung des
Wafers mit dichten Clustern. Mit dem linearen Modell aus Abschn. 2.4.1 (S.41)
ergibt sich fur dieses Szenario eine Minderung der Solarzelleneffizienz um den
Faktor 1 — % =0,83. Aus der lokalen Verteilung des Wirkungsgrades einer So-
larzelle (Abb. 4.3 d) kann man den Wirkungsgrad an einer Stelle messen, die von
einem dichten Cluster betroffen ist. Der so bestimmte Betrag entspricht ebenfalls
dem Wirkungsgrad einer Solarzelle welche vollstandig mit dichten Clustern be-
deckt ist. Dieser Wert wird mit dem Maximum des Solarzellenwirkungsgrades in
Relation gesetzt. Als Ergebnis der Local I-V 2-Simulation wurde sich demzufol-
ge der Wirkungsgrad einer Solarzelle durch vollstidndige Bedeckung mit dichten
Clustern um den Faktor 0,88 mindern. Beide Faktoren, zum einem bestimmt an-
hand mehrerer Solarzellen und zum anderen bestimmt durch die Verteilung des
Wirkungsgrades einer Solarzelle, befinden sich in guter Ubereinstimmung. Der
Mittelwert betragt 0,855.

4.3.3. EBIC-Ergebnisse

Der Versetzungskontrast im EBIC-Signal enthalt Informationen tiber die Ausrich-
tung der Versetzungslininen, da die Eindringtiefe des Elektronenstrahls bei 15kV
etwa 2 um betragt. Wenn die Versetzungen strichartig erscheinen, liegen sie flach
geneigt zur Probenoberflache. Erscheinen sie punktartig, befinden sie sich eher
senkrecht zur Probenoberflache. Das Gleiche gilt flir Subkorngrenzen. Sind sie
als scharfe Lininen sichtbar, verlaufen sie senkrecht zur Probenoberflache. Geht
der Kontrast an einer Seite der Subkorngrenze allmahlich auf das Grundniveau

zuruick, haben diese einen eher flachen Winkel zur Probenoberflache.

Proben senkrecht zur Wachstumsrichtung
In den EBIC-Aufnahmen (15kV) von Proben senkrecht zur Wachstumsrichtung

ist, analog zu den Mikroskopaufnahmen der geatzten Waferoberflache (s. Abb.
2.10 S. 44), ein Netzwerk aus Subkorngrenzen zu erkennen (s. Abb. 4.5 und Abb.
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4.7 ¢). Zwischen den Subkorngrenzen befinden sich Versetzungen mit einer sta-
tistischen Verteilung, deren Dichte lokal variieren kann. In Abb. 4.5 befinden
sich zwei Detailansichten. Die Pfeile markieren die Subkorngrenzen und in der
Umgebung der *-Symbole befinden sich Versetzungen, welche oftmals strichartig
erscheinen. Sie liegen somit flach zur Probenoberflache (und damit senkrecht zur
Wachstumsrichtung), wahrend die Subkorngrenzen eher senkrecht zur Proben-

oberflache angeordnet sind (d.h. parallel zur Wachstumsrichtung).

Das zentrale Gebiet in Abb. 4.5 entspricht einer knétchenartigen Struktur, die
sich in mehrere Subkoérner unterteilt. Teilweise sind an den Subkorngrenzen Stel-
len zu erkennen, an denen scheinbar Versetzungen generiert werden (z.B. weif3er
Pfeil). Die Versetzungsdichte ist dabei an einem Punkt der Subkorngrenze am
hoéchsten und nimmt mit grofser werdendem Abstand ab.

Proben parallel zur Wachstumsrichtung

Im EBIC-Signal der Proben parallel zur Wachstumsrichtung sind, vergleichbar
mit den Proben senkrecht zur Wachstumsrichtung, Subkorngrenzen und Ver-
setzungen sichtbar. Abb. 4.6a zeigt Subkorngrenzen, welche aus Versetzungen
gebildet werden, die eine Ausrichtung entlang der Wachstumsrichtung inneha-
ben (Pfeil). Dies ist in einem Detail in Abb. 4.6b deutlicher zu sehen. In dem
mit dem *-Symbol gekennzeichneten Gebiet (Abb. 4.6 a) befinden sich punktfor-
mige Versetzungen, welche eher senkrecht zur Probenoberflache und somit auch
senkrecht zur Wachstumsrichtung angeordnet sind.

Die mit dem #-Symbol markierte Subkorngrenze ist eher flach zur Probenober-
flache geneigt, wie es am Verlauf des EBIC-Kontrastes zu sehen ist. An der Stelle
mit dem #-Symbol endet die Subkorngrenze und geht in ein Feld aus raumlich
verteilten Versetzungen tiber (*-Symbol). Auch die Pile-ups links in Abb. 4.6a ver-
lieren mit steigender Blockhohe die Ausrichtung entlang der Wachstumsrichtung
und gehen in ein Gebiet mit rdumlich verteilten Versetzungen tiber.
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Abbildung 4.5. - EBIC-Aufnahmen von Subkorngrenzen (Pfeile) und Versetzungen
(*-Symbol) bei 77 K. Die Probenoberfléche ist senkrecht zur Wachstumsrichtung.

L=

& —_\f;»\,",
- 200 uym

f Wachstumsrichtung

Abbildung 4.6. - EBIC-Aufnahmen (77 K, 15 kV) von Probe A1 (a) und Probe A2 (b),
welche parallel zur Wachstumsrichtung orientiert sind. Zu sehen sind entlang der
Wachstumsrichtung ausgerichtete Versetzungen, welche mit steigender Héhe

Subkorngrenzen bilden (schwarzer Pfeil). Versetzungen, welche eher senkrecht zur
Wachstumsrichtung liegen, sind statistisch im Volumen verteilt (*-Symbol).
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Temperaturabhdngigkeit des EBIC-Signals

In Abb. 4.7 sind drei EBIC-Aufnahmen bei unterschiedlichen Temperaturen
von der Probe W1 (senkrecht zur Wachstumsrichtung) gegeben. Die EBIC-Karte
bei 77K in Abb. 4.7c zeigt eine Random-Korngrenze (Grofiwinkelkorngrenze,
schwarzer Pfeil), Bereiche mit statistisch verteilten Versetzungen (*-Symbol) und
Subkorngrenzen, welche aus Versetzungen aufgebaut sind und auch im Korn
enden konnen (roter Pfeil). Bei hoheren Temperaturen um die 200K (Abb. 4.7 a)
sind lediglich die Korngrenzen und Subkorngrenzen sichtbar. Der Kontrast der

statistisch verteilten Versetzungen geht mit steigender Temperatur gegen null.

An drei Stellen der Probe mit den verschiedenen Defektstrukturen (Random-
Korngrenze, Subkorngrenze und Einzelversetzungen) wurde der EBIC-Kontrast
C' in Abhéangigkeit von der Probentemperatur gemessen (vgl. Abb. 4.8a). Dieser
ergibt sich aus dem Defektstrom /p und dem Probenstrom im defektfreien Gebiet
Iy wie folgt:

_Iy—1Ip

C i

4.7)

Die Kontrastkurven sind in Abb. 4.8b dargestellt. Sowohl die Subkorngren-

zen als auch die Versetzungen haben einen typischen Verlauf fiir kontaminierte

a) 200 K

Abbildung 4.7. - EBIC-Messung (15 kV) der Probe W1 (senkrecht zur
Wachstumsrichtung) bei 200K (a), 130 K(b) und 77 (c). Markiert ist eine Korngrenze
(schwarzer Pfeil), Subkorngrenzen (roter Pfeil) und homogen verteilte Versetzungen

(*-Symbol).
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~Defektfreies GroRwinkel-
Gebiet korngrenze Kleinwinkel-
\ 15 - korngrenze

X
4 E' 10 1 Einzel-
© versetzungen
£ |
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GroRwinkel- i
4, Q korngrenze e
M .
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Einzel- Kleinwinkel- 7 125 175
versetzungen korngrenze Temperatur [K]

Abbildung 4.8. — a) EBIC-Detail (77 K, 15 kV) mit markierten Defekten. b)
EBIC-Kontrast der einzelnen Defekte in Abhcingigkeit von der Probentemperatur.

Versetzungen [74, 82] (vgl. Abschn. 1.5.6 und Abb. 1.10 S. 1.5.6). Die Grofwin-
kelkorngrenze besitzt dagegen einen temperaturunabhangigen, konstanten Kon-
trast. Hier lasst sich das Bandermodell der Versetzungen (vgl. Abb. 1.9 S.26)
nicht anwenden. Der Kontrast der Subkorngrenze ist deutlich hoéher als bei den
Versetzungen, wobei der Verlauf der beiden Kurven nahezu parallel ist. Durch
ein Vergleich mit dem Modell nach Kveder et al. (2001) [82] (Abb. 1.10) kann die
Storstellenkonzentration der Versetzungen und der Subkorngrenze abgeschatzt
werden. Diese liegt etwa bei 10 cm™!.

Korrelation von EBIC mit WB-XRT

In Abb. 4.9 befinden sich eine EBIC-Aufnahme bei Raumteperatur und 77K (a
und b), WB-XRT- (c) und EBSD-Messung (d) eines Bereiches auf Probe B (senk-
recht zur Wachstumsrichtung). Bei Raumtemperatur sind im EBIC-Signal nur
wenige Subkorngrenzen rekombinationsaktiv (a). Durch Abkutihlung auf 77 K wird
das gesamte Netzwerk aus Subkorngrenzen sichtbar (b). Auffallig sind hier verti-
kal im Bild verlaufende Versetzungsanordnungen, welche durch Zwillingsgrenzen
gebildet werden, wie die Orientierungsmessungen mit EBSD zeigen. Die im EBIC-
Signal sichtbaren Subkoérner A bis C sind ebenfalls in der WB-XRT-Aufnahme (c)
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a) EBIC bei RT _ b) EBIC bei 77K c) WB-XRT

» 4

Abbildung 4.9. - a) EBIC-Aufnahme bei Raumtemperatur (15 kV) einer Position aus
Probe B. b) EBIC-Aufnahme bei 77 K. ¢c) WB-XRT aus derselben Probenposition. d)
EBSD-Orientierungskarte aus dem in (b) markierten Bereich. e) Darstellung der
Kippwinkel zwischen den Subkérnern aus der EBSD-Messung.

durch einen Beugungskontrast auffallig. Auch die vertikalen Anordnungen sind

im Roéntgentopogramm zu erkennen.

Werden Abb. 4.9a und c¢ miteinander verglichen, stellt sich heraus, dass so-
wohl die Umgrenzung (Subkorngrenze) des Bereiches C, als auch die Umgren-
zung um die Bereiche A und B, bei Raumtemperatur rekombinationsaktiv sind.
Der Grenzbereich zwischen den Subkérnern A und B besitzt jedoch erst bei nied-
rigeren Temperaturen einen EBIC-Kontrast. Bei allen anderen im EBIC-Signal
sichtbaren Subkorngrenzen (b) ist die Versetzungsdichte nicht hoch genug, um

im Rontgentopogramm einen Beugungskontrast zu erzeugen.

Die EBSD-Messung ist in Abb. 4.9d durch die Darstellung der Orientierung
und in (e) durch die Darstellung des Verkippungswinkels gegeben. Das Korn ist
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~<— \Wachstumsrichtung

3 mm i

Abbildung 4.10. — a) Zur WB-XRT-dquivalente Ausschnitte der EBIC-Karten der
Proben A1 und A2 bei Raumtemperatur. und (b) bei 77 K. ¢c) WB-XRT-Messung
desselben Probenbereiches. Erlédiuterung siehe Text.

demnach von parallel verlaufenden Zwillingsgrenzen durchsetzt, an denen sich
die Versetzungen anhaften kénnen. Die in WB-XRT sichtbare Missorientierung
ist mit EBSD kaum messbar. In der Darstellung der Verkippungswinkel sind zu-
mindest die Grenzbereiche von Subkorn C sowie den Subkérnern A und B zu
erkennen, wie es auch fiir das EBIC-Signal bei Raumtemperatur der Fall ist.

Ein weiterer Vergleich zwischen WB-XRT und EBIC ist in Abb. 4.10 anhand
Probe Al und A2 (parallel zur Wachstumsrichtung) gegeben. Abb. 4.10a und
b beinhalten die EBIC-Aufnahmen bei Raumtemperatur bzw. 77 K. Das unter-
suchte Gebiet entspricht den Positionen 82 bis 84 bei der WB-XRT-Messung
(Abb. 4.10c). Die Bereiche, welche in der WB-XRT durch einen Dunkel- oder
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Tabelle 4.3. — Vergleich zwischen der Sichtbarkeit einer Subkorngrenze im
EBIC-Signal bei Raumtemperatur und dem Verkippungswinkel, wie er sich aus den
WB-XRT Topogrammen ergibt. Die Subkorngrenzen zwischen den Subkérnern und
dem umgebenden Korn (UK) sind in Abb. 4.9 und 4.10 markiert.

Subkorn- EBIC-Kontrast Verkippungs- Versetzungs-

grenze sichtbar? winkel 6 [°] abstand h [nm]
Aus Abb. 4.9 C zu UK Ja 0,74 20,9
B zu UK Ja 0,68 22,9
A zu UK Ja 0,68 23,0
AzuB Nein 0,25 61,2
BzuC Ja 0,42 36,9
Aus Abb. 4.10 *zu UK Ja 0,56 28,0
§ zu UK Nein > 1,00 < 15,0
# zu UK Ja > 1,00 < 15,0

Hellkontrast auffallen, erweisen sich im EBIC-Signal als Bereiche mit héherer
Versetzungsdichte (durchgezogene Pfeile). Im linken Bereich der Abb. ist im EBIC-
Signal ein Subkorn sichtbar (*-Symbol), welches auch im Topogramm einen Beu-
gungskontrast aufweist. Das mit dem #-Symbol markierte Subkorn besitzt eine
starkere Missorientierung zum umgebenden Subkorn, weshalb der Bereich im
Bildausschnitt ganzlich fehlt. Die Umgrenzungen der Bereiche, welche im WB-
XRT-Topogramm durch einen Beugungskontrast auffallen, haben auch im EBIC-
Signal bei Raumtemperatur einen Kontrast. Eine Ausnahme bildet dabei das mit
dem §-Symbol gekennzeichnete Subkorn (s. Tab. 4.3).

Eine direkte Korrelation zwischen EBIC-Kontrast (bei Raumtemperatur) und
Verkippungswinkel der Subkérner konnte nicht festgestellt werden. Der Betrag
des EBIC-Kontrastes entlang einer Subkorngrenze schwankt stark, wahrend
der Verkippungswinkel ndherungsweise konstant bleibt (vgl. Abb. 4.9a und c).
Tab. 4.3 vergleicht die Sichtbarkeit von Subkorngrenzen im EBIC-Signal bei
Raumtemperatur und den Verkippungswinkel 6, der sich aus den WB-XRT-
Topogrammen ergibt (s. Abb. 4.9 und 4.10). Es kann sicher gesagt werden, dass
alle rekombinationsaktiven Subkorngrenzen im Topogramm einen Beugungs-
kontrast aufweisen. Die kleinste, hier gefundene Verkippung 6, welche zu ei-
nem EBIC-Kontrast flihrt, betragt 0,4 °, was einem Versetzungsabstand von etwa
40nm entspricht. Es existieren auch Subkorngrenzen mit Verkippungen grof3er
als 1°, die nicht rekombinationsaktiv sind (z.B. durch § markiert, Abb. 4.10).
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4. Evaluierung der Rekombinationsaktivitidt von Versetzungen

Demnach ist ein grofier Verkippungswinkel keine hinreichende Bedingung zur
Generation einer Rekombinationsaktivitat bei Raumtemperatur.

4.4. Diskussion

4.4.1. Auswirkung auf den Solarzellenwirkungsgrad

Von den in mc-Si vorhandenen Versetzungen wirken sich vor allem die Verset-
zungscluster auf die elektrischen Eigenschaften einer Solarzelle aus. Gebiete mit
geringer Versetzungsdichte haben kaum einen Einfluss. Wie die EBIC-Ergebnisse
darlegen, sind bei Raumtemperatur hauptséchlich die in den Versetzungscluster
vorhandenen Subkorngrenzen die rekombinationsaktiven Defekte.

Aus der Simulation mit Local I-V 2 geht hervor, dass beide Klassen an Verset-
zungscluster lokal die Leerlaufspannung verringern und den Diffusionsstrom er-
hohen. Demzufolge rekombinieren die Ladungstrager bei der Diffusion zur Raum-
ladungszone durch das Vorhandensein von Versetzungscluster und den in den
Versetzungen vorhandenen tiefen Storstellen. Letztere enstehen durch Aufnahme
von Verunreinigungen, welche sich im Kristallisationsprozess nicht vermeiden
lassen (s. Abschn. 1.4.1 S. 16).

In der lokalen Verteilung des Wirkungsgrades sind leichte Cluster wenig auffal-
lig, wahrend dichte Cluster einen deutlich negativen Einfluss nehmen. Letztere
haben eine wesentlich héhere Versetzungsdichte, wie in Abschn. 5.4 diskutiert
ist. Des weiteren hat ein Grofiteil der Subkorngrenzen innerhalb dichter Clus-
ter eine Ausrichtung eher parallel zur Wachstumsrichtung (s. Abschn. 2). Hierbei
konnen diese Strukturen Kanale fur die Diffusion von (metallischen) Verunreini-
gungen bilden und diese damit von Blockboden und -kappe in zentralere Block-
regionen leiten. Fiur den Kristallisationsprozess hat dies die Konsequenz, dass
durch Vermeidung von Kérner mit Orientierungen nahe (110) der Wirkungsgrad
von Solarzellen erhoht werden koénnte. Solche Kérner neigen insbesondere dazu,
dichte Cluster auszubilden (s. Abschn. 2.5.6 S. 65).

Bei den hier betrachteten Solarzellen ergabe sich bei vollstandiger Bedeckung
mit Versetzungen eine Minderung im Wirkungsgrad um den Faktor 0,855 (s. Ab-

schn. 2.4.1 und 4.3.2). Es wird nun eine qualitativ hochwertige Solarzelle mit
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einem absoluten Wirkungsgrad von 17,0 % angenommen (Stand 2010). Fur diese
wurde sich bei einer vollstindigen Bedeckung mit dichten Clustern eine Verin-
gerung auf 14,5% ergeben. Wenn man das Modell von [105] (zurtickgehend auf
[139], vgl. Abb. 1.8b S.25) extrapoliert, hatte eine Solarzelle mit solch einem
Wirkungsgrad eine durchschnittliche Ladungstrigerlebensdauer von weniger als
10 us. Ubertragt man dies auf den in [4] dargestellten Zusammenhang von La-
dungstragerlebensdauer zur EPD (s. Abb. 1.8a S.25), bedeutet dies eine EPD
von ca. 10°cm™2. Dies entspricht auch den in Abschn. 2.4.1 beobachteten maxi-
malen EPD-Wert (s. Abb. 2.6 S. 39). Damit sind die Korrelation des DFA mit dem
Wirkungsgrad, die Auswertung der DLIT mit Lokal I'V 2 und die Informationen in

der Literatur untereinander konsistent.

4.4.2. Rekombinationsaktivitét von Subkorngrenzen

Rekombinationsaktive Versetzungsstrukturen sind hauptsachlich solche Sub-
korngrenzen, welche auch in der WB-XRT einen Beugungskontrast aufweisen.
Eine direkte Korrelation mit dem Verkippungswinkel und damit auch der Verset-
zungsdichte konnte allerdings nicht nachgewiesen werden. Die ndhere Betrach-
tung von Abb. 4.9 a bis c (S. 113) zeigt, dass die Subkorngrenzen im EBIC-Bild (bei
Raumtemperatur) jeweils in ihrem Kontrast schwanken, wahrend aus dem XRT-
Topogramm fiir die gesamte Subkorngrenze ein konstanter Verkippungswinkel
entnommen werden kann. Eine hinreichend hohe Versetzungsdichte in den Sub-
korngrenzen scheint nur eine Bedingung fur die Rekombinationsaktivitiat zu sein.
Nach den gegebenen Beobachtungen ware eine Verkippung von mindestens 0,4 °
notwendig, was mit einem Versetzungsabstand von héchstens 40 nm einhergeht.
Fir genauere Angaben fehlen hier systematische und statistisch belastbare Un-
tersuchungen des EBIC-Kontrastes von Subkorngrenzen in Abhangigkeit von de-
ren Verkippungswinkeln.

Die hier erlauterten Beobachtungen sind auch in [26] wiedergegeben. Es wird
beschrieben, dass Kleinwinkelkorngrenzen bei geringer Kontaminierung unter-
schiedlich starken EBIC-Kontrast aufweisen (vgl. Abb. 1.11 S.27). Eine weitere
Voraussetzung fiir die Rekombinationsaktivitit ware demzufolge die Kontamina-
tion der Versetzungen mit Verunreinigungen, vor allem Ubergangsmetalle wie z.B.
Fe oder Cu. Diese kénnen die Versetzungen dekorieren und tiefe Storstellen in der
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Si-Bandlticke bilden (vgl. Abschn. 1.5.6). Bei hinreichender Anndherung der Ver-
setzungen innerhalb von Pile-ups und der damit einhergehenden hohen Verset-
zungsdichte ware es denkbar, dass sich diese punktuellen Stérstellen mehrerer
Versetzungen zu ein- oder gar zweidimensionale Stérungen tiberlagern. Eine Re-
kombination tiber Prazipitate an Versetzungen kann ausgeschlossen werden. Hier
hatten sich Probleme im Rekombinationsstrom oder im Shuntstrom bemerkbar

gemacht, da solche Defekte den p-n-Ubergang stéren bzw. tiberbriicken.

Der Betrag der Rekombinationsaktivitdt kann entlang einer Subkorngrenze,
trotz einem konstanten Verkippungswinkel, variieren. Weiterhin wéare eine lo-
kal schwankenden Konzentration an Verunreinigungen durch Diffusionsprozesse
eher unwahrscheinlich. Daher muss angenommen werden, dass ortliche struktu-
relle Begebenheiten weitere Bedingungen sind, um eine Rekombinationsaktivitit
hervorzurufen. So kann sich der Charakter einer Korngrenze lokal verandern, da
diese eine zufallig geformte Grenzflache darstellt. Denkbar ist weiterhin die Not-
wendigkeit einer bestimmten Dichte an Lomer-Cottrell-Versetzungen, wie es auch
in [90] beobachtet wurde. Die hohe Versetzungsdichte wiare dann notwendig, um
eine bestimmte Wahrscheinlichkeit fiir die Lomer-Cottrell-Versetzungsreaktion zu
schaffen. Der Betrag dieser Wahrscheinlichkeit kann ebenfalls von den 6rtlichen,
strukturellen Begebenheiten abhangig sein.

Koérner mit (110)-Orientierung besitzen zwei {111}-Gleitebenen parallel zur
Wachstumsrichtung. Dies kénnte die Reaktion zweier 60 °-Versetzungen zu ei-
ner 90 °-Versetzung begunstigen. Lomer-Cottrell-Versetzungen stellen eine gro-
Bere strukturelle Stérungen dar, als dissoziierte 60 °- oder Schraubenversetzun-
gen. Dies kann zu einer starkeren Dekoration mit Verunreinigungen und damit
zu einer erhéhten Ladungstragerrekombination fiihren.

4.4.3. Bildung von Subkorngrenzen

Der Vergleich zwischen den Proben parallel und senkrecht zur Wachstumsrich-
tung ergibt, dass vor allem Versetzungen mit Ausrichtung entlang der Wachs-
tumsrichtung dazu neigen, Subkorngrenzen auszubilden, wahrend Versetzungen
mit anderer Ausrichtung eher statistisch verteilt vorkommen. Dies ist gerade in
Abb. 4.6 anhand der Probe parallel zur Wachstumsrichtung gut zu erkennen.
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Dieselbe Beobachtung ist auch durch die WB-XRT in Gebieten mit geringer Ver-
setzungsdichte gemacht worden (vgl Abb. 3.11 S. 84 und Abb. 4.10 S. 114).

Bei der Bildung von Subkorngrenzen passiert zunachst eine raumliche Annéahe-
rung der Versetzungen, bis diese eine Anordnung bilden, welche im Réntentopo-
gram auch mit einer sprunghaften Anderung der Kristallorientierung einhergeht.
Dies wird bei Betrachtung der zwei schwarzen, nach unten deutenden Pfeile in
Abb. 4.10 deutlich. Wenn die Versetzungen noch eine rdumliche Verteilung in-
nehaben, dufert sich dies im WB-XRT-Topogramm durch eine kontinuierliche
Anderung des Kontrastes (rechts in Abb. 4.10). Dieser geht in eine sprunghafte
Anderung des Kontrastes tiber (links im Bild), wenn sich die Versetzungen einan-

der annahern und sich schliefllich zu einer Subkorngrenze formieren.

Durch die fortschreitende Phasengrenze im Kristallisationsprozess haben die
Versetzungen und die sich daraus bildenden Subkorngrenzen eine Vorzugsorien-
tierung entlang der Wachstumsrichtung. Dies ist geometrisch bedingt, denn die-
jenige Versetzungen mit einer Ausrichtung entlang der Wachstumsrichtung ver-
bleiben im Prozess an derselben lateralen Position, wahrend geneigte Versetzun-
gen gezwungen sind, mit der Verschiebung der Phasengrenze auch eine laterale
Verschiebung ihrer Position durchzufiihren (wie in Abschn. 2.5.6 und anhand
Abb. 2.14 diskutiert und dargestellt worden ist). Sie unterliegen daher einer ho-
heren Wahrscheinlichkeit, auf Korngrenzen zu stofen und dort zu annihilieren.
Im Verlauf des Wachstumsprozesses kommt es demzufolge zu einer Erh6hung
der Konzentration an Versetzungen mit Ausrichtung entlang der Wachstumsrich-
tung.

In EBIC-Aufnahmen wie z.B. Abb. 4.6 a ist zu beobachten, dass Subkorngren-
zen im Korn enden kénnen, vor allem wenn diese nicht entlang der Wachs-
tumsrichtung ausgerichtet sind. Subkorngrenzen entlang der Wachstumsrich-
tung scheinen dagegen im Prozes stabiler zu sein. Makroskopisch dufert sich
dies in der Abhangigkeit der Clustergeneration von der Kornorientierung. Sub-
korngrenzen entlang der Wachstumsrichtung sind - bedingt durch die Lage der
Gleitebenen - in Kérnern mit Orientierungen nahe (110) am einfachsten zu rea-
lisieren (vgl. Abschn. 2.5.6 S. 65).
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4.5. Zusammenfassung

Die Auswertung von DLIT-Messungen an Solarzellen mit Local I-V 2 ergibt nutz-
liche Informationen tiber die lokalen, elektrischen Eigenschaften einer Solarzelle
und damit auch ihrem Defekthaushalt. Hierbei bewirken insbesondere die dich-

ten Cluster eine Minderung der Solarzelleneffizienz.

Die negative Wirkung der Versetzungscluster ist im Wesentlichen auf die Sub-
korngrenzen zuruckzufithren. Ab einem Verkippungswinkel von ca. 0,4 ° kénnen
die Subkorngrenzen bei Raumtemperatur elektrisch aktiv sein. Dies ist jedoch
keine hinreichende Bedingung fiir eine Rekombinationsaktivitit. Vor allem eine
Dekoration der Versetzungskerne mit Verunreinigungen wie z.B. Fe oder Cu ist
fiir eine Rekombinationsaktivitat notwendig, welche wiederum von lokalen, struk-
turellen Begebenheiten abhéngig sein kann. Dartiber hinaus wurde die Bildung
von Lomer-Cottrell-Versetzungen diskutiert, die aufgrund ihrer strukturellen Ei-
genschaften eine starkere Dekoration und damit auch eine hohere Rekombinati-
onsaktivitat aufweisen kénnten.

Aus dem Versetzungskontrast im EBIC-Signal geht hervor, dass Versetzun-
gen eher Pile-ups und schlief3lich Subkorngrenzen bilden, wenn sie entlang der
Wachstumsrichtung ausgerichtet sind. Diese Beobachtung ist analog zu den Er-
kenntnisen aus der WB-XRT. Andersartig ausgerichtete Versetzungen bleiben
eher rdumlich verteilt. Die Ursache dafiir liegt in der Charakteristik der gerich-
teten Erstarrung. Die fortschreitende Phasengrenze beglinstigt die Generation
von Versetzungen und demzufolge auch von Subkorngrenzen, welche entlang der
Wachstumsrichtung ausgerichtet sind.
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5.1. EinfUhrende Bemerkungen

In den Kapiteln 2 bis 4 wird die Versetzungsstruktur in multikristallinen Silicium-
blécken in ihren Teilaspekten beleuchtet. Die Diskussionsbeitriage (vgl. Abschn.
2.5, 3.4 und 4.4) sollen in diesem Kapitel nochmal im Gesamtbild dargestellt und
zu einer abschliefenden Interpretation der Ergebnisse und Beobachtungen zu-
sammengefasst werden. Im Anschluss werden noch offene Fragestellungen und
Mafinahmen zur Verminderung der Versetzungsdichte im Kristallisationsprozess
benannt.

Die genaue Gestalt der Versetzungsstruktur innerhalb eines Siliciumblockes ist
sowohl von der Prozesszeit, als auch von der betrachteten Position im Block ab-
hangig. Alle hier durchgefiihrten Untersuchungen geben ein Bild von einem ein-
gefrorenen Endzustand, welcher sich nach einer komplexen Historie mit mehr-
maliger Veranderung der Spannungs- und Temperaturzustinde einstellt. Gerade
auf die zeitliche Entwicklung der Defektstrukturen kann hier nur indirekt ge-

schlossen werden.

5.2. Beschreibung der Versetzungsstruktur

5.2.1. Klassifikation

In Kapitel 2 wurde die Versetzungsstruktur reprasentativ fiir das gesamte Block-
volumen makroskopisch beschrieben. Bei einem solchen Betrachtungsabstand
sind vor allem die Versetzungscluster auffallig, welche sich von Gebieten abtren-
nen, die zundchst defektarm erscheinen. Dabei kénnen die Versetzungscluster
hinsichtlich ihrer Struktur in leichte und dichte Cluster unterschieden werden
(s. Abschn. 2.4.2 S. 43). Dies ergibt drei charakteristische Blockbereiche: die de-
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fektarmen Bereiche, leichte Cluster und dichte Cluster. In Kapitel 3 wurden in
kleineren Probenvolumen typische Bereiche genauer untersucht, um die struk-
turelle Charakteristik zu bestimmen.

Es wird davon ausgegangen, dass Versetzungen nach dem Kristallisationspro-
zess in einer geringen, variierenden Dichte zwischen ca. 102 bis 10* cm~2 im Grof3-
teil des Blockvolumens vorhanden sind. Dies ergibt sich sowohl aus den WB-
XRT-Aufnahmen von defektarmen Bereichen, welche im PL-Bild bei Raumtem-
peratur keinen Kontrast aufweisen (s. Abschn. 3.3.4), als auch aus den Verlaufen
des DFA tuber die Blockhoéhe (Abb. 2.13 S. 48).

Ab einem bestimmten raumlichen und zeitlichen Punkt im Prozess wird ein
Versetzungscluster initiiert (Clusterkeim), wobei die Generationsrate von Verset-
zungen erheblich gesteigert wird (s. Abb. 2.16 S. 51). Die Entstehung der Clus-
terkeime wurde vor allem an Korngrenzen beobachtet (s. Abschn. 2.4.4). Unter
ungunstigen Umstanden kann die Versetzungsdichte innerhalb der Cluster wei-
ter erhoht werden, wie im nachfolgenden Abschnitt noch erlautert wird. Die ge-
schatzten mittleren Versetzungsdichten in den drei Gebieten (defektarm, leichte
Cluster, dichte Cluster) sind in Abb. 5.4 dargestellt.

Die Evolution eines Versetzungsclusters geht einher mit der Ausbildung eines
mosaizitiren Gefiliges, bestehend aus einem Netzwerk aus Subkorngrenzen (s.
Abschn. 3.4.1). Diese teilen das ursprungliche Korn in mehrere Doméanen (Sub-
korner), mit leicht veranderter Kristallorientierung. Die Subkorngrenzen kénnen
sowohl Versetzungen in ihrer Bewegung blockieren, als auch Quellen far Verset-
zungen darstellen. Dies hat zur Folge, dass sich die Versetzungscluster teilweise
scharf von benachbarten, defektarmen Regionen abgrenzen. Auf die Bildung und
Entwicklung eines Versetzungsclusters wird in Abschn. 5.3 nadher eingegangen.

5.2.2. Strukturelle Informationen

Durch die Untersuchungen in Kapitel 2 wurde gezeigt, dass die Charakteris-
tik der Versetzungscluster stark von der Kornorientierung und damit auch von
der Orientierung der Gleitsysteme abhangig ist. Dieses Verhalten fuhrt zur An-
nahme, dass die Versetzungsstrukturen zum Grofteil aus 60 °-Versetzungen ge-
bildet werden, da Schraubenversetzungen durch Quergleiten die Gleitebenen
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wechseln kénnen. In XRT-Topogrammen aus Gebieten mit geringer Versetzungs-
dichte konnten nur 60 °-Versetzungen nachgewiesen werden (s. Abschn. 3.3.4
S. 81). Fur eine statistisch belastbare Aussage zum Verhiltnis zwischen 60°-
und Schraubenversetzungen fehlen hier jedoch weitere TEM- und WB-XRT-
Untersuchungen mit Burgersvektor-Analyse.

Aus den TEM-Untersuchungen geht hervor, dass die in den Versetzungsclus-
tern vorhandenen Subkorngrenzen aus streng parallel angeordneten Versetzun-
gen aufgebaut sind (s. Abschn. 3.4.1), wobei der Versetzungsabstand innerhalb
einer Aufreihung immer gleichmafig ist. Dies ist nur mit Kletterbewegungen und
damit nur bei hohen Temperaturen realisierbar. Der Versetzungsabstand betragt
dabei 800 bis 30 nm, was zu einer Verkippung der Orientierung von 0,07 bis 0,3°
fuhrt (s. Abschn. 3.4.1 S. 92). Die Rotation der Kristallorientierung um eine Achse
parallel zur Wachstumsrichtung lasst sich am besten mit 60°-Versetzungen rea-
lisieren, welche moglichst entlang der Wachstumsrichtung ausgerichtet sind (s.
Abb. 3.17 S. 94). Sie haben dann Burgersvektoren mit einer horizontalen Kom-
ponente, womit auch die thermischen Spannungen an der Erstarrungsfront eine

horizontale Komponente besitzen muissen.

Bei geringer Versetzungsdichte sind die Pile-ups stets entlang der 111-
Gleitebenen (s. Abschn. ausgerichtet 3.3.4 S. 81). Bei héheren Verstzungsdichten
koénnen weitere Vorzugsorientierungen beobachten werden, welche nicht zwangs-
laufig kristallografisch begriindbar sein miissen (s. Abschn. 3.3.5 S. 86).

Je nach Orientierung der Gleitsysteme haben die Versetzungen und Subkorn-
grenzen eine Ausrichtung entlang der Wachstumsrichtung (s. Abschn. 3.3.2 S. 75
und 4.4.3 S.118). Andersartig ausgerichtete Versetzungen sind eher rdumlich
statistisch verteilt. Dies resultiert aus der fortschreitenden Phasengrenze im Kris-
tallisationsprozess, welche tiber die Blockhéhe den Anteil an Versetzungen er-
hoht, die in Wachstumsrichtung ausgerichtet sind. Zur Phasengrenze geneig-
te Versetzungslinien unterliegen tiberdies einer hoheren Wahrscheinlichkeit, an
Korngrenzen zu stof3en und dort zu enden. Die héchste Konzentration an Verset-
zungen mit Ausrichtung entlang der Wachstumsrichtung entsteht in Kérnern mit
Orientierungen nahe (110), da hier zwei unabhangige Gleitsysteme parallel zur
Wachstumsrichtung orientiert sind.
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5.2.3. Wechselwirkung mit Korngrenzen

Die zum Start der Kristallisation entstehenden Kérner stofien zwangslaufig un-
ter der Bildung von Korngrenzen aneinander. Dies sind priméare Korngrenzen
und die Orientierungsbeziehung zwischen den Koérnern ist zufallig (Random-
Korngrenzen), sodass sich sowohl Gro3winkel- als auch Kleinwinkelkorngrenzen
bilden kénnen. Im Verlauf des Kristallisationsprozesses werden Subkorngrenzen
(Kleinwinkelkorngrenzen) und Zwillingskorngrenzen (Koinzidenzkorngrenzen) se-
kundar, d.h. im Laufe des Kristallisationsprozesses, gebildet.

Die Versetzungscluster generieren sich hauptsachlich an Korngrenzen, wobei
die genaue Ursache unbekannt ist (s. Abschn. 2.5.4 S. 62). Die Evolution eines
Versetzungsclusters geht mit der Bildung eines Subkorngefiiges einher (Abb. 5.2.
Die gebildeten Subkorngrenzen stellen eine Barriere fiir die Versetzungsbewegung
dar und kénnen gleichzeitig als Versetzungsquellen agieren. Auf diese Weise kann
die Versetzungsdichte innerhalb eines Versetzungsclusters stark variieren. Ma-
kroskopisch auglert sich dies z.B. in der Bildung knétchenartiger Strukturen (s.
Abb. 2.10 S.44). Die primaren Grofwinkelkorngrenzen (Random-Korngrenzen)
stellen ebenfalls Barrieren fiir die Versetzungsbewegung dar, kénnen aber u.U.
auch tiberwunden werden, wenn durch die Pile-ups lokal hohe Spannungen er-
zeugt werden (s. Abb. 2.12 S. 46). Zwillingskorngrenzen kénnen von Versetzungen
uberwunden werden, wenn mindestens ein Gleitsystem in beiden Kérnern diesel-
be Orientierung hat [116].

Wenn die Korngrenzen als Barrieren wirken, kénnen dort auch Versetzungen
annihilieren. In Abschn. 2.5.5 (S. 63) wurde gezeigt, dass Bereiche mit sehr ho-
her Versetzungsdichte (vor allem dichte Cluster) tendenziell von benachbarten
Koérnern uiberwachsen werden. Dabei wird die Versetzungsdichte schlagartig ver-
ringert.
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5.3. Entstehung der Bereiche hoher Versetzungsdichte

5.3.1. Entwicklung eines Versetzungsclusters

Aus den Beobachtungen in Kapitel 2 und 3 lasst sich die Entwicklung eines Ver-
setzungsclusters darstellen, wie es in Abb. 5.1 skizziert ist:

A) Die Versetzungen werden wahrend der Erstarrung generiert und sind zu-
nachst eher statistisch verteilt. Die Generation geschieht an einer Korngren-
ze entweder kontinuierlich (wie hier dargestellt) oder stoSweise an bestimm-
ten Spannungs-Konzentratoren (s. Abb. 2.16 S. 51).

B) Getrieben von der Verringerung der elastischen Energie ordnen sich die Ver-
setzungen zu Pile-ups und schliefllich zu Kleinwinkelkorngrenzen. Es ent-
stehen Subkérner, die sich durch einen kleinen Betrag an Rotation in der
Kristallorientierung vom urspriinglichen Korn unterscheiden. Diese Rotati-
on passiert um eine Achse parallel zur Wachstumsrichtung (s. Abschn. 3.3.2
S.75).

C) Die Subkoérner teilen sich im Prozess immer weiter auf und auch der Betrag
der Rotation der Kristallorientierung nimmt zu (Abb. 3.7 S.78). Die gebil-
deten Kleinwinkelkorngrenzen stellen eine neue Grenzflache im Kristall dar
und nehmen lokal wiederum mehr thermische Spannungen auf. Sie kénnen
fortan auch als Versetzungsquelle wirken.

D) Das Ergebnis der Restrukturierung ist ein Gebiet mit einem Netzwerk aus
Subkorngrenzen. Dieses ist nach dem Prozess auf dem Wafer als Verset-
zungscluster zu beobachten (vgl. Abschn. 2.4.2 S. 43).

Der in (C) beschriebene Effekt soll in Abb. 5.2 vertiefend dargestellt werden. So-
bald ein Versetzungscluster an einer (z.B. Grofwinkel-) Korngrenze generiert wird
(@), ordnen sich die Versetzungen zu Subkorngrenzen an, wie es in Form von
Sechsecken gekennzeichnet ist (b). Dies geht einher mit der Rotation der Kris-
tallorientierung um eine Achse parallel zur Wachstumsrichtung. Die sekunda-
ren Subkorngrenzen bilden neue Grenzflachen, welche die thermische Spannung
aufnehmen. Sie agieren damit als neue Versetzungsquellen und provozieren die
Bildung weiterer Subkoérner (c). Innerhalb der Subkérner kénnen ebenfalls Sub-
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Subkérner

Korn B
Wachstums-
richtung:

Abbildung 5.1. — Modell zur Entstehung eines Versetzungsclusters. Dies beinhaltet
die Generation an Korngrenzen (A), die Restrukturierung zu Pile-ups und
Sublkorngrenzen (B), die erhéhte Versetzungsgeneration an den Subkorngrenzen (C)
und schlielich das Gefiige aus Subkdérnern (D).

Korngrenze

Korn A

koérner entstehen (kleine Sechsecke), wobei das Geflige immer feinkérniger wird.
Auch innerhalb der Subkérner wird die Versetzungsdichte erhéht. Die Versetzun-
gen kénnten dann in die Subkorngrenze migrieren, oder sie verbleiben auf3erhalb,
wenn abstoflende Krifte vorliegen (s. Abschn. 1.5.5 23). Letzteres fiihrt zur Ent-
stehung der in Abschn. 2.4.2 (S. 43) beschriebenen knoétchenartigen Strukturen
(d).

Fur die Restrukturierung der Versetzungen zu Pile-ups und Kleinwinkelkorn-
grenzen ist eine hohe Versetzungsmobilitit notwendig. Diese ist direkt an der
Phasengrenze am grof3iten und nimmt, aufgrund des axialen Temperaturgradien-
ten, zum Boden hin exponentiell ab (vgl. Abschn. 1.5.2 S. 20 und Abb. 2.24 S. 61).
Demzufolge entsteht der Hauptteil der Versetzungen schon wahrend der Block-
kristallisation in der unmittelbaren Nahe der Phasengrenze. Dies wurde in-situ

auch an anderen Materialien beobachtet [50, 65].

Durch die Bildung der Subkorngrenzen ist die Versetzungsdichte lokal derart
erhoht, dass Versetzungsreaktionen und damit die Bildung von sessilen Lomer-
Cottrell-Versetzungen wahrscheinlich wird. Die Versetzungen innerhalb der Ver-
setzungscluster durften damit stark in ihrer Bewegung gehemmt sein, sobald die
Subkornbildung abgeschlossen ist.
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Abbildung 5.2. - Schematische Aufsicht der Entwicklung eines Versetzungsclusters.
Die Wachstumsrichtung liegt senkrecht zur Bildebene. a) Zwei Kérner A und B an der
Phasengrenze. b) Bildung eines ersten Subkornes mit rotierter Kristallorientierung. c)
Die Subkorngrenze provoziert weitere Subkdérner mit rotierter Orientierung und spaltet
sich selbst in weitere Subkoérner auf. d) Innerhalb der Subkdérner kann sich die
Versetzungsdichte weiter erhéhen, sodass auch knétchenartige Strukturen entstehen.

5.3.2. Vererbungseffekt

Der Durchmesser der Versetzungscluster hat eine eindeutige Abhangigkeit von
der Blockhohe, sodass deren Waferflachenanteil zur Blockkappe hin zunimmt (s.
Abb. 2.13 S. 48). Die Versetzungen werden wahrend der Erstarrung gebildet und
erreichen schnell die Phasengrenze, da sie, bei den herrschenden Temperatur-
und Spannungsbedingungen, eine wesentlich héhere Geschwindigkeit besitzen
(s. Abb. 2.24 S. 61). Wenn die Versetzungen die Phasengrenze durchstof3en, wach-
sen sie wahrend der weiteren Kristallisation mit. Folglich sind auch die aus
den Versetzungen generierten Subkorngrenzen gezwungen, mit der Phasengrenze
mitzuwachsen. Fur die Relaxation der thermischen Spannungen an der Erstar-
rungsfront miissen demnach mit fortschreitender Phasengrenze kontinuierlich
neue Versetzungen generiert werden. Als Resultat wird ein Grofiteil der Verset-
zungsdichte des kristallisierten Volumens in das unmittelbar néchste zu kristal-
lisierende Volumen ubertragen bzw. vererbt, was die Versetzungsdichte tiber die
Blockhohe stetig erhoht.

Die kontinuierlich neu gebildeten Versetzungen kénnen sich entweder in die
bestehenden Subkorngrenzen einlagern und damit den Betrag der Rotation in
der Kristallorientierung weiter erhéhen, oder sie bilden neue Pile-ups und Sub-
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a) Kristallisation b) Prozessende

Schmelze

Abbildung 5.3. — a) Die Versetzungscluster entstehen wdhrend der
Kristallisationsphase. Die Strukturierung zu Subkorngrenzen passiert kurz nach der
Phasengrenze. b) Skizze der Situation nach dem Kristallisationsprozess. Der Block ist
mit Versetzungscluster durchsetzt.

korngrenzen, welche das Gefiige in weitere Subkoérner aufspalten. Beide Prozesse
konnten mit der WB-XRT nachgewiesen werden (s. Abschn. 3.3.2).

Da sich diese Strukturen bereits wahrend der Erstarrung an der Phasengrenze
befinden (Abb. 5.3), haben sie auch einen Einfluss auf das Wachstumsverhalten
der Korner, in denen sie sich befinden. Auf diese Weise ist auch der Effekt erklar-
bar, dass Koérner mit hoher Versetzungsdichte eher von benachbarten Kérnern
uberwachsen werden (s. Abschn. 2.5.5 63). Dies wirkt der stetigen Zunahme der
Versetzungsdichte entgegen.

5.3.3. Generation von dichten Clustern

Der in Abb. 5.2 dargestellte Prozess funktioniert am besten innerhalb solcher
Korner, die derart orientiert sind, dass zwei nicht zueinander parallele {111}-
Gleitebenen parallel zur Wachstumsrichtung liegen. Dies ist vor allem bei (110)-
orientierten Koérnern der Fall (s. Abb. 2.25 S. 66). Unter solchen Bedingungen
kann die Generationsrate von Versetzungen deutlich hoéher sein. Dies fihrt auch
zu einer hoheren Versetzungsdichte gegentiber leichten Clustern. Bei geneigten
Gleitebenen waren die Versetzungen und damit auch die Kleinwinkelkorngrenzen
gezwungen, einen ebenso geneigten Winkel zur Phasengrenze einzunehmen. Dies
scheint den Abbau der thermischen Spannungen tber die Bildung von Subkorn-

grenzen zu erschweren.

Wenn zwei {111}-Gleitebenen parallel zur Wachstumsrichtung liegen, kénnte
dies auch die Bildung von Lomer-Cottrell-Versetzungen begutinstigen, welche be-
reits in Subkorngrenzen nachgewiesen wurden [90]. Wenn sich zwei dissoziierte
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60°-Versetzung auf zwei verschiedene {111}-Gleitebenen bewegen, kénnen die-
se in einer Schnittgeraden der beiden Gleitebenen zu einer immobilen Lomer-
Cottrell-Versetzung (Stufenversetzung) reagieren. Wenn diese Schnittgerade par-
allel zur Wachstumsrichtung verlauft, sind auch die Lomer-Cottrell-Versetzungen
parallel zur Wachstumsrichtung angeordnet.

5.3.4. Defektarme Bereiche

In Bereichen mit geringer Versetzungsdichte gibt es die generelle Beobachtung,
dass die Versetzungen tublicherweise nicht in Wachstumsrichtung ausgerichtet
sind (s. Abschn. 3.3.4 S. 81). Solche Versetzungen neigen nicht dazu, Subkorn-
grenzen auszubilden (s. Abb. 4.6 S. 110 und 4.5 S. 110). Besonders in Kérnern
mit (zur Wachstumsrichtung) geneigten {111}-Gleitebenen kénnten Versetzungen
nach ihrer Bildung mit dem Winkel der entsprechenden Gleitebene im Korn wei-
terwachsen, wenn sie die Phasengrenze durchstof3en. Dies betrafe hauptsachlich
Korner mit einer Orientierung nahe (100). Die Versetzungen wiirden sich demzu-
folge bei der Kristallisation zwangslaufig raumlich verteilen, ohne dass Subkorn-
grenzen gebildet werden. Damit ware auch der in Abschn. 5.3.1 beschriebene
Prozess zur Bildung von Versetzungsclustern unterbunden.

Es ist ebenfalls denkbar, dass die Bereiche mit geringer Versetzungsdichte
durch Relaxationen von auftretenden Spannungen bei der Abkihlung des Sili-
ciumblockes entstehen. Dagegen spricht allerdings die WB-XRT Aufnahme von
einem Gebiet mit geringer Defektdichte, wie z.B. Abb. 3.11 S. 84, in der eine Ag-
glomeration von Versetzungen entlang der Wachstumsrichtung zu beobachten ist.
Sicherlich ist wahrend der Abktihlphase noch ein geringer Teil der Versetzungen
bis zum duktil-spréd-Ubergang in geringem Maf3 mobil, sodass noch leichte Re-
laxationen der thermischen Spannungen stattfinden kénnen. Eine nachtragliche
Generation von Versetzungen und deren Verteilung im Kristallvolumen ist aber
aufgrund der geringen Mobilitdt in diesem Temperaturbereich auszuschlief3en
(vgl. Abb. 2.24 S.61).
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5.4. Abschdtzung der Versetzungsdichte

Bei der Bestimmung der Versetzungsdichte gibt es ein grundsatzliches Quanti-
fizierungsproblem. Mit Hilfe der EPD kann die Anzahl der Versetzungen inner-
halb der Subkorngrenzen nicht ermittelt werden, wodurch die tatsachliche Ver-
setzungsdichte um mehrere Grof3enordnungen unterschatzt werden kann. Gera-
de die Beschaffenheit der Subkorngrenzen ist allerdings von grofier Bedeutung
fir die Anwendung in der Photovoltaik, da diese bei Raumtemperatur rekombi-
nationsaktiv sind und letztendlich den Wirkungsgrad eines PV-Systems mindern.
Mit Hilfe der TEM und WB-XRT konnten Informationen zum Versetzungsabstand
gewonnen werden und die Texturbilder geben die statistische Verteilung der Sub-
korndurchmesser. Damit soll in diesem Abschnitt eine Abschidtzung der Verset-

zungsdichte unter folgenden Annahmen aufgestellt werden:

e Defektarme Gebiete: Innerhalb defektarmer Gebiete gibt es kaum Sub-
korngrenzen, hier kann die ermittelte EPD als Versetzungsdichte herange-

zogen werden.

e Leichte Cluster: Leichte Cluster haben einen mittleren Subkorndurchmes-
ser von etwa 1000 um. Es wird angenommen, dass auch die Versetzungs-
dichte innerhalb der Subkorngrenzen nicht sehr hoch ist und der mittlere
Versetzungsabstand dem hoéchsten, in der TEM gefundenen Betrag von etwa

800 nm entspricht.

e Dichte Cluster: Bei dichten Clustern betragt der mittlere Subkorndurch-
messer ca. 200 um. Es wurden hier minimale Versetzungsabstinde von ca.
30nm beobachtet. Anhand der WB-XRT-Topogramme ist ersichtlich, dass
die Missorientierung auch wesentlich grofer und damit der Versetzungsab-
stand noch kleiner sein kann. Daher wird hier ein mittlerer Versetzungsab-

stand von 30 nm angenommen.

Die Berechnung der Versetzungsdichte der dichten und leichten Cluster erfolg-
te mit dem in Abschn. 3.4.2 entwickelten Modell (s. Gl. 3.4 S. 95). Das Ergebnis ist
in Abb. 5.4 dargestellt und wird mit den EPD-Messungen verglichen. Mit der EPD-
Methode lassen sich nur die defektarmen Gebiete von den Versetzungsclustern an
sich unterscheiden. Der Betrag der EPD unterscheidet sich nicht wesentlich zwi-
schen den dichten und leichten Clustern. Dies spiegelt sich auch in der bimoda-
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Abbildung 5.4. — Schdtzung der mittleren Versetzungsdichte in den defektarmen
Gebieten sowie in den leichten und dichten Clustern nach dem Subkornmodell aus
Abschn. 3.4.2. Der mittlere Subkorndurchmesser d ergibt sich aus den Texturbildern
und die Betrdge fiir den mittleren Versetzungsabstand h sind Annahmen.

len Verteilung der Versetzungsdichte wieder, welche in der Literatur beschrieben
ist [148]. Dort konnten nur die defektarmen Gebieten von den Clustern an sich
unterschieden werden. Die hier aufgestellte Schatzung legt allerdings nahe, dass
zwischen den leichten und dichten Clustern noch ein erheblicher Unterschied in
der Versetzungsdichte von mindestens einer Grof3enordnung zu verzeichnen ist.
Innerhalb der knétchenartigen Strukturen der dichten Cluster kénnen lokal die
Subkorndurchmesser kleiner als 50 um sein. Damit ergaben sich nominell auch
Versetzungsdichten tiber 10%cm—2.

Es muss herausgestellt werden, dass die in der Literatur dargestellte, simu-
lierte Verteilung der Versetzungsdichte in einem Siliciumblock, weder qualita-
tiv noch quantitativ die experimentellen Beobachtungen wiedergeben (s. Abschn.
1.3.3 S. 14). Die rdumliche Verteilung in den numerischen Simulationen sind in
der Regel symmetrisch bzgl. der Geometrie des Temperaturfeldes. In [9] und [55]
wurde ein kolumnares Korngeflige mit einbezogen, was zwischen den Kérnern
zu einer inhomogenen Verteilung der Versetzungsdichte und damit zu einem rea-
listischeren Ergebnis fihrt. Mit dem Alexander-Haasen-Modell (s. Abschn. 1.5.3
S. 21) sind einige Vereinfachungen verbunden, die bei der Blockkristallisation von
mc-Si zu erheblichen Abweichungen zwischen Beobachtung und Simulation fiih-
ren. Dies sind vor allem:
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e Wechselwirkungen mit dem Korngefiige (Generation und Annihilation von
Versetzungen sowie Einfliisse auf die Versetzungsbewegung).

e Wechselwirkungen mit anderen Kristalldefekten (Punktdefekte, Prazipitate
und Stapelfehler).

e Wechselwirkungen mit der fortschreitenden Phasengrenze und der damit
einhergehenden selektiven Wirkung sowie die Vererbung der Versetzungs-
dichte.

e Sekundare Bildung des Subkorngefiiges mit der damit verbundenen erhéh-
ten Versetzungsgeneration.

e Sekundéare Bildung von Lomer-Cottrell-Versetzungen und deren Einfluss
auf die Versetzungsdynamik.

Die genannten Mechanismen haben teilweise ihre Ursachen auf atomarer Ska-
la und sind im Detail komplex zu beschreiben. Dies ist ein wesentliches Problem
bei der numerischen Simulation der Versetzungsstruktur. Es wird auch weiterhin
notwendig sein, die Versetzungsgeneration empirisch zu beschreiben. Die Ein-
beziehung eines Korngefiiges ist dabei zwingend notwendig. Weiterhin muss es
moglich sein, die Bildung der Subkérner und die damit verbundene, erhéhte Ver-
setzungsgeneration darzustellen. Auf einfacherem Wege lasst sich die Vererbung
der Versetzungsdichte beschreiben. Ein Teil der Versetzungsdichte eines Kristall-
volumens wird dabei als Ausgangsversetzungsdichte in das unmittelbar nachfol-
gend kristallisierende Volumen tibergeben. Eine grofiere Herausforderung ist die
Beschreibung des Auftretens von Clusterkeimen, da die exakte Ursache fur die
Entstehung dieser Strukturen unbekannt ist.

5.5. Offene Fragestellungen

Im Rahmen dieser Arbeit konnte die Versetzungsstruktur in mc-Si gut beschrie-
ben werden. Allerdings sind einige Aussagen statistisch besser zu belegen und

weiterhin offen Fragenstellungen zu verzeichnen.

In den meisten Fillen haben die Versetzungscluster ihren Startpunkt an Korn-
grenzen. Leider konnte die genaue Ursache nicht ermittelt werden. Dazu miis-
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sen aus dem Siliciumblock gezielt Clusterkeime herausprapariert werden, um sie
strukturell z.B. mit der TEM zu untersuchen. Denkbar sind Facetten an der Korn-
grenze, Ausscheidungen oder das Vorhandensein eines bestimmten Korngrenzen-
Typs. Die genaue Lokation der Clusterkeime und die Praparation fur die Analyse
durften jedoch eine sehr hohe Herausforderung darstellen.

Umfangreiche TEM-Untersuchungen wéaren ebenfalls zur statistischen Absi-
cherung des mittleren Versetzungsabstandes innerhalb der Subkorngrenzen not-
wendig. Wenn dieser bekannt wére, liefe sich die Versetzungsdichte makrosko-
pisch anhand der beobachteten Lange der Subkorngrenzen quantifizieren. Eine
umfangreiche Burgersvektor-Analyse konnte klaren, wie genau die Subkorngren-
zen aufgebaut sind und in welcher Quantitat Lomer-Cottrell-Versetzungen in den
Subkorngrenzen vorhanden sind.

Die genauen Bedingungen fiir die Starke der Rekombinationsaktivitat von Sub-
korngrenzen lassen sich aus den hier erzielten Beobachtungen nicht schlief3en.
Dies bedarf die systematische Untersuchung von Subkorngrenzen in Abhangig-
keit von ihrem Versetzungsabstand (d.h. Verkippungswinkel), der Konzentration
an Lomer-Cottrell-Versetzungen und der Konzentration an verschiedenen Verun-

reinigungen.

Zuletzt behandelt die vorliegende Arbeit nicht die Versetzungsentwicklung in
Abhangigkeit von den Prozessparametern der Kristallisation. Diese sind sehr
zahlreich und abhingig von der Beschaffenheit der Ofenanlage. Die Ergebnis-
se von umfangreichen industriellen Untersuchungen bilden das Know-how des
jeweiligen Herstellers.

5.6. Verringerung der Versetzungsdichte im Kristallisationsprozess

Bei der Einkristallztichtung mit der Cz-Methode ist es mdglich, versetzungsireie
Kristalle herzustellen. Dies wird mit dem Ankeimen und dem sog. Dash-Necking
bewirkt. Ein solches Verfahren ist bei der Blockkristallisation nicht moéglich. Al-
lein das Vorhandensein von Korngrenzen schafft bei den gegebenen thermischen
Spannungen genuigend Quellen zur Generation von Versetzungen. Ein weiterer
Nachteil ist der Kontakt und die damit verbundene mechanische Wechselwir-

kung mit dem Tiegelmaterial. Zuletzt wird ein multikristallines Geftige geziichtet,
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5. Abschlief3ende Diskussion

welches Korner mit zufalliger Kristallorientierung besitzt. Diese Kérner haben un-
tereinander durch den anisotropen E-Modul eine mechanische Wechselwirkung.
Die Bildung und Multiplikation von Versetzungen kann demzufolge nicht ausge-

schlossen werden.

Die Versetzungen im mec-Si haben die bemerkenswerte Eigenschaft, sich in
Subkorngrenzen zu organisieren, welche schliefllich zur Rekombinationsaktivitat
der Versetzungsstrukturen fithren. Diese Restrukturierung lasst sich im Prozess
grundsétzlich nicht unterbinden. Die Triebkraft zur Generation und Migration
von Versetzungen sind thermische Spannungen wahrend des Kristallisationspro-
zesses, insbesondere an der Erstarrungsfront. Dies bedeutet, dass radiale Tempe-
raturgradienten, insbesondere wahrend der Kristallisationsphase, mdoglichst ver-

mieden werden muissen.

Letztendlich geschieht die elektrische Aktivierung der Versetzungen durch Ver-
unreinigungen, insbesondere durch Ubergangsmetalle. Deren Vermeidung wiir-
de nicht die Versetzungsdichte beeinflussen, kann aber die Rekombinationsak-
tivitdt der Subkorngrenzen senken (s. Abschn. 1.5.6). Nach dem Kveder-Modell
[82] (s. Abb. 1.10 S.26) wiirde die Rekombinationsaktivitiat bei einer Storstel-
lenkonzentration von 10°cm™! verschwinden (Raumtemperatur). Bei einer Ver-
setzungsdichte von angenommen 10° cm~2 ergébe sich eine Grenzkonzentration
(z.B. fiir Fe) von ca. 2-10'Y cm—3, welche im Block unterschritten werden miisste.
Die Hauptprobleme sind hierbei die Eintragung vom Tiegelmaterial und tber die
Ofenathmosphare.

Eine Gitterhartung (und damit die Verminderung der Mobilitit von Versetzun-
gen) kann mit bestimmten Elementen wie C, O oder N erreicht werden, welche al-
lerdings im Prozess bereits unfreiwillig in den Siliciumblock eingetragen werden.
Die hier erzielten Beobachtungen sind demzufolge zwangslaufig unter Einfluss
solcher Gitterhartner gemacht worden. Diese fihren bei hohen Konzentrationen
vermehrt zu Ausscheidungen, welche wiederum nachteilig fir die Waferqualitat
sind. Es konnte aber der Eintrag von z.B. Ge eine Verringerung der Versetzungs-
dichte bewirken, ohne die benannten Nachteile zu haben [10].

Eine weitere Moglichkeit zur Verringerung der Versetzungsdichte ist die Se-
lektion von Kérnern mit einer bestimmten Wachstumsorientierung. Eine geringe

Tendenz zur Generation von Versetzungsclustern haben vor allem Koérner mit
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5.6. Verringerung der Versetzungsdichte im Kristallisationsprozess

(100)- und (511)-Orientierungen in Wachstumsrichtung. Insbesondere Koérner
mit (110)-, (331)- und (531)-Orientierungen sollten vermieden werden. Eine sol-
che Selektion kénnte durch Dendritenbildung beim Ankeimprozess erreicht wer-
den [96, 97, 137]. Hierbei muss allerdings zum Start der Kristallisation eine hohe
Unterkiihlung in Verbindung mit einem radialen Temperaturgradienten aufge-
baut werden. Letzteres ist notwendig, damit sich die Dendriten entlang des Tie-
gelbodens ausbreiten. Ein Wachstum in das Schmelzvolumen wtirde spéter eine
andere Wachstumsorientierung zur Folge haben. Es ist zu erwarten, dass durch
das unglnstige Temperaturfeld bereits am Blockboden eine hohe Versetzungs-
dichte vorzufinden ist.

Eine Kornselektion kann ebenfalls durch die Erzeugung eines feinkoérnigen Ge-
fliges hervorgerufen werden. Wenn sich innerhalb eines Kornes ein Versetzungs-
cluster bildet, ist durch die geringe Korngrof3e die Wahrscheinlichkeit hoher, dass
es von einem benachbarten Korn tiberwachsen wird (s. Abb. 2.15 S. 50). So kon-
nen frith im Prozess diejenigen Kornorientierungen heraussortiert werden, welche
dazu neigen dichte Cluster zu bilden, ohne dass deren Flachenanteil zu grof3 wird.
Dies wird zum Teil bereits erfolgreich praktiziert und ist z.B. unter den Namen
High Performance Multi bekannt [150].

Neben dem zufélligen, multikristallinen Wachstum existieren Verfahren
zur Blockkristallisation mit einer einkristallinen Vorlage (sog. Quasi-Mono-
Verfahren). Dies soll zu einem einkristallinen Block ohne Korngrenzen fiihren,
der dementsprechend eine wesentlich geringere Versetzungsdichte aufweist. Al-
lerdings kann die einkristalline Vorlage fur einen Block mit einer Grundflache
von ca. 80x80cm? nicht als monolithisches Siliciumstiick vorgegeben werden.
So werden in der Praxis mehrere (meist Cz-Kristallstiicke) am Boden ausgelegt,
welche stets eine kleine, zufallige Missorientierung zueinander aufweisen. Dies
reicht aus, um eine starke Versetzungsquelle darzustellen [58, 69, 136]. Der Be-
trag der Verringerung der Versetzungsdichte liegt demzufolge deutlich unter dem
erwarteten Wert. Hier bleibt es abzuwéagen, ob die Qualitatssteigerung den hoéhe-
ren Aufwand in der Herstellung rechtfertigt, welche das Quasi-Mono-Verfahren
gegenuliber der multikristallinen Blockkristallisation innehat.
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A. Stereografische Abbildung einer Ebene

In einer planparallelen Probe mit der Dicke d befindet sich eine Ebene E (Abb.
A.1a). Diese ist in der Probe beliebig geneigt und besitzt eine Ebenennormale n,
deren Richtung mit den Winkeln « und § beschrieben wird. Bei einer Projektion
dieser Probe entlang einer Richtung z, welche senkrecht auf der Probenoberflache
steht, ergibt sich eine zweidimensionale Abbildung E’ der Ebene mit der schein-
baren Dicke d’ (Abb. A.1b). Die Ebenennormale n wird nun auf dem Vektor n’
abgebildet.

Zur Konstruktion der stereografischen Projektion des Ebenenpols P), (Abb.
A.1c) wird nun in der Abbildung der Winkel der Schnittgerade aus der Ebene
E und der Probenoberflaiche ermittelt, dies ist 5’. In einem 90°-Winkel davon
entfernt befindet sich in der stereografischen Projektion der Azimutwinkel g der
Ebenennormalen n (3 = 3 + 90°). Die Strecke o/ kann nur dann aus der abge-
bildeten Ebenenbreite d’ ermittelt werden, wenn die Probendicke d bekannt ist:
a = arctan(d/d’).

a) Ebene in einer Probe b) Abbildung c) Stereografische Projektion

Abbildung A.1. — a) Skizze einer planparallelen Probe mit einer Ebene E. b) Projektion
der Probe mit Ebene entlang der z-Achse. c) Lage des Pols der Ebenennormalen P}, in
einer stereografischen Projelktion.
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B. Ergéinzende Daten

B.1. Fldchenanteil der Kornorientierungen

Tabelle B.1. — Hdufigkeiten der Kornorientierungen in [%]-Waferfldche.

Hohe in der Saule [mm)]
24 48 117 297

Orientierung Haufigkeit [%] Mittelwert [96]
(uvw)
100 1 2 6 1 3
110 7 5 4 3 5
111 14 14 14 16 15
211 18 18 17 23 19
311 9 9 10 9 9
511 10 12 17 26 16
331 14 13 9 5 10
531 27 27 23 17 24
Orientierungen Haufigkeit [%0] Mittelwert [%]
(uvw) gruppiert
100, 511, 311 20 23 33 36 28
111, 211 32 32 31 39 34
110, 331, 531 48 45 36 25 38
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B. Erginzende Daten

B.2. Lokale EPD Analyse

Abbildung B.1. - Darstellung der EPD-Karte mit eingetragenen Messpositionen 1 bis
28.
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B.2. Lokale EPD Analyse

Tabelle B.2. — Darstellung der Messergebnisse fiir alle Positionen (vgl. Abb. 4.3 S.
104 und Abb. B.1)

Messung # Clustertyp EPD [em™2] Wirkungsgrad U, [V]
[norm.]

1 Leichtes Cluster 9,5E4 0,926 0,599
2 Leichtes Cluster 1,7E4 0,917 0,599
3 Kein Cluster 7,2E3 0,944 0,633
4 Leichtes Cluster 1,8E5 0,913 0,609
5 Dichtes Cluster 1,9E5 0,910 0,586
6 Dichtes Cluster 1,1E5 0,923 0,600
7 Kein Cluster 6,5E3 0,903 0,616
8 Kein Cluster 6,5E3 0,930 0,633
9 Dichtes Cluster 1,6E5 0,880 0,595
10 Dichtes Cluster 1,2E5 0,901 0,592
11 Artefakt 4,6E4 0,820 0,606
12 Kein Cluster 8,8E3 0,945 0,622
13 Kein Cluster 2,5E4 0,958 0,625
14 Kein Cluster 6,9E3 0,926 0,633
15 Dichtes Cluster 2,5E5 0,907 0,604
16  Dichtes Cluster 2,4E5 0,877 0,591
17 Kein Cluster 7,4E3 0,935 0,627
18 Kein Cluster 6,0E3 0,918 0,614
19 Kein Cluster 7,0E3 0,927 0,624
20 Dichtes Cluster 1,0E5 0,882 0,585
21 Dichtes Cluster 1,5E5 0,867 0,577
22 Kein Cluster 7,2E3 0,927 0,625
23 Leichtes Cluster 7,9E4 0,926 0,604
24 Leichtes Cluster 3,4E4 0,922 0,612
25 Leichtes Cluster 1,5E5 0,928 0,613
26 Leichtes Cluster 3,9E4 0,921 0,615
27 Dichtes Cluster 4,1E5 0,915 0,606
28 Leichtes Cluster 1,6E5 0,919 0,620
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B. Erginzende Daten
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B.3. Weitere TEM-Aufnahmen

B.3. Weitere TEM-Aufnahmen

Abbildung B.2. — a) Hellfeld, Vielstrahlfall TEM-Aufnahme des Probenbereiches B. Die
Werte der Versetzungs- und Pile-ups-abstéinde h bzw. m sind in Tab. 3.3 S. 91.
b) Beugungsmuster. c) Stereografische Projektion.
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B. Erginzende Daten

Abbildung B.3. — a) Hellfeld, Vielstrahlfall TEM-Aufnahme des Probenbereiches B. Die
Werte der Versetzungs- und Pile-ups-abstéinde h bzw. m sind in Tab. 3.3 S. 91.
b) Beugungsmuster. c) Stereografische Projelktion.

B.4. Messungen aus WB-XRT und TEM-Aufnahmen

Die Bestimmung der Winkel 5’ und der Strecke d’ in den WB-XRT bzw. TEM-
Aufnahmen ergaben die Betrage, wie sie in den Tabellen B.4 und B.5 angegeben
sind. Die Poldistanz « lasst sich bei den TEM-Aufnahmen aufgrund der unbe-

kannten Probendicke d nicht bestimmen.
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B.5. Fehlerschitzung bei Messungen in WB-XRT-Topogrammen

Tabelle B.4. — Aus den WB-XRT-Topogrammen bestimmte Poldistanzen « und deren
Abbildungen in der stereografischen Projelction o’.

Messung # Aus Abb. d' [pixel] d' [pm] d[pm] o[l o =z-1/d
1 3.11bS.84 85 170 400 67,0 0,7
2 3.11bS.84 34 102 401 75,7 0,8
3 3.12b S. 86 90 360 400 48,0 0,5
4 3.12b S.86 11 55 400 82,2 0,9

Tabelle B.5. — Aus den WB-XRT- und TEM-Aufnahmen bestimmte Azimutwinkel 3.
Messung # Aus Abb. g T plel

3.11 S. 84 328,9 58,9
3.11 S. 84 31,1 121,1
3.12 S. 86 339,7 69,7
3.12 S. 86 271,0 1,0

1
2
3
4
TEM- 5 3.14S. 88 24,1 114,1
6
7
8
9

WB-XRT-
Aufnahmen

Aufnahmen 3.14 S. 88 81,4 171,4

3.14 S. 88 73,7 163,7

B.2 S. 141 22,2 112,2

B.2 S. 141 79,7 169,7
10 B.2S.141 324,2 54,2

11 B.3S. 142 75,2 165,2

12 B.3S. 142 191,6 281,6

13 3.15S. 89 42,4 132,4
14 3.15S. 89 355,6 85,6
15 3.16aS.90 328,2 58,2
16 3.16bS.90 316,0 46,0
17 3.16bS.90 329,2 59,2
18 3.16bS.90 6,1 96,1

B.5. Fehlerschatzung bei Messungen in WB-XRT-Topogrammen

Die Bestimmung der 3’-Winkel unterlagen folgenden geschatzten Fehlerquellen,

welche zu einer Abweichung Ap fiihren:

e Bestimmung der Probenorientierung anhand Laue-Muster: A5, = 2,0°

e Messung der Betrage von 3’ im Topogramm: Afs = 2,0°

Summiert ergibt sich der geschatzte Fehler auf Ag = 4, 0°.

Die Bestimmung von « unterlag folgenden Fehlerquellen:
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B. Erginzende Daten

e Abweichung von der Probengeometrie: Ad = 10 um,

e Messung der Betrage von d’ im Topogramm: Ad = 10 um .

Dadurch ergibt sich ein geschatzter Fehler von Aa = 2°. Wenn die Poldistanz
in die stereografische Projektion eingetragen wird, summiert sich noch die Unge-
nauigkeit der Bestimmung der Kornorientierung hinzu. Fur o’ ergibt sich also ein
Fehler von Aa’ = 0, 05.

B.6. Fehlerschétzung bei Messungen in TEM-Aufnahmen

Die Bestimmung der $’-Winkel unterlagen folgenden geschitzten Fehlerquellen,

welche zu einer Abweichung A flihren:

e Bestimmung der Probenorientierung anhand Beugungsmuster: A5, = 0, 5°,
e Messung der Betrage von 5’ anhand der TEM-Abbildung: Ajs = 1,0°,

e Verschiebung der Betrage von ' durch die Probenrotation w (bis zu 21°).
ApBs = — (' - cos(w)). Dies ist zu einem abhangig vom Winkel w’ zwischen /5’
und der Rotationsachse und zum anderen vom Betrag von w. Bei Rotationen
bis w = 21° ergibt sich eine maximale Abweichung von bis zu: A3 = 6,0°. Bei
Betragen von w’ < 45° und w < 15° wird die Abweichung jedoch sehr klein:
ABs < 1,4°.

e Durch das Dimpeln der Probe sind die Oberflachen nicht exakt planparal-
lel. Die Abweichung ist jedoch kleiner als 0,01 °, sodass dies vernachldssigt

werden kann.

Somit summiert sich der geschatzte Fehler insgesamt auf A5 = 7,5°.
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B.7. Ergebnisse aus der DLIT

B.7. Ergebnisse aus der DLIT

a) DLIT -1,0V; -0,001A [mK] b) DLIT 0,5V; 0,174A [mK]

0,00 I 0.05 .00 I 0 65

¢) DLIT 0,55V; 0,670A [mK] d) DLIT 0,6V; 2,986A [mK]

0,00 0 65

Abbildung B.4. — a bis d) T~ -Signal der DLIT-Messung bei U = -1,0, 0,50, 0,55 und
0,6 V. Die Messungen bei positiver Spannung haben jeweils dieselbe Skalierung.
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B. Erginzende Daten

1,E+02 -

— Simuliert
— (Gemessen
+ DLIT Messpunkte

1,E+01 -
1,E+00
>
= 1,E-01

1,E-02

1,E-03

1,E-04 T T )
0,0 0,2 0,4 0,6
I [mA/cm?]

Abbildung B.5. — Gemessene (rot) und simulierte Dunkelstrom-Kennlinie der
Solarzelle aus der DLIT-Analyse. Die Kreuze markieren die DLIT-Messpunikte.

. [QlcmZ]

Abbildung B.6. — Lokale Verteilung des Serienwiderstandes.
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B.7. Ergebnisse aus der DLIT

a) Jshunt simuliert [mA/cm?] b) FF simuliert

o 0 eyl 0 @

¢) Jmpp simuliert [mA/cm?] d) Vmpp simuliert [V]

33,3 [ 51 2 o52 [

Abbildung B.7. - Ergebnisse der DLIT-Analyse mit Local IV 2. a) Shuntstromdichte,
(b) Diffusionsstromdichte, (c) Rekombinationsstromdichte und (d) Spannung am
Maximum Power Point.

147



Bisherige Publikationen, Vorirdge und Patente

Publikationen

D. Oriwol, M. Hollatz, M. Reinecke: Control of Dislocation Cluster
Formation and Development in Silicon Block Casting. In: Energy Procedia
27 (2012), S. 66-69

D. Oriwol, T. Bahr, H. Behnken, M. Hollatz: Residual Stresses in
Multicrystalline Silicon: Test of Different Measurement Techniques and
Comparison with Simulation Results. In: Proceedings of the EU PVSEC
(2012), S. 642 - 646

M. Trempa, C. Reimann, J. Friedrich, G. Miller, D. Oriwol:
Mono-Crystalline Growth in Directional Solidification of Silicon with
Different Orientation and Splitting of Seed Crystals. In: Journal of Crystal
Growth 351 (2012), Nr. 1, S. 131-140

D. Oriwol, E.-R. Carl, A.N. Danilewski, L. Sylla, W. Seifert, M. Kittler, H.S.
Leipner: Small-Angle Subgrain Boundaries Emanating From Dislocation
Pile-ups in Multicrystalline Silicon Studied with Synchrotron White-Beam
X-Ray Topography. In: Acta Materialia 61 (2013), Nr. 18, S. 6903-6910

Publikationen in Vorbereitung

D. Oriwol, M. Trempa, M. Krause, H.S. Leipner, L. Sylla: Phenomenological
Observation of the Dislocation-Cluster Evolution during Multicrystalline
Silicon Block Casting. In Vorbereitung

D. Oriwol, L. Sylla, M. Kittler, H.S. Leipner: Estimation of the Dislocation
Density within Sub-Grain Boundary Networks in Multicrystalline Silicon. In
Vorbereitung

Poster und Vortrage

D. Oriwol, Dislocations in Multicrystalline Silicon. Dislocation Workshop,
Marz 2012, Freiberg, Deutschland

148



Bisherige Publikationen

D. Oriwol,H.S. Leipner, M. Hollatz: Observation of Dislocation Cluster
Formation in Multicrystalline Silicon. DGKK Jahrestagung, Marz 2012,
Freiberg, Deutschland

D. Oriwol, A.N. Danilewsky, L. Sylla, H.S. Leipner: Strukturelle
Untersuchung von Versetzungscluster in multikristallinem Silicium mittels
Synchrotron-Réntgentopographie, Deutsche Kristallztichter-Tagung, Marz
2013, Erlangen, Deutschland

D. Oriwol, L. Sylla, A.N. Danilewsky, H.S. Leipner: Investigation of the
Structure of Dislocation Clusters in Multicrystalline Block-Cast Silicon, 15.
International Summerschool of Crystal Growth, August 2013, Danzig, Polen

D. Oriwol, L. Sylla, W. Seifert, M. Kittler, H.S. Leipner: Quantifizierung und
elektrische Evaluierung von Versetzungsstrukturen in multikristallinen
Silicium, Deutsche Kristallztichter-Tagung, Marz 2014, Halle (Saale),
Deutschland

Patente

D. Oriwol, M. Hollatz, B. Wahl: Verfahren zur Herstellung von
Silizium-Ingots. 08.08.2012 (offengelegt), DE102012203706A1

D. Oriwol, M. Trempa, C. Reimann: Verfahren zur Herstellung von
Silizium-Ingots. 12.09.2013 (offengelegt), DE102012203524A1

D. Oriwol, M. Trempa, C. Reimann: Verfahren zur Herstellung von
Silizium-Ingots. 12.09.2013 (offengelegt), DE102012203527A1

149



Bisherige Publikationen

150



Literaturverzeichnis

(1]

(2]

(3]

(4]

[5]

[6]

(7]

(8]

(9l

(10]

(11]

(12]

(13]

(14]

M. D. Abramoff, P. J. Magalhaes, and S. J. Ram. Image processing with Imaged.
Biophotonics international, 11(7):36-42, 2004.

H. Alexander and P. Haasen. Dislocations and plastic flow in the diamond structure. In
D. T. Frederick Seitz and H. Ehrenreich, editors, Solid State Physics, volume 22, pages
27-158. Academic Press, 1969.

H. Alexander and H. Teichler. Dislocations. In Materials Science and Technology. Wiley-VCH
Verlag GmbH & Co. KGaA, 2006.

K. Arafune, T. Sasaki, F. Wakabayashi, Y. Terada, Y. Ohshita, and M. Yamaguchi. Study on
defects and impurities in cast-grown polycrystalline silicon substrates for solar cells.
Physica B: Condensed Matter, 376-377:236-239, Apr. 2006.

T. Bahr, H. Behnken, J. Henker, and A. Muller. Integrated simulation model for a newly
developed silicon ingot casting unit: temperatures, stresses, dislocations, impurity
degregattion and diffusion. In EU PVSEC Proceedings, Milan, Italy, 2007.

T. Bahr, H. Behnken, and M. Hollatz. Simulation of dislocation multiplication in
multicrystalline silicon ingots dependent on thermal conditions during crystallization and
cool cown. In EU PVSEC Proceedings, pages 932-936, Hamburg, Deutschland, 2011.

T. Bahr, H. Behnken, M. Lohan, M. Hollatz, and D. Oriwol. Residual stresses in
multicrystalline silicon: Test of different measurement techniques and comparison with
simulation results. In EU PVSEC Proceedings, pages 642-646, Frankfurt, Deutschland,
2012.

G. Basile, A. Bergamin, G. Cavagnero, G. Mana, E. Vittone, and G. Zosi. Measurement of
the silicon (220) lattice spacing. Physical Review Letters, 72(20):3133-3136, May 1994.

H. Behnken. Simulation of the development of dislocation density in multi-crystalline
silicon during crystallisation processes. In EU PVSEC Proceedings, pages 1281-1285,
Hamburg, 2009.

M. Bellmann, T. Kaden, D. Kressner-Kiel, J. Friedl, H. Méller, and L. Arnberg. The impact of
germanium doping on the dislocation distribution in directional solidified mc-silicon.
Journal of Crystal Growth, 325(1):1-4, June 2011.

M. Bellmann, E. Meese, and L. Arnberg. Impurity segregation in directional solidified
multi-crystalline silicon. Journal of Crystal Growth, 312(21):3091-3095, Oct. 2010.

M. I. Bertoni, D. P. Fenning, M. Rinio, V. Rose, M. Holt, J. Maser, and T. Buonassisi.
Nanoprobe x-ray fluorescence characterization of defects in large-area solar cells. Energy &
Environmental Science, 4(10):4252, 2011.

J. R. K. Bigger, D. A. Mclnnes, A. P. Sutton, M. C. Payne, I. Stich, R. D. King-Smith, D. M.
Bird, and L. J. Clarke. Atomic and electronic structures of the 90° partial dislocation in
silicon. Physical Review Letters, 69(15):2224-2227, Oct. 1992.

J. Bohm. Realstruktur von Kristallen. Schweizerbart’Sche Verlagsbuchhandlung, Stuttgart,
1995.

151



Literaturverzeichnis

[15]

[16]

[17]

(18]

[19]

[20]

[21]

[22]

(23]

[24]

[25]

[26]

[27]

(28]

[29]

[30]

[31]

152

A. Bourret, J. Desseaux, and A. Renault. Core structure of the lomer dislocation in
germanium and silicon. Philosophical Magazine A, 45(1):1-20, 1982.

M. Brede. The brittle-to-ductile transition in silicon. Acta Metallurgica et Materialia,
41(1):211-228, Jan. 1993.

O. Breitenstein. Nondestructive local analysis of current-voltage characteristics of solar
cells by lock-in thermography. Solar Energy Materials and Solar Cells, 95(10):2933-2936,
Oct. 2011.

O. Breitenstein. Local efficiency analysis of solar cells based on lock-in thermography. Solar
Energy Materials and Solar Cells, 107:381-389, Dec. 2012.

O. Breitenstein. Erhellendes tiber den Dunkelstrom: Multikristalline Silizium-Solarzellen.
Physik in unserer Zeit, 44(6):294-301, Nov. 2013.

O. Breitenstein, J. P. Rakotoniaina, M. H. Al Rifai, and M. Werner. Shunt types in
crystalline silicon solar cells. Progress in Photovoltaics: Research and Applications,
12(7):529-538, 2004.

O. Breitenstein, W. Warta, and M. Langenkamp. Lock-in Thermography: Basics and Use for
Evaluating Electronic Devices and Materials. Springer, Sept. 2010.

M. Brohl and H. Alexander. Microwave conductivity in plastically deformed silicon. Inst.
Phys. Conf. Ser, 104:163, 1989.

T. Buonassisi, A. Istratov, M. Pickett, J.-P. Rakotoniaina, O. Breitenstein, M. Marcus,

S. Heald, and E. Weber. Transition metals in photovoltaic-grade ingot-cast multicrystalline
silicon: Assessing the role of impurities in silicon nitride crucible lining material. Journal of
Crystal Growth, 287(2):402-407, Jan. 2006.

W. Cai, V. V. Bulatov, J. F. Justo, A. S. Argon, and S. Yip. Intrinsic mobility of a dissociated
dislocation in silicon. Physical Review Letters, 84(15):3346-3349, Apr. 2000.

J. R. Chelikowsky. 30° partial dislocations in silicon: Absence of electrically active states.
Physical Review Letters, 49(21):1569-1572, Nov. 1982.

J. Chen and T. Sekiguchi. Carrier recombination activity and structural properties of
small-angle grain boundaries in multicrystalline silicon. Japanese Journal of Applied
Physics, 46(10A):6489-6497, Oct. 2007.

J. Chen, T. Sekiguchi, D. Yang, F. Yin, K. Kido, and S. Tsurekawa. Electron-beam-induced
current study of grain boundaries in multicrystalline silicon. Journal of Applied Physics,
96(10):5490 -5495, Nov. 2004.

P. Chen, Y. Tsai, and C. Lan. Phase field modeling of growth competition of silicon grains.
Acta Materialia, 56(15):4114-4122, Sept. 2008.

X. Chen, S. Nakano, and K. Kakimoto. Three-dimensional global analysis of thermal stress
and dislocations in a silicon ingot during a unidirectional solidification process with a
square crucible. Journal of Crystal Growth, 312(22):3261-3266, Nov. 2010.

X. Chen, S. Nakano, L. Liu, and K. Kakimoto. Study on thermal stress in a silicon ingot
during a unidirectional solidification process. Journal of Crystal Growth,
310(19):4330-4335, Sept. 2008.

K. Dadzis. Numerical modelling of directional solidification of multicrystalline photovoltaic
silicon in a traveling magnetic field. PhD thesis, TU Freiberg, Freiberg, 2012.



Literaturverzeichnis

(32]

(33]

(34]

(35]

(36]

(37]

(38]

[39]

[40]

[41]

[42]

[43]

[44]

(45]

[46]

A. Danilewsky, R. Simon, A. Fauler, M. Fiederle, and K. Benz. White beam x-ray topography
at the synchrotron light source ANKA, research centre karlsruhe. Nuclear Instruments and
Methods in Physics Research Section B: Beam Interactions with Materials and Atoms,
199:71-74, Jan. 2003.

A. Danilewsky, J. Wittge, A. Croell, D. Allen, P. McNally, P. Vagovi¢, T. dos Santos Rolo,

Z. Li, T. Baumbach, E. Gorostegui-Colinas, J. Garagorri, M. Elizalde, M. Fossati, D. Bowen,
and B. Tanner. Dislocation dynamics and slip band formation in silicon: In-situ study by
x-ray diffraction imaging. Journal of Crystal Growth, 318(1):1157-1163, Mar. 2011.

W. C. Dash. Copper precipitation on dislocations in silicon. Journal of Applied Physics,
27(10):1193 -1195, Oct. 1956.

J. Doerschel, F.-G. Kirscht, and R. Baehr. Plastische Verformung von Siliziumeinkristallen
unterschiedlicher Ausgangsversetzungsdichte im Streckgrenzenbereich. Kristall und
Technilk, 12(11):1191-1200, 1977.

G. Du, N. Chen, and P. Rossetto. On-wafer investigation of SiC and Si3N4 inclusions in
multicrystalline si grown by directional solidification. Solar Energy Materials and Solar
Cells, 92(9):1059-1066, Sept. 2008.

T. Duffar and A. Nadri. On the twinning occurrence in bulk semiconductor crystal growth.
Scripta Materialia, 62(12):955-960, June 2010.

H. El Ghitani, M. Pasquinelli, and S. Martinuzzi. Influence of dislocations on photovoltaic
properties of multicrystalline silicon solar cells. Journal de Physique III, 3(10):1941-1946,
Oct. 1998.

D. Franke, T. Rettelbach, C. Hagler, W. Koch, and A. Miller. Silicon ingot casting: process
development by numerical simulations. Solar Energy Materials and Solar Cells,
72(1-4):83-92, Apr. 2002.

K. Fujiwara, Y. Obinata, T. Ujihara, N. Usami, G. Sazaki, and K. Nakajima. Grain growth
behaviors of polycrystalline silicon during melt growth processes. Journal of Crystal Growth,
266(4):441-448, June 2004.

M. Fukuzawa, M. Yamada, M. Rafiqul Islam, J. Chen, and T. Sekiguchi. Quantitative
photoelastic characterization of residual strains in grains of multicrystalline silicon. Journal
of Electronic Materials, 39(6):700-703, 2010.

B. Gallien, T. Duffar, S. Lay, and F. Robaut. Analysis of grain orientation in cold crucible
continuous casting of photovoltaic si. Journal of Crystal Growth, 318(1):208-211, Mar.
2011.

V. Ganapati, S. Schoenfelder, S. Castellanos, S. Oener, and T. Buonassisi. Infrared
birefringence imaging of residual stress and bulk defects in multicrystalline silicon. In 2010
35th IEEE Photovoltaic Specialists Conference (PVSC), pages 001289 -001290, June 2010.

J. Garandet. On the thermal stresses in vertical gradient freeze furnaces. Journal of Crystal
Growth, 96(3):680-684, July 1989.

A. Garg, W. A. T. Clark, and J. P. Hirth. Dissociated and faceted large-angle
coincident-site-lattice boundaries in silicon. Philosophical Magazine A, 59(3):479-499, 1989.

J. Gastaldi, C. Jourdan, and G. Grange. In situ synchrotron x-ray topography study of the
generation of lattice dislocations in aluminium by migrating grain boundaries. Philosophical
Magazine A, 57(6):971-981, 1988.

153



Literaturverzeichnis

[47]

(48]

[49]

[50]

[51]

[52]
(53]

[54]

[55]

[56]

[57]
(58]

[59]

[60]

[61]
[62]

[63]

[64]

154

A. George and G. Champier. Velocities of screw and 60° dislocations in n- and p-type
silicon. physica status solidi (a), 53(2):529-540, 1979.

J. Gilman and W. Johnston. Dislocations in lithium fluoride crystals. In Frederick Seitz and
David Turnbull, editor, Solid State Physics, volume Volume 13, pages 147-222. Academic
Press, 1962.

R. Glaenzer and A. Jordan. The electrical properties of dislocations in silicon-i: The effects
on carrier lifetime. Solid-State Electronics, 12(4):247-258, Apr. 1969.

G. Grange, C. Jourdan, A. Coulet, and J. Gastaldi. Observation of the melting-solidification
processes of an al crystal by synchrotron x-ray topography. Journal of Crystal Growth,
72(3):748-752, Sept. 1985.

A. N. Gulluoglu, D. J. Srolovitz, R. LeStar, and P. S. Lomdahl. Dislocation distributions in
two dimensions. Scripta metallurgica, 23(8):1347-1352, 1989.

A. Hahnel and J. Bauer. persoénliche Mitteilung, Nov. 2013.

C. Hagler, G. Stollwerck, W. Koch, W. Krumbe, A. Miiller, D. Franke, and T. Rettelbach.
Multicrystalline silicon for solar cells: Process development by numerical simulation.
Advanced Materials, 13(23):1815-1819, 2001.

M. Heggie and R. Jones. Atomic structure of dislocations and kinks in silicon. In Microsc.
Semicond. Mater, pages 367-374, 1987.

R. Helbig, C. Funke, and H. Méller. Simulation of the dislocation density during
multicrystalline silicon ingot growth. In Proceedings of the 26th EUPVSEC, pages
1938-1941, Hamburg, Deutschland, 2011.

T. Hibiya, H. Fukuyama, T. Tsukada, and M. Watanabe. Thermophysical properties of
molten silicon. In I. H. J. Scheel and P. Capper, editors, Crystal Growth Technology, pages
103-136. Wiley-VCH Verlag GmbH & Co. KGaA, 2008.

J. P. Hirth. Theory of dislocations. Krieger Pub. Co, Malabar, FL, 2nd ed edition, 1992.

D. Hu, T. Zhang, L. He, H. Chen, D. Zhong, S. Cao, J. Gao, and Y. Wan. The characteristics
of sub-grains in the mono-like silicon crystals grown with directional solidification method.
In 2012 38th IEEE Photovoltaic Specialists Conference (PVSC), pages 002735-002738, 2012.

X. R. Huang. LauePt, a graphical-user-interface program for simulating and analyzing
white-beam x-ray diffraction laue patterns. Journal of Applied Crystallography,
43(4):926-928, May 2010.

D. Hull. Introduction to Dislocations. Butterworth-Heinemann, Oxford [Oxfordshire] ;
Boston, 4th ed edition, 2001.

R. Hull. Properties of Crystalline Silicon. IET, 1999.

M. Imai and K. Sumino. In situ x-ray topographic study of the dislocation mobility in
high-purity and impurity-doped silicon crystals. Philosophical Magazine A, 47(4):599-621,
1983.

A. Istratov, T. Buonassisi, M. Pickett, M. Heuer, and E. Weber. Control of metal impurities
in “dirty” multicrystalline silicon for solar cells. Materials Science and Engineering: B,
134(2-3):282-286, Oct. 2006.

A. Jacques, F. Vallino, F. Serbena, and A. George. Dislocation multiplication in silicon at
the onset of plasticity observed by in situ synchrotron x-ray topography. Journal of Physics:



Literaturverzeichnis

(65]

[66]

[67]

[68]

(69]

[70]

(71]

(72]

(73]

(74]

[75]

[76]

[77]

(78]
[79]
(80]

Condensed Matter, 12(49):10045-10058, Dec. 2000.

B. Jakobsen, H. F. Poulsen, U. Lienert, J. Almer, S. D. Shastri, H. O. Sgrensen,
C. Gundlach, and W. Pantleon. Formation and subdivision of deformation structures
during plastic deformation. Science, 312(5775):889-892, Dec. 2006. PMID: 16690859.

M. W. Jenkins. A new preferential etch for defects in silicon crystals. Journal of The
Electrochemical Society, 124(5):757-762, 1977.

W. G. Johnston and J. J. Gilman. Dislocation multiplication in lithium fluoride crystals.
Journal of Applied Physics, 31(4):632-643, Apr. 1960.

S. Julsrud, T. Naas, and S. Senkader. Directionally solidified multicrystalline silicon:
Industrial perspectives, objectives, challenges. In 3rd International Workshop on Crystalline
Silicon Solar Cells, Trondheim, Norwegen, 2009.

T. Kaden, K. Petter, R. Bakowskie, Y. Ludwig, R. Lantzsch, D. Raschke, S. Rupp, and
T. Spiess. Analysis of mono-cast silicon wafers and solar cells on industrial scale. Energy
Procedia, 27:103-108, 2012.

H. Kampwerth, T. Trupke, J. W. Weber, and Y. Augarten. Advanced luminescence based
effective series resistance imaging of silicon solar cells. Applied Physics Letters,
93(20):202102, Nov. 2008.

S. Kimura and K. Terashima. A review of measurement of thermophysical properties of
silicon melt. Journal of Crystal Growth, 180(3-4):323-333, Oct. 1997.

M. Kittler and W. Seifert. On the origin of EBIC defect contrast in silicon. a reflection on
injection and temperature dependent investigations. physica status solidi (a),
138(2):687-693, 1993.

M. Kittler and W. Seifert. Estimation of the upper limit of the minority-carrier diffusion
length in multicrystalline silicon: Limitation of the action of gettering and passivation on
dislocations. Solid State Phenomena, 95-96:197-204, 2004.

M. Kittler, W. Seifert, T. Arguirov, I. Tarasov, and S. Ostapenko. Room-temperature
luminescence and electron-beam-induced current (EBIC) recombination behaviour of
crystal defects in multicrystalline silicon. Solar Energy Materials and Solar Cells,
72(1-4):465-472, Apr. 2002.

M. Kittler, W. Seifert, and K. Knobloch. Influence of contamination on the electrical activity
of crystal defects in silicon. Microelectronic Engineering, 66(1-4):281-288, Apr. 2003.

M. M. Kivambe, T. Ervik, B. Ryningen, and G. Stokkan. On the role of stacking faults on
dislocation generation and dislocation cluster formation in multicrystalline silicon. Journal
of Applied Physics, 112(10):103528, Nov. 2012.

M. M. Kivambe, G. Stokkan, T. Ervik, B. Ryningen, and O. Lohne. The microstructure of
dislocation clusters in industrial directionally solidified multicrystalline silicon. Journal of
Applied Physics, 110(6):063524-063524-5, Sept. 2011.

W. Kleber and H.-J. Bautsch. Einfiihrung in die Kristallographie. Verl. Technik, Berlin, 1998.
J. S. Koehler. The nature of work-hardening. Physical Review, 86(1):52-59, Apr. 1952.

M. Kohyama, S. Kose, M. Kinoshita, and R. Yamamoto. The atomic and electronic structure
of the {211}/{111} facets in si. Journal of Physics: Condensed Matter, 1(43):8251-8256, Oct.
1989.

155



Literaturverzeichnis

[81]

[82]

[83]

[84]

[85]

[86]

[87]

(88]

[89]

[90]

[91]

[92]

[93]

[94]

[95]

[96]

[97]

156

S. Kusanagi, T. Sekiguchi, B. Shen, and K. Sumino. Electrical activity of extended defects
and gettering of metallic impurities in silicon. Materials Science and Technology,
11(7):682-690, 1995.

V. Kveder, M. Kittler, and W. Schréter. Recombination activity of contaminated dislocations
in silicon: A model describing electron-beam-induced current contrast behavior. Physical
Review B, 63(11):115208, Mar. 2001.

V. Kveder, T. Sekiguchi, and K. Sumino. Electronic states associated with dislocations in
p-type silicon studied by means of electric-dipole spin resonance and deep-level transient
spectroscopy. Physical Review B, 51(23):16721-16727, June 1995.

J. C. Li. Some elastic properties of an edge dislocation wall. Acta Metallurgica,
8(8):563-574, Aug. 1960.

F. Louchet. Thermally activated dislocation sources in silicon. Journal of Physics C: Solid
State Physics, 13(30):L847-L849, Oct. 1980.

F. Louchet. On the mobility of dislocations in silicon by in situ straining in a high-voltage
electron microscope. Philosophical Magazine A, 43(5):1289-1297, 1981.

T. Malis, D. J. Lloyd, and K. Tangri. Dislocation generation from grain boundaries in nickel.
physica status solidi (a), 11(1):275-286, 1972.

T. Malis and K. Tangri. Grain boundaries as dislocation sources in the premacroyield strain
region. Acta Metallurgica, 27(1):25-32, Jan. 1979.

N. Mangelinck-Noel and T. Duffar. Modelling of the transition from a planar faceted front to
equiaxed growth: Application to photovoltaic polycrystalline silicon. Journal of Crystal
Growth, 311(1):20-25, Dec. 2008.

Y. Miyamura, H. Harada, S. Ito, J. Chen, and T. Sekiguchi. Structural study of small angle
grain boundaries in multicrystalline si. Materials Science Forum, 725:157-160, July 2012.

M. M’'Hamdi, S. Gouttebroze, and H. G. Fjeer. Thermo-mechanical analysis of the
ingot—crucible contact during multi-crystalline silicon ingot casting. Journal of Crystal
Growth, 318(1):269-274, Mar. 2011.

H. Mughrabi. Dislocation wall and cell structures and long-range internal stresses in
deformed metal crystals. Acta Metallurgica, 31(9):1367-1379, Sept. 1983.

T. Muller, R. Wahlich, P. Krottenthaler, J. Studener, A. Kithhorn, and W. Ammon. Modeling
and experimental verification of the 300 mm ar anneal process. Materials Science and
Engineering: B, 124-125:235-240, Dec. 2005.

L. Murr. Strain-induced dislocation emission from grain boundaries in stainless steel.
Materials Science and Engineering, 51(1):71-79, Nov. 1981.

K. Nagashio and K. Kuribayashi. Growth mechanism of twin-related and twin-free facet si
dendrites. Acta Materialia, 53(10):3021-3029, June 2005.

K. Nakajima, K. Fujiwara, W. Pan, M. Tokairin, Y. Nose, and N. Usami. Development of
textured high-quality si multicrystal ingots with same grain orientation and large grain
sizes by the new dendritic casting method. In Conference Record of the 2006 IEEE 4th World
Conference on Photovoltaic Energy Conversion, volume 1, pages 964 -967, May 2006.

K. Nakajima, K. Kutsukake, K. Fujiwara, K. Morishita, and S. Ono. Arrangement of dendrite
crystals grown along the bottom of si ingots using the dendritic casting method by
controlling thermal conductivity under crucibles. Journal of Crystal Growth, 319(1):13-18,



Literaturverzeichnis

(98]

[99]
[100]

[101]

[102]

[1083]
[104]

[105]

[106]

[107]

[108]
[109]

[110]

[111]

[112]

[113]

[114]

[115]

Mar. 2011.

S. Nakano, X. Chen, B. Gao, and K. Kakimoto. Numerical analysis of cooling rate
dependence on dislocation density in multicrystalline silicon for solar cells. Journal of
Crystal Growth, 318(1):280-282, Mar. 2011.

E. Nes. Recovery revisited. Acta Metallurgica et Materialia, 43(6):2189-2207, June 1995.

P. Omling, E. R. Weber, L. Montelius, H. Alexander, and J. Michel. Electrical properties of
dislocations and point defects in plastically deformed silicon. Physical Review B,
32(10):6571-6581, Nov. 1985.

N. Ono, K. Kitamura, K. Nakajima, and Y. Shimanuki. Measurement of young’s modulus of
silicon single crystal at high temperature and its dependency on boron concentration using
the flexural vibration method. Japanese Journal of Applied Physics, 39(Part 1, No.
2A):368-371, Feb. 2000.

D. Oriwol, M. Hollatz, and M. Reinecke. Control of dislocation cluster formation and
development in silicon block casting. Energy Procedia, 27:66-69, 2012.

P. Paufler. Physikalische Kristallographie. Akademie-Verlag, Berlin, 1986.

P. M. Petroff, R. A. Logan, and A. Savage. Nonradiative recombination at dislocations in
[II-V compound semiconductors. Journal of Microscopy, 118(3):255-261, 1980.

M. Ramsay. Silicon crystallization in PV - the race between different techniques continues,
Mar. 2012.

K. V. Ravi. On the observation of bardeen-herring sources in silicon. Metallurgical
Transactions, 3(5):1311-1313, May 1972.

I. L. F. Ray and D. J. H. Cockayne. The observation of dissociated dislocations in silicon.
Philosophical Magazine, 22(178):853-856, 1970.

W. T. Read. Dislocations In Crystals. McGraw Hill Book Company Inc., Jan. 1953.

W. T. Read and W. Shockley. Dislocation models of crystal grain boundaries. Physical
Review, 78(3):275-289, May 1950.

C. Reimann, M. Trempa, J. Friedrich, and G. Mtiller. About the formation and avoidance of
c and n related precipitates during directional solidification of multi-crystalline silicon from
contaminated feedstock. Journal of Crystal Growth, 312(9):1510-1516, Apr. 2010.

S. Rifland and O. Breitenstein. High resolution saturation current density imaging at grain
boundaries by lock-in thermography. Solar Energy Materials and Solar Cells, 104:121-124,
Sept. 2012.

P. Rudolph. Dislocation cell structures in melt-grown semiconductor compound crystals.
Crystal Research and Technology, 40(1-2):7-20, 2005.

B. Ryningen, G. Stokkan, M. Kivambe, T. Ervik, and O. Lohne. Growth of dislocation
clusters during directional solidification of multicrystalline silicon ingots. Acta Materialia,
59(20):7703-7710, Dec. 2011.

B. Ryningen, K. S. Sultana, E. Stubhaug, O. Lohne, and P. C. Hjemas. Dislocation clusters
in multicrystalline silicon. In EU PVSEC Proceedings, Milan, Italia, 2007. DISLOCATION
CLUSTERS IN MULTICRYSTALLINE SILICON.

J. Samuels, S. Roberts, and P. Hirsch. The brittle-to-ductile transition in silicon. Materials
Science and Engineering: A, 105-106, Part 1(0):39-46, Nov. 1988.

157



Literaturverzeichnis

[116]

[117]

[118]

[119]

[120]

[121]

[122]

[123]

[124]

[125]

[126]

[127]

[128]

[129]

[130]

158

E. Schmid, S. Wirzner, C. Funke, T. Behm, R. Helbig, O. Patzold, H. Berek, and M. Stelter.
The correlation between spatial alignment of dislocations, grain orientation, and grain
boundaries in multicrystalline silicon. Crystal Research and Technology, 47(3):229-236,
2012.

G. Schoeck. The activation energy of dislocation movement. physica status solidi (b),
8(2):499-507, 1965.

A. Schoénecker, L. Geerligs, and A. Mtiller. Casting technologies for solar silicon wafers:
Block casting and ribbon-growth-on-substrate. Solid State Phenomena, 95-96:149-158,
2004.

M. Seibt, R. Khalil, V. Kveder, and W. Schroter. Electronic states at dislocations and metal
silicide precipitates in crystalline silicon and their role in solar cell materials. Applied
Physics A, 96(1):235-253, July 2009.

R. Simon and A. Danilewsky. The experimental station for white beam x-ray topography at
the synchrotron light source ANKA, karlsruhe. Nuclear Instruments and Methods in Physics
Research Section B: Beam Interactions with Materials and Atoms, 199:550-553, Jan. 2003.

B. Sopori, P. Rupnowski, V. Mehta, V. Budhraja, S. Johnston, N. Call, H. Mountinho,
M. Al-Jassim, A. Shaikh, M. Seacrist, and D. Carlson. Performance limitations of mc-si
solar cells caused by defect clusters. ECS Transactions, 18(1):1049-1058, 2009.

B. L. Sopori. On the Performance Limiting Behavior of Defect Clusters in Commercial Silicon
Solar Cells. National Renewable Energy Laboratory, 1998.

S. Steingrube, O. Breitenstein, K. Ramspeck, S. Glunz, A. Schenk, and P. P. Altermatt.
Explanation of commonly observed shunt currents in c-si solar cells by means of
recombination statistics beyond the shockley-read-hall approximation. Journal of Applied
Physics, 110(1):014515, July 2011.

G. Stokkan. Relationship between dislocation density and nucleation of multicrystalline
silicon. Acta Materialia, 58(9):3223-3229, May 2010.

H. Sugimoto, K. Araki, M. Tajima, T. Eguchi, I. Yamaga, M. Dhamrin, K. Kamisako, and
T. Saitoh. Photoluminescence analysis of intragrain defects in multicrystalline silicon
wafers for solar cells. Journal of Applied Physics, 102(5):054506-054506-5, Sept. 2007.

H. Sugimoto, M. Inoue, M. Tajima, A. Ogura, and Y. Ohshita. Analysis of intra-grain defects
in multicrystalline silicon wafers by photoluminescence mapping and spectroscopy.
Japanese journal of applied physics, 45(24-28), 2006.

K. Sumino. Deformation behavior of silicon. Metallurgical and Materials Transactions A,
30(6):1465-1479, 1999.

K. Sumino and H. Harada. In situ x-ray topographic studies of the generation and the
multiplication processes of dislocations in silicon crystals at elevated temperatures.
Philosophical Magazine A, 44(6):1319-1334, 1981.

W. D. Sylwestrowicz. Mechanical properties of single crystals of silicon. Philosophical
Magazine, 7(83):1825-1845, 1962.

I. Takahashi, N. Usami, K. Kutsukake, G. Stokkan, K. Morishita, and K. Nakajima.
Generation mechanism of dislocations during directional solidification of multicrystalline
silicon using artificially designed seed. Journal of Crystal Growth, 312(7):897-901, Mar.
2010.



Literaturverzeichnis

[131]

[132]

[133]

[134]

[135]

[136]

[137]

[138]

[139]

[140]

[141]

[142]

[143]

[144]

[145]

K. Tang, E. J. @vrelid, G. Tranell, and M. Tangstad. Critical assessment of the impurity
diffusivities in solid and liquid silicon. JOM, 61(11):49-55, Nov. 2009.

I. Tarasov, S. Ostapenko, V. Feifer, S. McHugo, S. Koveshnikov, J. Weber, C. Haessler, and
E.-U. Reisner. Defect diagnostics using scanning photoluminescence in multicrystalline
silicon. Physica B: Condensed Matter, 273-274:549-552, Dec. 1999.

D. Tébbens, N. Stifer, K. Knorr, H. Mayer, and G. Lampert. E9: The new high-resolution
neutron powder diffractometer at the berlin neutron scattering center. Materials Science
Forum, 378-381:288-293, 2001.

M. Trempa, C. Reimann, J. Friedrich, G. Miller, and D. Oriwol. Mono-crystalline growth in
directional solidification of silicon with different orientation and splitting of seed crystals.
Journal of Crystal Growth, 351(1):131-140, 2012.

T. Trupke, E. Pink, R. A. Bardos, and M. D. Abbott. Spatially resolved series resistance of
silicon solar cells obtained from luminescence imaging. Applied Physics Letters,
90(9):093506, Feb. 2007.

M. G. Tsoutsouva, V. A. Oliveira, D. Camel, T. N. Tran Thi, J. Baruchel, B. Marie, and T. A.
Lafford. Segregation, precipitation and dislocation generation between seeds in directionally
solidified mono-like silicon for photovoltaic applications. Journal of Crystal Growth, In
Press, 2014.

N. Usami, R. Yokoyama, I. Takahashi, K. Kutsukake, K. Fujiwara, and K. Nakajima.
Relationship between grain boundary structures in si multicrystals and generation of
dislocations during crystal growth. Journal of Applied Physics, 107(1):013511 -013511-5,
Jan. 2010.

A. Voigt, E. Wolf, and H. P. Strunk. Grain orientation and grain boundaries in cast
multicrystalline silicon. Materials science & engineering. B, Solid-state materials for
advanced technology, 54(3):202-206, 1998.

H. Wagner, M. Muller, G. Fischer, and P. Altermatt. A simple criterion for predicting
multicrystalline si solar cell performance from lifetime images of wafers prior to cell
production. Journal of Applied Physics, 114(5):054501-054501-8, 2013.

Z. Wang, H. Leipner, R. Krause-Rehberg, V. Bodarenko, and H. Gu. Defects properties in
plastically deformed silicon studied by positron lifetime measurements. Microelectronic
Engineering, 66(1-4):358-366, Apr. 2003.

M. Wattenbach, C. Kisielowski-Kemmerich, H. Alexander, V. V. Kveder, T. R. McHedlidze,
and Y. A. Osipyan. Electric-dipole spin resonance of dislocations in plastically deformed
p-type silicon. physica status solidi (b), 158(1):K49-K53, 1990.

E. R. Weber and H. Alexander. Deep level defects in plastically deformed silicon. Le Journal
de Physique Colloques, 44(C4):C4-319-C4-328, Sept. 1983.

K. Wessel and H. Alexander. On the mobility of partial dislocations in silicon. Philosophical
Magazine, 35(6):1523-1536, 1977.

H. Wiedersich. A quantitative theory for the dislocation multiplication during the early
stages of the formation of glide bands. Journal of Applied Physics, 33(3):854-858, Mar.
1962.

D. B. Williams and C. B. Carter. Transmission electron microscopy: a textbook for materials
science. 3, 3,. Plenum Press, New York [u.a.], 2009.

159



Literaturverzeichnis

[146]

[147]

[148]

[149]

D. Windisch and P. Becker. Silicon lattice parameters as an absolute scale of length for high
precision measurements of fundamental constants. physica status solidi (a),
118(2):379-388, 1990.

J. J. Wortman and R. A. Evans. Young’s modulus, shear modulus, and poisson’s ratio in
silicon and germanium. Journal of Applied Physics, 36(1):153 -156, Jan. 1965.

S. Wiirzner, R. Helbig, C. Funke, and H. J. Méller. The relationship between microstructure
and dislocation density distribution in multicrystalline silicon. Journal of Applied Physics,
108(8):083516 —-083516-5, Oct. 2010.

S. Wiirzner, T. Kaden, C. Funke, D. Krefiner-Kiel, and H. Méller. A new view on the origin of
dislocations and their density distribution in multicrystalline silicon. 24th European
Photouvoltaic Solar Energy Conference, Hamburg, Germany, pages 2133 — 2137, Sept. 2009.

[150] Y. M. Yang, A. Yu, B. Hsu, W. C. Hsu, A. Yang, and C. W. Lan. Development of

[151]

[152]

160

high-performance multicrystalline silicon for photovoltaic industry. Progress in
Photovoltaics: Research and Applications, page n/a-n/a, 2013.

I. Yonenaga. Upper yield stress of si crystals at high-temperatures. Journal of the
Electrochemical Society, 143(8):L176-L178, 1996.

I. Yonenaga and K. Sumino. Dislocation dynamics in the plastic deformation of silicon
crystals i. experiments. physica status solidi (a), 50(2):685-693, 1978.



Abkurzungs- und Symbolverzeichnis

CMP
Cz

DFA
DLIT
DLTS

EBIC
EBSD
Ec
Epe
Ean
EDSR
En
EPD

Gitterkonstante

Flache, Waferflache

Materialkonstante zur Berechnung von v, Poldistanz

Abbildung der Poldistanz
Burgersvektor

Band-Band Photolumineszenz
Azimutwinkel

Abbildung des Azimutwinkels
EBIC-Kontrast

Koinzidenzgitter
Chemisch-mechanische Politur
Czochralski-Method
Diffusionskoeffizient
Probendicke, Subkorndurchmesser
Defektflachenanteil

Dunkel Lock-In Thermographie
Deep Level Transient Spectroscopy
Elastizitatsmodul
Elementarladung, Eulersche Zahl
Electron Beam Induced Current
Electron Backscatter Diffraction
Energie des Leitungsbandes
Energie einer flachen Storstelle
Energie einer flachen Storstelle
Electric-Dipol Spin Resonance
Energie einer tiefen Storstelle
Atzgrubendichte

Wirkungsgrad

Energie des Valenzbandes
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FF
Fz

Jo2
Jaiff
Jmpp
Jrec
Jshunt
J(Usoc)
K

k
KWKG

Ls
lsub

LTLD

mc-Si

MWC

Ny
Nsub
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Fullfaktor

Floatzone-Method

Schubmodul

Beugungsvektor

Obere Streckgrenze

Grofiwinkelkorngrenze
Versetzungsabstand

Heat Exchange Method

Kurzschlussstrom

Probenstrom

Defektstrom

Sattigungsstromdichte des Diffusionsstromes
Sattigungsstromdichte des Rekombinationsstromes
Diffusionsstrom

Strom bei maximaler Leistung
Rekombinationsstrom

Shuntstrom

Lokaler Dunkelstrom

Materialkonstante zur Berechnung von v
Boltzmann-Konstante
Kleinwinkelkorngrenze

Linienvektor einer Versetzung

Kantenlange einer Subkorngrenze
Wellenlange

Durchmesser der Raumladungszone
Gesamte Kantenldnge mehrerer Subkorngrenzen
Ladungstragerlebensdauer der Minoritaten
Spannungsexponent

Multicrystalline Silicon

Microwave Conductivity

Ordnung der Réntgenbeugung
Konzentration an tiefen Storstellen

Anzahl an Subkorngrenzen
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PL
Pl oc
PV

70

Teff
TEM

Uoe

Ui

Utoe

Unmpp
VGF
WB-XRT
WUDU

Versetzungsgeschwindigkeit
Photolumineszenz

Lokal verbrauchte Leistung

Photovoltaik

Aktivierungsenergie fir Versetzungsbewegung
Rasterelektronenmikroskop
Versetzungsdichte

Reale Versetzungsdichte

Sich aus der EPD ergebende Versetzungsdichte
Versetzungsdichte der Pile-ups
Parallelwiderstand

Lokal aufgeldster Serienwiderstand
Spannung

Schubspannung

Temperatur

Versetzungskern

Globales 90 ° phasenverschobenes DLIT-Signal

Lokales 90 ° phasenverschobenes DLIT-Signal
Ladungstragerlebensdauer
Vergleichs-Schubspannung (= 1 MPa)

Effektive Schubspannung

Transmission Electron Microscopy

Verkippungswinkel zwischen zwei Kérnern, Beugungswinkel

Leerlaufspannung

Global anliegende Spannung der DLIT-Messung 4
Lokale Spannung an der Raumladungszone
Spannung bei maximaler Leistung

Vertigal Gradient Freeze

White-Beam X-Ray Topography

Wusel-Dusel

X-Ray Diffraction
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