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1 Zusammenfassung und Motivation

Die hochsten Wirkungsgrade fir die Umwandlung von Sonnenlicht in elektrischen Strom
werden heute mit so genannten IlI-V Mehrfachsolarzellen erzielt. Kdirzlich wurden
erstmals Effizienzen Uber 43 % unter konzentriertem Sonnenlicht publiziert. Es handelt
sich dabei um komplexe Schichtstrukturen aus IlI-V Verbindungshalbleitern, die in einem
epitaktischen Prozess auf Germanium aufgewachsen werden. In dem Projekt Ill-V-Si
wurde untersucht, wie vergleichbare Solarzellenstrukturen aus 1ll-V Halbleitern mit hoher
Kristallqualitat auch auf Silicium hergestellt werden kénnen. Silicium hat als Substrat-
material im Vergleich zu Germanium den Vorteil deutlich geringerer Kosten, einer hohen
Bruchfestigkeit, einer besseren thermischen Leitfahigkeit, eines geringeren Gewichts und
einer nahezu unbegrenzten Verflugbarkeit. Zudem lasst sich Silicium mit seiner
Banklickenenergie von 1.1 eV beinahe ideal als untere Teilzelle in einer
Tandemsolarzellen nutzen.

Grolie Herausforderungen fiir die Herstellung von 1lI-V Mehrfachsolarzellen auf Silicium
bestehen in den unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten und
Gitterkonstanten heutiger Materialkombinationen, sowie in der Suche nach optimalen
Anwachsbedingungen. Das Projekt 1lI-V-Si hat sich beschaftigt mit grundlegenden
Arbeiten zur Nukleation von IlI-V Halbleitern auf Silicium, dem Wachstum von Schicht-
strukturen mit geringer Defektdichte und dem Wachstum auf ,veranderten® Silicium
Substraten, welche Spannungen aufgrund der unterschiedlichen thermischen Aus-
dehnungskoeffizienten aufnehmen kénnen. Ziel der Arbeiten in diesem Projekt war es,
rissfreie 1lI-V Solarzellen mit hoher Kristallqualitat auf Siliciumsubstrat nachzuweisen.
Zudem sollte gezeigt werden, dass die Prozesse auch flr industrielle Anwendungen
geeignet sind. Die Arbeiten wurden in einem Verbund gemeinsam mit dem Helmholtz
Zentrum Berlin und der Philipps Universitat Marburg durchgefiihrt. Der vorliegende
AbschluRbericht konzentriert sich auf die Arbeiten, welche am Fraunhofer Institut fur
Solare Energiesysteme durchgeflihrt wurden.

Am Fraunhofer ISE wurden zwei Konzepte zur Herstellung von 1lI-V Mehrfachsolarzellen
auf Silicium verfolgt. In einem ersten Prozess werden die IlI-V Halbleiterschichten direkt
auf das Si aufzuwachsen und der Ubergang in der Gitterkonstante von Si zu GaAs durch
einen sogenannten metamorphen Puffer erreicht. In einem zweiten Prozess werden die
llI-V Schichten zuerst auf GaAs epitaxiert und dann mittels Wafer-Bonden auf Si
Ubertragen. In beiden Fallen lassen sich (Galn)P/GaAs/Si Solarzellen herstellen, welche
von ihrem theoretischen Potential an heutige Dreifachsolarzellen auf der Basis von
GalnP/GaAs/Ge heranreichen. Die beiden Solarzellenkonzepte sind in der folgenden
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Abbildung 1 illustriert — die gesamte Struktur weist eine komplexe Abfolge von bis zu 30
Einzelschichten auf, welche hier der Einfachheit halber nicht im Detail dargestellt ist.

Direkt gewachsene Wafer gebondete
Mehrfachsolarzelle Mehrfachsolarzelle
auf Si auf Si

GalnP Top-Zelle

GalnP Top-Zelle
GaAs Mid-Zelle

GaAs Mid-Zelle

Pufferschicht
Nukleation Wafer Bond
Si Zelle und Si Zelle und

Substrat Substrat

Abbildung 1.1: Schematische Darstellung der beiden untersuchten Konzepte zur Herstellung einer
GalnP/GaAs/Si Dreifachsolarzelle.

Im Falle der direkt gewachsenen Mehrfachsolarzelle auf Silicium ist die Nukleation der
ersten 1lI-V Halbleiterschicht auf dem Si entscheidend. Es wurden verschiedene
Nukleationsschichten und Wachstumsbedingungen untersucht und optimiert, wobei sich
GaP als besonders geeignet herausgestellt hat. Die Deoxidation der Si Oberflachen, der
Einfluss von Wasserstoff, die Stufenstruktur und viele weitere Parameter wurden im Detail
bei dem Projektpartner HZB analysiert und optimiert. Entscheidend fiir eine qualitativ
hochwertige IlI-V Nukleationsschicht auf Si ist, dass diese frei von sogenannten
Antiphasengrenzen ist. Dies sind Bereiche in denen Ga-Ga oder P-P Bindungen
entstehen. Diese ,falschen® Bindungen wirken als tiefe Stdrstellen und reduzieren den
Wirkungsgrad von Solarzellen. Wichtig fur das Projekt war es daher analytische Methoden
zu entwickeln, welche erlauben die Bildung von Antiphasen schnell und unkompliziert
nachzuweisen. Hierzu wurde die Charakterisierung mittels Reflexions-Anisotropie-
Spektroskopie und Atom-Kraft-Mikroskopie bei den Projektpartnern weiter entwickelt und
am Fraunhofer ISE etabliert. Dadurch war es méglich die gewonnenen Ergebnisse auf
den am Fraunhofer ISE aufgebauten Industrie MOVPE Reaktor (CRIUS Reaktor der
Firma Aixtron mit 1x300 mm oder 7x4-Zoll Si Substraten) zu Ubertragen und anfangliche
Probleme nach und nach zu I6sen. So konnten am Fraunhofer ISE im letzten Jahr des
Projekts erstmals qualitativ hochwertige GaP Schichten ohne Antiphasendomanen auf 4-
Zoll Si hergestellt werden. Zudem ergibt sich heute ein schlissiges Bild der GaP
Nukleationsschichten bei allen drei Partnern HZB, PUM und ISE. Es konnten
Bedingungen zur Vorbereitung der Si Substrate, zur Deoxidation und zur Nukleation von
GaP etabliert werden, welche bei allen Partner zu vergleichbaren Ergebnissen fuhren.
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Auf diesen Nukleationsschichten wurden am Fraunhofer ISE sogenannte Pufferstrukturen
aus Ga(As,P+.,) oder (Gai4In,)P entwickelt, welche dazu dienen die Gitterkonstante von
GaP bzw. Si bis hin zum GaAs allmahlich zu vergrofern. Hierbei entstehen
Versetzungen, die auf die Pufferstruktur begrenzt werden missen. Der Unterschied in der
Gitterkonstante der Materialien von 4 % stellt eine groRe Herausforderung dar. Es
konnten aber bereits Ga(AsP) Pufferschichten mit guter Morphologie demonstriert
werden. Die durstoRende Versetzungsdichte liegt allerdings noch im Bereich von 10° cm?,
was fur hochsteffiziente Solarzellen zu hoch ist. Die besten GaAs Einfachsolarzellen auf
diesen Pufferschichten weisen momentan einen Wirkungsgrad von 14.4 % bei 60-facher
Sonnenkonzentration auf. Eine weitere Entwicklung der Pufferstrukturen und eine prazise
Optimierung der Wachstumsbedingungen ist notwendig, um die Defektdichten in Zukunft
weiter zu senken. Dieser Weg wird aber als sehr vielversprechend eingeschatzt.

Neben dem direkten Wachstum hat sich das Wafer-Bonden zur Herstellung von IlI-V
auf Si Solarzellen als sehr attraktiver Weg erwiesen. Nach ersten Experimenten wurde
ein neues Labor aufgebaut und eine erste (Galn)P/GaAs//Si Solarzelle mit drei aktiven pn-
Ubergangen realisiert. Die Solarzelle weist einen Wirkungsgrad von 23.6 % bei 72-facher
Konzentration des Sonnenlichts auf. Dies ist unserem Wissen nach der bisher hdchste
Wirkungsgrad flr eine Dreifachsolarzelle auf Silicium und damit ein groRRer Erfolg. Die
Solarzelle ist durch die Stromgeneration in der Si Unterzelle und den Stromtransport Gber
die Bond-Grenzflache limitiert. An der Bond Grenzflache konnte eine amorphe
Zwischenschicht identifiziert werden, welche vermutlich zu einem diodenanrtigen Strom-
Spannungsverlauf fihrt. Weitere Versuche sind notwendig, um dies im Detail zu
verifizieren und Prozessbedingungen zu finden, bei denen ein ohmscher
Kennlinienverlauf erreicht werden kann. Auch die Stromanpassung der Teilzellen lasst
sich Uber eine Anpassung der Zellstruktur in Zukunft verbessern. Insofern bietet das
Wafer-Bonden einen sehr vielversprechenden Weg zur Herstellung hocheffizienter
Mehrfachsolarzellen auf Si.

Fur die Entwicklung von Solarzellen auf Si wurde im Rahmen des Ill-V-Si Projekts am
Fraunhofer ISE eine moderne Infrastruktur in den Bereichen Epitaxie und Wafer-Bonden
neu aufzubauen. Hierzu wurden zwei industrierelevante MOVPE Reaktoren mit hohem
Durchsatz sowie die dazu gehdrigen Labore aufgebaut. Die beiden Anlagen der Firma
Aixtron sind speziell fir das Wachstum von 1lI-V Nukleations- und Pufferschichten auf Si
(CRIUS Reaktor, 7x4-Zoll) und von As/P Solarzellenstrukturen (2800-G4 Reaktor, 8x6-
Zoll) ausgelegt. Die Maschinen wurden im Rahmen des Projekts eingefahren sowie die
Materialqualitat verschiedenster IlI-V, Si und Ge Schichten optimiert. Damit steht heute
am Fraunhofer ISE eine exzellente Infrastruktur fir die weitere Entwicklung von IlI-V
Solarzellen und Bauelementen zur Verfligung, welche bereits in verschiedenen
Industrieprojekten erfolgreich eingesetzt wird.
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Fur das Wafern Bonden wurde ein neues Labor mit Geraten zum Reinigen und Polieren
von Oberflachen sowie zum Bonden von Halbleitern aufgebaut. Unter Wafer-Bonden
versteht man das kontrollierte Verbinden zweier Substratoberflachen durch Druck und
Temperatur. Erstmals wurde dabei ein spezieller Bonder der Firma Ayumi aus Japan am
Fraunhofer ISE eingesetzt. Diese Maschine erlaubt es die Oberflachen der Halbleiter in-
situ im Vakuum mittels eines Argon Atomstrahls zu deoxidieren. Hierdurch lassen sich
leitfahige und transparente Bond-Verbindungen herstellen, wie sie fir die Solarzellen
entscheidend sind.

Zusammenfassend wurde im Rahmen des IlI-V-Si Projekts eine erfolgreiche und enge
Zusammenarbeit zwischen dem Fraunhofer ISE, dem Helmholtz Zentrum Berlin und der
Philipps Universitat Marburg aufgebaut, um die Integration von IlI-V Halbleitern auf
Silicium zu erforschen und demonstrieren. So kdnnen heute eindomanige GaP Schichten
sowie Ga(AsP) Puffer hergestellt werden, welche ohne eine Degradation der Oberflachen
einen Ubergang von Si zur Gitterkonstante von GaAs erlauben. Das Projektteam hat
damit einen Stand erreicht, den nur wenige internationale Forschungsgruppen bisher
demonstriert haben. Zudem wurden die Ergebnisse auf industrierelevanten Maschinen mit
hohem Durchsatz nachgewiesen. Dies ist eine hervorragende Ausgangssituation fiir die
weitere Entwicklung und Umsetzung dieser Technologie. Als alternativer Weg zum
direkten Wachstum der IlI-V Halbleiter auf Si wurde das direkte Wafer-Bonden
identifiziert. Mit einer einmaligen Infrastruktur in Europa konnte am Fraunhofer ISE
erstmals eine (Galn)P/GaAs Tandemsolarzelle auf eine Si Unterzelle gebondet werden.
Diese Dreifachzelle erreicht einen Wirkungsgrade von 24 % bei C = 72xAM1.5d.

2 Stand zu Beginn des Vorhabens

2.1 Ziele des wissenschaftlichen Projektes

2.1.1 Einleitung und Motivation

In allen Energieszenarien flir die Zukunft spielt die Solarenergie und hier insbesondere die
Photovoltaik eine grofle Rolle. Letztlich stellt die Sonne ein nahezu unbegrenztes
Energiereservoir dar, welches es gilt, technologisch zu erschliel®en. Die direkte Umwand-
lung der Sonnenenergie in elektrische Energie mittels des photovoltaischen Effektes gilt
als einer der erfolgversprechendsten Wege. Die Photovoltaikbranche hat sich in den
letzten Jahren weltweit rasant entwickelt und stellt gerade auch in Deutschland einen
zunehmend bedeutenden Industriezweig dar. Weit Uber 85 % der heute weltweit
verkauften Photovoltaikmodule basieren auf Siliciumsolarzellen. Die Modulwirkungsgrade
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liegen zwischen 13 und 16 %. Die Kosten fir die Module konnten in den letzten Jahren
kontinuierlich gesenkt werden. Dennoch ist Solarstrom noch immer zu teuer. Aus diesem
Grund zielen die Forschungsaktivitaten im Bereich der Photovoltaik darauf ab,
photovoltaisch erzeugte Energie kostenglinstiger zu produzieren. Die Lésungsstrategien
sind dabei \vielfaltig. Zentrale Ansatze sind Materialersparnis (z.B. durch
Dinnschichtzellen) und/oder Wirkungsgraderhéhung (dies reduziert die flachen-
proportionalen Kosten im PV-System). In konzentrierenden Photovoltaikanlagen werden
beide Aspekte kombiniert: Halbleitermaterialersparnis durch den Einsatz eines optischen
Konzentrators und Wirkungsgraderhéhung durch den Einsatz der derzeit héchsteffizienten
Solarzellen aus GalnP/GalnAs/Ge mit Wirkungsgraden von uber 41%. Hohe Konzentra-
tionen von 500 bis 1000 Sonnen sind in solchen Systemen schon deshalb notwendig, weil
die heute verfligbaren Hocheffizienzzellen aus IlI-V Halbleitern vergleichsweise teuer
sind. Selbst bei einer 500-fachen Sonnenkonzentration liegt der Anteil der -V
Solarzellen an den Kosten eines Konzentratormoduls (z.B. FLATCON®') noch bei knapp
40 %. Ein wesentlicher Anteil dieser Kosten entfallt auf das Germanium Substrat, welches
etwa zehnmal so teuer ist wie ein einkristalliner Silicium Wafer hoher Qualitat. Obwohl die
konzentrierende Photovoltaik auch mit den heute verfligbaren IlI-V Mehrfachsolarzellen
auf Germanium schon einen Kostenvorteil verspricht, wird es langfristig von entschei-
dender Bedeutung sein, die Kosten der hocheffizienten IlI-V Solarzellen weiter zu senken.
Hierbei bietet sich das Silicium wegen seiner vergleichsweise geringen Kosten verbunden
mit einer hohen Verflgbarkeit und einer hervorragenden Kristallqualitdt an. Sollte es in
Zukunft gelingen, llI-V Mehrfachsolarzellen mit hohen Wirkungsgraden auf Silicium
abzuscheiden, so kénnten die Kosten eventuell sogar so weit gesenkt werden, dass auch
eine Anwendung bei geringerer, oder ganz ohne Konzentration rentabel wird.

" FLATCON® steht fiir Fresnel Lens All-Glass Concentrator und ist ein Konzept, das am Fraunhofer
ISE entwickelt wurde und an die Firma Concentrix Solar GmbH (heute: Soitec Solar GmbH,
www.soitec.com/en/solar-energy) zur Vermarktung lizenziert wurde.
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Abbildung 2.1: 4-Zoll Ge Wafer mit kleinen GalnP/GalnAs/Ge Dreifachsolarzellen (Durchmesser
2 mm) aus der Produktion bei AZUR SPACE Solar Power GmbH.
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Neben dem reinen Kostenargument lassen sich zusatzlich folgende positiven
Eigenschaften des Si im Vergleich zu Ge nutzen:

e Germanium ist im Gegensatz zu Silicium in der Erdkruste nur in geringer
Konzentration zu finden. Dies wird den uneingeschrankten Ausbau der
konzentrierenden Photovoltaik bei 500-facher Konzentration |angerfristig
begrenzen, bzw. das Kosteneinsparpotenzial einschranken.

¢ Die Bandlickenenergie von Silicium (1.1 eV) eignet sich sogar besser fur hocheffi-
ziente Tandemsolarzellen sowie flr weitere Mehrfachsolarzellenkonzepte als
diejenige von Ge (0.67 eV).

e Silicium besitzt im Vergleich zu Germanium eine bessere thermische Leitfahigkeit.
Dies ist gunstig, um die unter hohen Konzentrationen entstehende Warme aus der
Solarzelle abzuleiten.

e Silicium ist ein harterer Kristall als Germanium und es kdnnen daher dinnere
Substrate gefertigt und prozessiert werden. Dies spart Kosten und verbessert die
thermischen Eigenschaften.

e Silicium Substrate, sowie die notwendigen Anlagen zur Prozessierung von
Halbleiterbauelementen, sind mit einem Durchmesser von bis zu 450 mm

verfugbar. Dies erlaubt eine kostengunstige Prozessierung.

Viele dieser Argumente gelten nicht ausschliellich fur die Photovoltaik, sondern lassen
sich auch auf andere optoelektronische Bauelemente, wie Leuchtdioden, Ubertragen.
Insbesondere eine Verbindung von Photodioden und Laserdioden aus IlI-V
Verbindungshalbleitern mit integrierten Schaltkreisen aus Silicium, ist ein lange schon
verfolgtes Ziel der Forschung, zu dessen Realisierung dieses Projekt auch grundlegende
Erkenntnisse liefert.
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2.1.2 Gesamtziel des Vorhabens und spatere Anwendungen

Ziel der Arbeiten in diesem Verbundprojekt war es, hochwertige IlI-V Solarzellen auf
Silicium herzustellen. Hierzu gehért insbesondere, dass die Schichten der Solarzellen-
strukturen auf Silicium eine hohe kristalline Qualitat besitzen. Dies ist nur zu erreichen,
wenn sowohl die Abscheidebedingungen fir die IlI-V Halbleiter optimal sind, als auch die
Nukleation auf dem Si-Substrat gut verstanden und beherrscht wird. Aus diesem Grund
wurden in diesem Projekt unter anderem grundlegende Arbeiten zum Verstandnis der
Grenzflache zwischen dem Silicium und den IlI-V Halbleitern durchgefiihrt.

Im Rahmen dieses Projektes wurden zwei komplementare Ansatze fir die direkte Epitaxie
von llI-V Halbleitermaterialien auf Si verfolgt. Zum einen wurden am Fraunhofer ISE
Nukleationsschichten auf Silicium aufgebracht und dann die Gitterkonstante allmahlich in
sogenannten Pufferschichten vergoRert. Nach der Abscheidung einer relaxierten
Pufferschicht folgte das Wachstum von Standard IlI-V Solarzellenmaterialien mit deren
Gleichgewichtsgitterkonstante. Zum anderen wurde an der Philipps Universitat Marburg,
angepasst auf der Gitterkonstante des Si, das neuartige, metastabile Materialsystem
(Galn)(NAsPSb) abgeschieden, welches mit seinen 1.7eV eine ideale
Bandliickenkombination zu Si besitzt>. Fiir diese beiden Ansdtze war ein quantitatives
Verstandnis der Grenzflachen zwischen dem Substrat und dem IlI-V Halbleiter von
entscheidender Bedeutung®.
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Abbildung 2.2: Bandllickenenergie und Gitterkonstante der wichtigsten IlI-V Verbindungshalbleiter.
Die in diesem Projekt bearbeiteten Materialkombinationen auf Si sind mit blauen Punkten

2 Ergebnisse zum gitterangepassten Wachstum des (Galn)(NAsPSb)-Materialsystems auf Si-Substrat sind
dem Projektbericht der Universitat Marburg (BMBF-Forderkennzeichen 03SF0329B) zu entnehmen.

® Diese grundlegenden Grenzflachenuntersuchungen wurden am Helmholtz-Zentrum Berlin durchgefiihrt und
sind dem dazugehdrigen Projektbericht zu finden (BMBF-Forderkennzeichen 03SF0329C).
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gekennzeichnet. Dabei wurden Mehrfachsolarzellen auf Si mit der Gitterkonstanten von Si (an der
PUM) und mit derjenigen von Ge, bzw. GaAs (am Fraunhofer ISE) untersucht.

Die Bandliickenenergie von Silicium ist sehr gut geeignet, um Tandem- und Dreifach-
solarzellen mit héchster Effizienz herzustellen. Abbildung 2.3 zeigt eine Berechnung der
optimalen Bankluckenenergien fur eine Dreifachsolarzelle mit einer Silicium Unterzelle.
Hierbei findet man, dass eine Kombination von 1.95 eV, 1.46 eV und 1.12 eV zu einem
maximalen thermodynamischen Wirkungsgrad von 55.3% bei einer 500-fachen
Sonnenkonzentration fiihrt. Dies ist sogar noch hdher, als die beste Kombination auf Ge.
Die genannten Energiebandllicken lassen sich prinzipiell alle in dem Materialsystem
(Galn)(NAsPSb) gitterangepasst zu Silicium realisieren. Ziel in diesem Projekt war es, die
(Galn)(NAsPSb) Materialeigenschaften auf Silicium erstmals eingehend zu untersuchen
und die Abscheidebedingungen zu optimieren. Zudem wurden (Galn)(NAsPSb) und Si
Einfachsolarzellen hergestellt, der Grundstein flir die spatere Anwendung in
Mehrfachsolarzellen mit 2 oder 3 pn-Ubergéngen. Die Materialentwicklung fand an der
Philipps Universitat Marburg statt, die Prozessierung und Vermessung der Zellen am
Fraunhofer ISE.

Die meisten heute in 1ll-V Mehrfachsolarzellen eingesetzten Halbleiterverbindungen
besitzen eine deutlich groRere Gitterkonstante als das Silicium. So werden zum Beispiel
in einer (Galn)P/(Galn)As/Ge Solarzellenstruktur alle Materialien gitterangepasst zu Ge
(bzw. GaAs) gewachsen (siehe Abbildung 2.2). Um diese erfolgreiche Solarzellenstruktur
mit ihrer nachgewiesen hohen Materialqualitat auch auf Silicium Ubertragen zu kénnen,
sind spezielle Pufferstrukturen notwendig, in denen die Gitterkonstante kontinuierlich
verandert wird und in denen daraus resultierende Fehlanpassungsversetzungen lokalisiert
werden. Es war ein wesentliches Ziel dieses Forschungsprojekts am Fraunhofer ISE
solche Pufferstrukturen fir den Ubergang von Si zu GaAs zu entwickeln und herzustellen.
Dabei kénnen Materialien wie SiGe, (Galn)P oder Ga(AsP) zum Einsatz kommen.
Entscheidend ist es zu verstehen, wie diese Pufferschichten zum einen gut relaxiert
werden kénnen und wie zum anderen verhindert werden kann, dass sich Versetzungen in
dariber liegende Schichten ausbreiten. Ziel dieses Projekts war es erste
Tandemsolarzellen aus (Galn)P/GaAs auf Si herzustellen. Dies erlaubt es in Zukunft
Dreifachsolarzellen aus der Materialkombination (Galn)P/GaAs/Si mit Bandlicken von
1.8eV, 1.4 eV und 1.1 eV zu entwickeln, welche einen hervorragenden Ersatz zu
heutigen IlI-V Dunnschichtsolarzellen in Konzentratorsystemen bilden kdnnen.
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Abbildung 2.3: Optimale Bandliicken fiir eine monolithische Dreifachsolarzelle mit einer Si
Unterzelle bei 500-facher Sonnenkonzentration (AM1.5d-low AOD). Maximaler Wirkungsgrad ist
mit Si Unterzelle 55.3 %. Maximum mit Ge Unterzelle: 53.7% Wirkungsgrad.

Eine wesentliche Herausforderung fliir das Wachstum aller 11I-V Verbindungshalbleiter auf
Silicium sind die unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten. So ist der
thermische Ausdehnungskoeffizient von GaAs mit 5.6x10° K™ etwa doppelt so groR wie
derjenige von Silicium mit 2.6x10° K™'. Eine GaAs Schicht auf Si zieht sich daher beim
Abkilihlen der Probe nach der Epitaxie schneller zusammen, als das Si-Substratmaterial.
Hierdurch kommt es zu Spannungen und bei dicken Schichten oftmals zu Rissen in der
Halbleiterschicht (siehe Abbildung 2.4).

GaAs solar cell

bonding layers

1um

Abbildung 2.4: Rissbildung beim Abklihlen der Probe aufgrund der unterschiedlichen thermischen
Ausdehnungskoeffizienten in einer 5 um dicken GaAs Schicht auf Silicium.

Die Spannungen wahrend des AbklUhlens koénnen teilweise durch spezielle
Pufferstrukturen und niedrige Wachstumstemperaturen aufgefangen werden. So wurde
das rissfreie Wachstum von dicken GaN Schichten auf Silicium bereits erfolgreich demon-
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striert. Speziell fir das Wachstum von Solarzellen auf Si missen aber neue Pufferstruk-
turen entwickelt werden. Eine neue ldee war das Wachstum auf ,veranderten® Silicium
Substraten, bei denen eine amorphe Zwischenschicht durch lonenimplantation im Si-
Substrat erzeugt wird. Spannungen aufgrund der unterschiedlichen thermischen
Ausdehnung der Materialien sowie aufgrund unterschiedlicher Gitterkonstanten sollen in
dieser Zwischenschicht abgebaut werden. Hierzu wurden erste Versuche im Rahmen
dieses Projekts durchgefiihrt und das Potential dieses Ansatzes evaluiert.

Neben dem direkten Wachstum von llI-V Verbindungshalbleitern auf Silicium wurden auch
alternative Herstellungsverfahren fir IlI-V Solarzellen auf Silicium evaluiert. Hierbei lag
der Fokus auf dem uUbertragen dinner 1lI-V Halbleiterschichten mittels Substrat-
Abhebetechniken und Wafer-Bonden auf Si. Durch diese Verfahren lassen sich prinzipiell
nahezu defektfreie Ge oder GaAs Schichten und Halbleiterstrukturen auf Silicium
herstellen. Es konnte schon friih im Verlauf des Projekts gezeigt werden, dass dies ein
vielversprechender Weg ist. Daraufhin wurde das Projekt aufgestockt und ein neues
Labor mit moderen Maschinen zum Reinigen und Bonden von Halbleitern aufgebaut. Ziel
war es technische Fragestellungen zu beantworten und erste (Galn)P/GaAs/Si
Dreifachsolarzellen mittels Wafer-Bonden herzustellen.

Ziel des gesamten Forschungsvorhabens war es, rissfreie IlI-V Halbleiterschichten mit
niedrigen Versetzungsdichten und guten elektrischen Eigenschaften herzustellen und
deren Eignung flir hocheffiziente Mehrfachsolarzellen nachzuweisen. Im Rahmen des
Projektes wurde evaluiert, welcher der verfolgten Ansatze (des metamorphen oder des
gitterangepassten Wachstums) der vielversprechendere ist. Es wurde zudem dargestellt,
ob in Zukunft mit den im Projekt bearbeiteten technologischen Mitteln Mehrfachsolarzellen
auf Silicium mit Wirkungsgraden > 30 % hergestellt werden kénnen. Das Potenzial fir
einen kommerziellen Erfolg dieser Solarzellentechnologie auf Silicium wurde beantwortet.

Die Anwendung und spatere Verwertung der in diesem Projekt erarbeiteten Ergebnisse
liegt zunachst primar im Bereich der Photovoltaik. Hierbei ist die Technologie der IlI-V
Solarzellen auf Silicium sowohl fir die terrestrische Anwendungen, als auch flr
Weltraumsolarzellen sehr interessant. Heute sind 1lI-V Mehrfachsolarzellen auf der Erde
ausschliel8lich in hochkonzentrierenden PV Systemen wirtschaftlich. Dies liegt
insbesondere an den hohen Kosten zur Herstellung der Ill-V Solarzellen. Ein Beispiel
eines solchen Systems der Firma Soitec Solar GmbH, Freiburg, ist in Abbildung 2.5 links
gezeigt. Durch eine deutliche Kostenreduktion koénnten sich langfristig neue
technologische Anwendungsfelder im Bereich der Photovoltaik ergeben. Dies schlie3t den
Einsatz in niedrig-, oder nicht konzentrierenden PV Systemen ein.
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Abbildung 2.5: Links: Aufbau eines hochkonzentrierenden PV Systems der Firma Soitec Solar
GmbH, Freiburg, bestiickt mit hocheffizienten IlI-V Mehrfachsolarzellen auf Ge. Rechts: Satellit
bestiickt mit II-V Mehrfachsolarzellen auf Ge.

Die Verwertung der in diesem Verbundprojekt generierten Ergebnisse ist aber nicht auf
die Photovoltaik begrenzt. Auch bei anderen Massenprodukten wie den Leuchtdioden
spielen die Substratskosten eine erhebliche Rolle. Wie bei den Konzentratorsolarzellen ist
bei den Leuchtdioden ebenfalls eine hohe thermische Leitfahigkeit des Substrats von
Vorteil. Fir beide Anwendungen dirfte auch die Mdglichkeit einer grofl¥flachigen
Abscheidung auf Substraten mit einem Durchmesser von bis zu 300 mm von wirtschaftli-
chem Interesse sein.

2.1.3 Industrielle Kompatibilitat der Ergebnisse

Die in diesem Verbundprojekt entwickelten Solarzellenprozesse auf 4-Zoll Silicium lassen
sich relativ leicht in eine industrielle Produktion Uberfihren. So wurden die
Entwicklungsarbeiten am Fraunhofer Institut fir Solare Energiesysteme bereits auf
Maschinen durchgeflihrt, wie sie in der Photovoltaik Industrie, zum Beispiel bei der Firma
AZUR SPACE, Heilbronn, eingesetzt werden. Dies erlaubt einen sehr schnellen Transfer
der Ergebnisse. Sind die geeigneten epitaktischen Bedingungen fir das Wachstum der
I1I-V Mehrfachsolarzellen auf Silicium gefunden, werden nach heutigem Kenntnisstand die
technologischen Herausforderungen fir die industrielle Umsetzung der Ergebnisse als
eher gering eingeschatzt. Das liegt daran, dass die entwickelten IlI-V-Schichtstrukturen
denjenigen heutiger, industriell gefertigter Mehrfachsolarzellen, sehr ahnlich sind und
weiterhin die Prozesstechnologie flir GaAs und Si-basierte Bauelement bekannt ist.

Fir das Wachstum von lll-V-Halbleitern auf Silicium war es sinnvoll neben dem heute in
der Industrie eingesetzten AIXTRON Mehrscheibenreaktor mit ,Planeten“-Geometrie auch
ein anderes MOVPE-Anlagenkonzept mit ,Showerhead“-Geometrie (ebenfalls von
AIXTRON) zu evaluieren. Fir eine spatere industrielle Umsetzung bedeutet dies einen
Investitionsbedarf, der sich aber aufgrund der deutlich geringeren Substratkosten schnell
amortisiert. Dabei ist zu beachten, dass die im Projekt genutzten MOVPE Anlagen alle
kommerziell erhaltlich sind. Insbesondere ist auch die im Projekt neu angeschaffte und fir
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das Wachstum von [lI-V Schichten auf Si besonders geeignete MOVPE-Anlage mit
~Showerhead“-Geometrie flr einen Produktionsmalistab bis zu einer WafergréRe von 300
mm verfigbar. Somit steht technisch einer direkten industriellen Umsetzung der
Ergebnisse nichts im Wege.

2.1.4 Vergleich mit anderen Technologien

Mehrfachsolarzellen aus llI-V Verbindungshalbleitern sind die Technologie, welche heute
zu den bei weitem hochsten Umwandlungseffizienzen von Sonnenlicht in elektrischen
Strom fihrt und welche auch fir die Zukunft noch groRes Potenzial zur
Wirkungsgradsteigerung besitzt. Hohe Effizienzen erlauben es, mehr elektrische Energie
pro Flache zu generieren und somit flachenproportionale Kosten zu senken. Auch fir die
nahe Zukunft ist keine andere photovoltaische Technologie erkennbar, mit welcher
ahnliche Wirkungsgrade erreicht werden konnten. Ziel dieses Projekts war es vor allem,
die hohen Kosten dieser hocheffizienten Solarzellen signifikant zu senken und damit neue
Anwendungsfelder zu erschlieRen.

Die Technologie der IlI-V Solarzellen muss sich flir die terrestrische Anwendung mit den
Kosten anderer photovoltaischer Systeme messen. Hierzu zahlen insbesondere
Solarzellen aus kristallinem Silicium, sowie andere Dinnschichtkonzepte®. All diese
Technologien besitzen deutlich niedrigere Zell- und Systemwirkungsgrade, aber die
Stromgestehungskosten kénnen doch vergleichbar oder sogar geringer sein. Aus diesem
Grund werden 1lI-V Mehrfachsolarzellen heute auf der Erde ausschlieBlich in so
genannten Konzentratorsystemen eingesetzt. Grundgedanke dieser Systeme ist es, die
relativ teure Flache der IlI-V Solarzellen durch einen vergleichsweise glinstigen optischen
Konzentrator zu ersetzen. Solche Systeme koénnen schon mit der heute verfliigbaren
Zelltechnologie und den vergleichsweise kleinen Produktionskapazitaten hinsichtlich der
Stromgestehungskosten mit Si oder Dinnschicht Solarzellen konkurrieren. Die Industrie in
diesem Bereich erfahrt gerade ein starkes Wachstum, getragen von der Hoffnung, in
Zukunft Sonnenenergie noch deutlich glnstiger anbieten zu koénnen. Welche der
verschiedenen photovoltaischen Technologien langfristig die niedrigsten
Stromgestehungskosten erreichen wird, ist heute nur schwer vorauszusagen. Es ist davon
auszugehen, dass sich unterschiedliche Technologien in  verschiedenen
Anwendungsgebieten etablieren werden. So besitzt die konzentrierende Photovoltaik
heute ihre groften Vorteile in Kraftwerken in sonnenreichen und heilen Wistengebieten.
Es ist daher wichtig, im Bereich von Forschung und Entwicklung verschiedene Wege zu
verfolgen, um das Potenzial der Photovoltaik voll zu erschlieen.

* Bei Ill-V Solarzellen werden nur wenige Mikrometer diinne Schichten zur Absorption des Sonnenlichts
bendtigt. Diese Solarzellen gehdren daher zu den Diinnschichttechnologien.
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Hinsichtlich der Anwendung von IlI-V Mehrfachsolarzellen im Weltraum ist keine
konkurrierende Technologie in Sicht. Die hohen Wirkungsgrade, das vergleichsweise
geringe Gewicht und die hohe Strahlungsstabilitat der Zellen, bringen fiir die Anwendung
in Satelliten grolRe Vorteile mit sich, die momentan von keiner anderen Technologie in
diesem MalRe erfullt werden. Eine Kostensenkung der Solarzellen ist auch hier von
besonders groflem Interesse, da sich dadurch die die Wirtschaftlichkeit des gesamten
Systems verbessern lasst.

2.2 Voraussetzungen am ISE

Am Fraunhofer ISE besteht eine langjahrige Erfahrung hinsichtlich der Entwicklung von
[lI-V Mehrfachsolarzellen auf GaAs und Ge-Substraten fur die Anwendung im Weltraum
und in terrestrischen Konzentratorsystemen. Diese Entwicklungsarbeiten wurden in der
Vergangenheit in verschiedenen Forschungsprojekten durch die Industrie, das BMU (PTJ)
(FKnz: 0328554A-F), das BMBF (DLR) (FKnz: 50JR0245, FKnz: 50JR0641) und die
Européische Union geférdert. Hierdurch konnten vor Projektbeginn in Europa erstmals
Mehrfachsolarzellen mit einem Wirkungsgrad > 35 % hergestellt werden. Wahrend der
Projektlaufzeit wurde sogar ein Weltrekordwirkungsgrad von 41.1 % fur eine metamorphe
(Galn)P/(Galn)As/Ge Dreifachsolarzelle unter 450-fach konzentriertem Sonnenlicht
erreicht [1]. Fir die Kommerzialisierung dieser Technologie besteht eine enge
Kooperation mit der Firma AZUR SPACE Solar Power aus Heilbronn, dem filhrenden
Hersteller von Weltraum- und Ill-V Konzentratorsolarzellen in Europa.

Die Ergebnisse dieser Projekte sowie die dariber hinausgehende langjahrige Erfahrung
haben am Fraunhofer ISE zu einem breiten Know-how im Bereich der Epitaxie-,
Fertigung- und Charakterisierung von IlI-V Mehrfachsolarzellen auf Ge gefiihrt. Die
Abteilung ,I1l-V - Epitaxie und Solarzellen® gehort heute zu den weltweit fihrenden Teams
auf diesem Gebiet. Entsprechend ist eine moderne Infrastruktur in allen wesentlichen
Bereichen vorhanden. Zu Projektbeginn stand bereits ein Reinraum fir die Prozess-
technologie der Solarzellen zur Verfligung. Zur Charakterisierung von Epitaxieschichten
waren alle wichtigen Methoden wie die hochauflésende Rdéntgendiffraktometrie, Photo-
lumineszenz, Hall- und CV Messungen, DLTS, Rasterelektronenmikroskopie oder AFM
vorhanden. Weitere Messungen konnten im Rahmen von nationalen und internationalen

Kooperationen mit Forschungsgruppen abgedeckt werden.

Speziell fir die Durchfihrung dieses Forschungsvorhabens von Bedeutung ist das Know-
how im Bereich des Wachstums und der Herstellung von Mehrfachsolarzellen auf GaAs
und Ge. Einige der wesentlichen Ergebnisse zur Entwicklung der gitterangepassten
Mehrfachsolarzellen wurden in den Referenzen [2-9] veroéffentlicht. Ein weiterer Fokus der
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Arbeiten am Fraunhofer ISE lag auf der Entwicklung der weltweit ersten gitterfehlange-
passten GagsslnggsP/Gapsslng17As Tandemsolarzellen auf GaAs und Ge [10-15]. Die
dabei gewonnene Erfahrung war fir die Entwicklung von GaAs Solarzellen auf Si in
diesem Projekt von besonderer Bedeutung, da hier ahnliche Fragestellungen zur
Unterdriickung von Versetzungen in metamorphen Pufferschichten entscheidend sind.

Zu dem Thema der IlI-V Solarzellen auf Si wurden neben Arbeiten in den frihen 1990er
Jahren [16] in der Zeit vor Projektbeginn erste Voruntersuchungen durchgefiihrt, um IlI-V
Solarzellen auf speziellen gebondeten Ge/Si oder GaAs/Si Quasisubstraten herzustellen.
Diese Quasisubstrate wurden am CEA-LETI in Grenoble entwickelt und am Fraunhofer
ISE wurden die ersten GaAs Solarzellen auf diesen GaAs/Si Substraten gewachsen und
prozessiert. Die Versuche waren noch wenig erfolgreich, da die Solarzellenschichten
zahlreiche Risse und eine entsprechend schlechte elektrische Qualitat auswiesen [17].
Ein weiteres Problem war, dass die Schichten zwischen dem Ge/Si bzw. GaAs/Si nicht
leitfahig waren und der Strom somit vollstandig von der Oberseite der Wafer abgeflhrt
werden musste. Dieser Ansatz wurde nicht weiter verfolgt.

Fir die Herstellung von leitfahigen Ubergangen zwischen dem Si und Ge wurden vor
Projektbeginn erste Versuche zum direkten Wafer-Bonden der beiden Materialien mit der
Firma Suess Microtech in Miinchen gemacht. Abbildung 2.6 zeigt eine TEM Aufnahme
der ersten gebondeten Grenzflache zwischen den beiden Materialien. Man sieht, dass
Versetzungen entstehen, die aber nicht weit in das Material vordringen. Diese Bond-
Verbindungen waren noch nicht gut leitfahig, da die dinne Oxid-Schicht an der
Oberflache in der Bond-Kammer nicht entfernt werden konnte.

bonding interface

Abbildung 2.6: Ge Substrat direkt gebondet auf Si bei der Firma Suess Microtech. Links:
Prinzipskizze. Rechts: TEM Aufnahme der Grenzfldche mit einigen Misfit-Versetzungen.

2.3 Planung und Ablauf des Vorhabens

Dieses Verbundprojekt teilt sich im Wesentlichen in die folgenden vier Teilbereiche auf:
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e Optimierung der Anwachsbedingungen und llI-V Materialqualitdt auf Silicium
(AP 2.2-2.4)

o Entwicklung von metamorphen llI-V Solarzellen auf Silicium (AP 2.3, 2.4)

¢ Entwicklung von gitterangepassten llI-V Solarzellen auf Silicium (AP 3)

e Herstellung von llI-V Mehrfachsolarzellen auf ,veranderten Si-Substraten und
mittels Wafer-Bonden (AP 4)

In den folgenden vier Unterkapiteln werden die wissenschaftlichen Arbeitsziele der
einzelnen Teilbereiche im Einzelnen beschrieben.

2.3.1 Nukleation auf Si

Die erste entscheidende Herausforderung fiir das defektfreie Wachstum von |IlI-V
Halbleitern auf Silicium ist die Nukleation. Hierbei spielt sowohl die atomare Beschaffen-
heit der Oberflache eine wesentliche Rolle, als auch Verunreinigungen, die sich auf dem
Silicium ansammeln. Vor der Epitaxie muss der Silicium Wafer zunachst in einem
nasschemischen Verfahren von organischen und anorganischen Verunreinigungen befreit
werden. AulRerdem wird in diesem Reinigungsprozess ein definiertes Oxid auf der Si
Oberflache hergestellt, welches sich spater im MOVPE Reaktor wahrend der Epitaxie
vollstandig entfernen lasst. Das Siliciumoxid ist relativ stabil und es werden daher hohe
Temperaturen im MOVPE Reaktor benétigt, um das Oxid zu desorbieren. Der Prozess
der Oxidverdampfung kann im MOVPE Reaktor in-situ mit einem RAS® Sensor
beobachtet werden. Es handelt sich bei diesem Verfahren um eine Reflexions Anisotropie
Spektroskopie der Probenoberflache. Ein solcher in-situ Sensor wurde am HZB dazu
eingesetzt, um den Reinigungsprozess und den Ausheizschritt fir (100) orientiertes
Silicium sowie fiir verkippte Substrate zu optimieren.

Ein weiterer wichtiger Arbeitspunkt ist die Untersuchung der Domanenstruktur einer
Si(100) Oberflache nach der erfolgreichen Deoxidation. Durch einen Vergleich von in-situ
RAS Messungen mit UHV-basierten Messmethoden kann die Stufenkonfiguration der
Siliciumoberflache bestimmt werden. Fir das Wachstum der polaren IlI-V Verbindungen
auf dem singularen Silicium ist es entscheidend, dass sich zunachst ein regulares
Netzwerk von atomaren Doppelstufen auf dem Silicium ausbildet. Nur so kénnen
Antiphasendomanen vermieden werden. Doppelstufen kénnen durch einen
Hochtemperaturschritt von typischerweise > 1000 °C nach der nasschemischen Reini-
gung der Substrate im MOVPE Reaktor erzeugt werden. In diesem Projekt wurde die
Abhangigkeit der Silicium Oberflachenbeschaffenheit von den Ausheizbedingungen

® RAS steht fiir Reflexions Anisotropie Spektroskopie und ist eine optische Methode, um die Abhangigkeit der
Reflektivitdt von der Kristallrichtung zu untersuchen. Daraus lassen sich Ruckschlisse auf spezifische
Oberflacheneigenschaften ziehen.
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eingehend untersucht. Zudem wurde untersucht, ob die gezielte Abscheidung einer
dinnen Silicium oder Germanium Schicht zu einer glinstigeren Oberflachenstruktur fihrt.

Die eigentliche Nukleation der 1lI-V Halbleiter auf dem Si oder Ge wurde wiederum mittels
RAS in-situ Messungen, sowie den UHV-basierten Methoden am HZB untersucht. Es war
dabei entscheidend, die Auswirkungen einer Terminierung der Si(100)-Oberflache mit
Gruppe-lll- bzw. -V-Elementen (Ga, In, As, P) zu verstehen. Es mussten eine Reihe
unterschiedlicher Nukleationsbedingungen bei verschiedenen Temperaturen und Schalt-
bedingungen untersucht werden. Ein Ziel war es, die jeweils resultierenden Konfiguratio-
nen der Grenzflachen kennen zu lernen und zu verstehen, wie diese beeinflusst werden
kénnen. Ein weiteres Ziel bestand darin, homogene IlI-V Nukleationsschichten mit einer
Ein-Démanen Oberflache zu erzeugen. Dies bedeutet, dass die Schichten keine
Antiphasendomanen aufweisen.

Zunachst wurden Anwachsbedingungen fir GaP mit einer Gitterkonstante ahnlich wie
Silicium untersucht. Weiter wurden Versuche zur gitterfehlangepassten Nukleation von
(Galn)P auf Ge Oberflachen durchgefiihrt. In beiden Fallen mussten nicht nur
unterschiedliche Wachstumsbedingungen, sondern auch Substratorientierungen (100) mit
unterschiedlichem Verkippungswinkel bis zu 6° untersucht werden. Dies kann einen
entscheidenden Einfluss auf die Morphologie und die Anordnung der Atome wahrend der
Epitaxie haben.

Nach der Optimierung der Nukleationsbedingungen wurde die Materialqualitat der IlI-V
Halbleiterschichten auf Silicium und deren Eignung fiir Solarzellen nachgewiesen. Ein
ganz wesentlicher Parameter fir die Solarzellenanwendung ist die Lebensdauer der
Minoritatsladungstrager im Halbleitermaterial. Dieser Parameter wurde anhand von
Doppel-Heterostrukturen mittels zeitaufgeldster Photolumineszenzmessungen ermittelt.
Weitere wichtige Charakterisierungsmethoden zur Bestimmung der Materialqualitat sind
die hochauflosende Réntgendiffraktometrie und die Transmissionselektronenmikroskopie.
All diese Messmethoden waren in diesem Verbund verfigbar und wurden fir die
Optimierung der Schichtqualitat eingesetzt.

2.3.2 Metamorphe IlI-V Solarzellen auf Si

Am Fraunhofer-Institut flir Solare Energiesysteme wurde vor Projektbeginn bereits ein
8x4-Zoll Produktionsreaktor der Firma AIXTRON fir die Epitaxie von IlI-V Mehrfach-
solarzellen eingesetzt. Dieser Reaktortyp hat sich auch in der Industrie fur die Produktion
von Solarzellen und Leuchtdioden etabliert. Vorteile dieses Reaktors sind insbesondere
der relativ hohe Durchsatz und die vergleichsweise hohe Effizienz der Gasausnutzung.
Fir das Wachstum von I1I-V Halbleiterschichten auf Silicium ist dieser Reaktor aber nicht
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optimal. Das grofte Problem bei der Epitaxie von Silicium und Germanium ist der so
genannte "Memory-Effekt". Das Si oder Ge belegt wahrend der Epitaxie auch die
umliegenden Reaktorteile und dampft spater wahrend des Wachstums der IlI-V
Verbindungen wieder von den Wanden ab. Das Si oder Ge baut sich dabei in GaAs
praferenziell als Donator auf den Gruppe-lll Gitterplatzen ein und fiihrt somit zu einer
unerwiinschten Hintergrunddotierung im Bereich von n=10"® cm™. Mit einer solch hohen
intrinsischen Dotierung lassen sich aber Solarzellen mit hoher Qualitat nicht mehr
herstellen. Deshalb ist es notwendig, bereits bei der Konzeption der MOVPE Anlage
darauf zu achten, dass eine Verschleppung der Gruppe-V Atome wahrend der Epitaxie
verhindert werden kann. Optimal lasst sich dieses Problem mit einem "CRIUS Close
Coupled Showerhead" Reaktor der Firma AIXTRON Ilésen. In diesem Anlagenkonzept
werden die Gase nur wenige Millimeter oberhalb der Substrate durch mehr als 15000
kleine Lécher in den Reaktor eingelassen. Die Gase erreichen so die Substratoberflache,
ohne zuvor Kontakt mit belegten Reaktorteilen zu haben. Auf diese Weise lasst sich die
parasitare Abscheidung der Gase auf den Wanden der Prozesskammer in diesem
Reaktor sehr stark reduzieren.

Im Rahmen dieses Verbundprojekts wurde am Fraunhofer-Institut flir Solare Energie-
systeme ein AIXTRON ,CRIUS Close Coupled Showerhead“ MOVPE Reaktor fiir die
Epitaxie von Si, Ge, Sii.\Ge, und GaP-Nukleationsschichten auf Silicium-Substraten ange-
schafft. Dieser Reaktor wurde speziell auf die Bedirfnisse des Wachstums auf Silicium
Substrat ausgelegt. Dies bedeutet insbesondere, dass der Reaktor flir Temperaturen
grofier 1000°C geeignet ist, wie sie zur Bildung von Doppelstufen in Silicium notwendig
sind. Neben der Nukleation auf Silicium und dem Wachstum von metamorphen Si;Gey-
Pufferstrukturen, ist auf diesem Reaktor auch das Wachstum von bestimmten [lI-V
Halbleiterschichten, wie Gaq,InP- und GaAs,P,-Pufferstrukturen, maoglich. Diese
Schichten wurden dazu genutzt die Gitterkonstante von Si bis zu Ge bzw. GaAs
durchzufahren ohne hohe Versetzungsdichten oder Risse in den IlI-V und Ge Schichten
zu generieren. Fur das Wachstum hocheffizienter IlI-V-Mehrfachsolarzellen und die
Vermeidung einer Querkontamination durch Memory-Effekte zwischen Nukleations- und
Solarzellenprozessen wurde im weiteren Verlauf des Projekts ein zweiter AIXTRON
»AIX2800-G4-R“ MOVPE-Reaktor erworben. Die Pufferschichten wurden in dieser Anlage
Uberwachsen. So wurden die Voraussetzungen fiir eine hohe Materialqualitat auf Silicium
und die Eignung fir eine hochwertige 1ll-V-Solarzellenherstellung geschaffen.

Primares Ziel der Arbeiten an metamorphen Pufferstrukturen in diesem Projekt war es,
rissfreie 1l1I-V Halbleiterschichten mit der Gitterkonstante von GaAs, bzw. Ge, sowie einer
geringen Versetzungsdichte kleiner 10° cm™ herzustellen. Die Pufferstrukturen dienten
dazu, erste GaAs Einfachsolarzellen und GalnP/GalnAs Tandemsolarzellen auf 4-Zoll
Silicium Substraten zu realisieren.
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2.3.3 Gitterangepasste llI-V Solarzellen auf Si

Die meisten heute eingehend untersuchten IlI-V Halbleiter haben entweder eine deutlich
groflere (z.B. GagslngsP, GaAs, AlAs), oder kleinere (z.B. GaN, AIN, InN) Gitterkonstante
als Silicium (siehe auch Abbildung 2.2). Einzig GaP und AIP liegen nahe bei Silicium.
Diese Halbleiter besitzen aber zu hohe Bandllickenenergien von = 2.3 eV und eignen sich
deshalb nicht, um das Sonnenspektrum effizient in elektrischen Strom umzuwandeln.
Nimmt man an, dass Silicium mit seiner Bandlickenenergie von 1.12 eV als untere
Teilzelle einer Tandem- oder Dreifachsolarzelle genutzt werden soll, so findet man
anhand von theoretischen Rechnungen, dass die Bandliicke der oberen Teilzellen
zwischen 1.5 — 2 eV liegen sollte. Eine solche Rechnung ist in Abbildung 2.7 flir Tandem-
solarzellen und in Abbildung 2.3 fiir Dreifachsolarzellen gezeigt. Die Bandliickenenergien
zwischen 1.5 — 2 eV lassen sich prinzipiell in dem Materialsystem (Galn)(NAsPSb)
gitterangepasst zu Silicium erreichen.
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Abbildung 2.7: Theoretische Berechnung der optimalen Bandliickenenergien fiir eine 4-terminal
Tandemsolarzelle bei 500-facher Sonnenkonzentration (AM1.5d)

Durch das gitterangepasste Wachstum auf Silicium lassen sich wahrend der Epitaxie
Spannungen im Kristall und daraus resultierenden Versetzungen minimieren. Auf diese
Weise ist es prinzipiell leichter, eine hohe Materialqualitat der IlI-V Schichten zu erreichen.
Die verdunnten Nitride bringen aber zahlreiche neue Herausforderungen hinsichtlich des
generellen Wachstums mit sich. Das kleine Stickstoff-Atom baut sich nur unter
bestimmten Wachstumsbedingungen in den Kristall ein und flhrt dort zu lokalen
Verspannungen des Gitters, mit negativen Folgen fur die elektrischen Eigenschaften des
Halbleiters. Fur (Galn)(NAs) wurde an der Universitat Marburg sowohl durch Modellierung
wie experimentell gezeigt, dass sich wahrend des Wachstums N-Ketten in [100] Richtung
ausbilden, welche die Lebensdauer und Diffusionsldange von Minoritatsladungstragern
stark reduzieren. Diese N-Ordnung kann durch geeignete Wahl von thermischen
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Ausheizbedingungen nach dem Wachstum aufgeldst werden, sofern ein bestimmter
minimaler In-Gehalt im Material Uberschritten wird. Dadurch kann die Effizienz von
Solarzellen in diesem Materialsystem signifikant gesteigert werden. Ahnliche Effekte
waren auch im metastabilen (Galn)(NAsSb) zu erwarten. Die grundlegenden
Materialeigenschaften von Ga(NAsPSb) und (Galn)(NAsP) wurden daher in diesem
Projekt an der Phlipps Universitat Marburg untersucht. Es war ein wichtiges Ziel, die
Wachstumsbedingungen so zu optimieren, dass eine hohe Diffusionslange der Minoritats-
ladungstrager erreicht wird.

Nach der Optimierung der Abscheidebedingungen wurden im Rahmen dieses Projekts
erste (Galn)(NAsPSb) Einfachsolarzellen mit einer Bandlickenenergie zwischen 1.5-2 eV
gewachsen. Weiterhin wurde eine epitaktisch gewachsene Si Unterzelle entwickelt, wie
sie fur Tandem- und Dreifachsolarzellen notwendig ist. Am Fraunhofer ISE wurden die
Strukturen zu Solarzellen mit Kontakten und Antireflexschichten prozessiert und
vermessen. Die Ergebnisse sind in dem Abschluf3bericht der Philipps Universitat Marburg
zusammengefasst. Ziel war es das Potential dieses neuen Ansatzes zu evaluieren.

2.3.4 ,Veranderte” Si-Substrate und Wafer-Bonden

In diesem Teil des Projekts wurde untersucht, in wieweit neue Technologien aus der
Mikroelektronik fiir die Herstellung von hocheffizienten IlI-V Mehrfachsolarzellen auf
Silicium genutzt werden kénnen. Dazu gehoért das ,Wafer-Bonden®, eine einfache
Methode, mit deren Hilfe zwei Substrate dauerhaft und kostengiinstig miteinander
verbunden werden kénnen. Voraussetzung flir dieses Verfahren sind Oberflachen mit
einer geringen Rauhigkeit. So wurde bereits gezeigt, dass ein poliertes Ge und Si-
Substrat auf diese Weise fest miteinander verbunden werden kénnen. Offen war jedoch
zu Projektbeginn, ob die Grenzflache auch fir einen Stromtransport mit geringem Wider-
stand geeignet ist, wie er fir die Solarzellenanwendung notwendig ist. Hierzu wurden
Versuche durchgefiihrt. Weiter wurde untersucht, unter welchen Bedingungen sich die
Substrate miteinander verbinden lassen, und ob sich zum Beispiel eine GaAs Oberflache
auch nach einer Epitaxie noch auf ein Si-Substrat bonden lasst. Insbesondere Partikel,
die wahrend des Wachstums entstehen, konnen hier zu Problemen fiihren.

Die Ergebnisse dieser Arbeiten waren Grundlage dafir, um entscheiden zu kénnen, ob es
maoglich ist, Solarzellenstrukturen zunachst auf GaAs oder Ge aufzuwachsen und dann
auf Si zu Ubertragen. Das GaAs Substrat muss anschlieRend durch Abhebetechniken von
der gebondeten Struktur abgelést werden. Beispiele flir Abhebetechniken sind das
selektive Unteratzen oder Aufschmelzen einer dinnen, epitaktisch gewachsenen
Zwischenschicht. Im optimalen Falle kann das GaAs Substrat nach dem Ablésen fir
weiteres Wachstum verwendet werden. Durch diesen Ansatz lief3en sich Ill-V-Mehrfach-



26 2 Stand zu Beginn des Vorhabens

solarzellen auf Si herstellen, ohne die Problematik unterschiedlicher thermischer
Ausdehnungskoeffizienten und Gitterkonstanten der Materialien. Ziel der Arbeiten in
diesem Projekt war es, die Moglichkeiten fir die Herstellung solcher Solarzellenstrukturen
zu untersuchen.

In einem weiteren Teil des Projekts wurde der Einsatz von lonenimplantation zur
Herstellung von ,veranderten® Si-Substraten untersucht. Durch die lonenimplantation wird
eine amorphe (defektreiche) Zwischenschicht in das Substrat eingebaut, welche
Spannungen aufgrund unterschiedlicher thermischer Ausdehnungskoeffizienten oder
unterschiedlicher Gitterkonstanten der Materialien aufnehmen kann (siehe Abbildung 2.8).
Zu dieser Methode wurde bereits vor Projektbeginn ein Patentantrag vom Fraunhofer ISE
eingereicht. In dieser Erfindung wird beschrieben, wie zunachst hochenergetische
Wasserstoffionen gleichmafige in ein Siliciumsubstrat implantiert werden. Die Energie der
lonen wird so gewahlt, dass sich 100-1000 nm unterhalb der Oberflache eine
defektreiche, amorphe Schicht ausbildet. Die Tiefe dieser defektreichen Schicht hangt von
der Energie und der Masse der lonen ab. Die hochenergetischen lonen verlieren im
Silicium ihre Energie Uber StoRe mit den Atomrimpfen. Dies flhrt im Wesentlichen zu
atomaren Storstellen durch die Implantation. Es bildet sich eine amorphe Si Schicht aus.
Die Dosis der implantierten lonen bestimmt, wie hoch die Defektdichte ist. Die Implanta-
tionsparameter muissen fiir das anschlieRende Wachstum optimiert werden. Ziel ist es
eine versetzungsreiche Schicht nahe unterhalb der Silicium Oberflache zu erzeugen und
gleichzeitig die Oberflache selbst so wenig wie moglich zu verandern. Die implantierten
Silicium Wafer sollten anschlieRend als ,veranderte“ Substrate fir das Wachstum einer
I1I-V Mehrfachsolarzellenstruktur verwendet werden (siehe Abbildung 2.8).

Kontakt

:I |:| D ARCl:

np-Solarzellenstruktur
aus lll-V Halbleitern

Amorphe Si Schicht

durch lonenimplantation

Si zum Spannungsabbau

Abbildung 2.8: 1lI-V Solarzellenstruktur auf ,verdndertem* Silicium Substrat

Wahrend des Wachstums der Solarzellenstruktur auf dem implantierten Si-Substrat
kénnen sich bereits Versetzungen im Bereich der implantierten Schicht bilden und somit
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Spannungen reduzieren, die zum Beispiel durch eine Gitterfehlanpassung der Materialien
entstehen. Von besonderer Bedeutung ist aber, dass die implantierte Schicht die
Spannungen aufnimmt, welche beim Abkihlen der Struktur entstehen und somit
verhindert, dass sich Risse bilden kénnen. Gleichzeitig muss verhindert werden, dass sich
wahrend des Wachstums bei hohen Temperaturen Wasserstoffblasen bilden (so
genannten Platelets), die zu einer lokalen Ablésung der Schicht fihren kénnen. Ziel in
diesem Projekt war es, das Potenzial der ,veranderten® Si-Substrate durch lonenimplan-
tation aufzuklaren.

2.4 Stand von Wissenschaft und Technik zu
Projektbeginn

In diesem Abschnitt wird der Stand von Wissenschaft und Technik zu Projektbeginn kurz
dargestellt. Dazu wird zunachst ein Literaturiberblick zur IlI-V Epitaxie auf Si fir
Solarzellen und andere optoelektronische Anwendungen gegeben. Dabei wird auch auf
bekannte Methoden zum Spannungsabbau in Halbleiterschichten eingegangen. Im
Anschluss daran werden zu Projektbeginn bestehende Schutzrechte genannt. Zur
Literaturrecherche wurden insbesondere die am Fraunhofer ISE verfiigbaren Online-
Datenbanken sowie der Bibliotheksdienst des Fraunhofer ISE genutzt.

2.4.1 Uberblick Uiber den Stand der Technik

Die hochsten Wirkungsgrade fiir die photovoltaische Energiekonversion von Sonnenlicht
in elektrischen Strom werden heute mit so genannten Mehrfachsolarzellen aus -V
Halbleitern erzielt. Kurz vor Beginn dieses Forschungsvorhabens wurde erstmals in den
USA ein Wirkungsgrad von uber 40 % im Labor gemessen [18]. Das Wirkungsprinzip der
Mehrfachsolarzelle ist, geeignete Halbleiterschichten mit unterschiedlichen Absorptions-
wellenlangen Ubereinander anzuordnen. Das breitbandige Sonnenspektrum wird
hierdurch in mehrere Bereiche aufgeteilt, in denen jeweils eine der Teilzellen eine sehr
effiziente  Energiewandlung ermoglicht. Theoretisch sind auf diese Weise
Zellwirkungsgrade von bis zu 85 % unter konzentriertem Sonnenlicht mdglich. Einen
guten Uberblick Uber die Funktionsweise und den Stand der Entwicklung bei
Projektbeginn geben folgende Ubersichtsartikel [2, 19].

Um das Potenzial dieses Ansatzes voll auszunutzen, sind zwei Punkte von entschei-
dender Bedeutung:

e geeignete Bandliickenenergien der Materialien
e hohe Qualitat der aktiven Kristallschichten
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Insbesondere der zweite Punkt war wesentlich flir den Erfolg der IlI-V Halbleiter-
verbindungen in der Photovoltaik [2]. Komplexe Strukturen aus hochqualitativen Kristallen
kénnen in diesem Materialsystem heute epitaktisch abgeschieden werden. Durch eine
Variation der Zusammensetzung lasst sich zudem ein weiter Bereich von sinnvollen
Energiebandliicken abdecken. Aufgrund der hohen Absorptionskonstanten reichen
wenige uym Schichtdicke bereits aus, um das Sonnenlicht zu absorbieren.

Die erfolgreichste Materialkombination besteht aus GagslngsP mit Eg = 1.9 eV, GaAs mit
E; = 1.4 eV und Ge mit Eg = 0.7 eV [2, 3]. Diese Halbleiter werden direkt Ubereinander
abgeschieden und durch so genannte Tunneldioden seriell verschalten. Die Schichten
unterscheiden  sich kaum in ihren  Gitterkonstanten und  thermischen
Ausdehnungskoeffizienten und lassen sich daher spannungsfrei aufeinander abscheiden.

Das Wachstum solch hocheffizienter Solarzellen auf dem viel kostenglinstigeren und
besser verfiigbaren Silicium als Substratmaterial ist nicht neu. Auch wurde in der
Vergangenheit schon versucht, Tandemsolarzellen aus |lI-V Halbleitern und Si herzustel-
len. Die Effizienz solcher Solarzellen wurde aber durch eine schlechte Materialqualitat der
[lI-V Halbleiter auf Silicium begrenzt. Die hdchsten erreichten Wirkungsgrade von
Mehrfachsolarzellen auf Silicium lagen daher zu Projektbeginn bei 21% [20-22]. Neben
der Anwendung in der Photovoltaik wurde das Wachstum von 1lI-V Halbleitern auf Si
zudem dort untersucht, wo man die IlI-V Optoelektronik (Laser, Leuchtdioden und
Photodioden) mit elektronischen Schaltkreisen aus Silicium kombinieren mdchte [23].
Eine weitere Anwendung sind GaN-basierende Leuchtdioden auf Silicium. Hier wurden
insbesondere an der Universitat Magdeburg bereits sehr gute Erfolge erzielt [24, 25].

Eines der generellen Probleme beim Wachstum von llI-V Verbindungshalbleitern bzw.
Germanium auf Silicium liegt im Unterschied der thermischen Ausdehnungskoeffizienten
beider Materialien. Hierdurch kommt es beim Abkuhlen der Struktur nach der Epitaxie
haufig zu Rissen in den epitaktischen Schichten. Die Rissbildung in GaAs auf Silicium,
beziehungsweise auf Sii,Ge, Pufferschichten wird in Referenz [26] sehr ausflhrlich
beschrieben. Risse werden bei den typischen Wachstumsbedingungen ab Schichtdicken
grofler 2 uym beobachtet, wie sie flr Solarzellen notwendig sind, um eine ausreichende
Absorption des Sonnenlichts zu gewahrleisten. In Referenz [27] wird das Wachstum einer
GaAs Solarzelle auf Silicium beschrieben. Es wurde damals ein Umwandlungswirkungs-
grad von 14.5 % erzielt. Die Solarzellenstrukturen zeigten deutliche Risse, welche auf die
Unterschiede in den thermischen Ausdehnungskoeffizienten zurlickzufiihren sind.

In der Referenz [28] wird eine Aly1GaggAs Solarzelle auf Silicium gezeigt. Hierbei wurde
ein spezielles Verfahren entwickelt, um die Spannungen zwischen den verschiedenen
Materialien zu reduzieren. Es wurde eine Galliumantimonid Zwischenschicht eingefiihrt,
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die nachtraglich Gber einen Laserpuls lokal relaxiert wird. Die Wirkungsgrade der besten
Zellen liegen bei 12.9 %.

Eine Tandemsolarzelle aus AlGaAs/Si mit einem Wirkungsgrad von 20-21.4% wird in den
Referenzen [20, 21] gezeigt. Die Materialqualitat wurde durch thermische Zyklen nach
dem Wachstum verbessert (siehe auch [22]), wodurch eine gewisse Reduktion der
Spannungen in der Solarzellenstruktur erreicht werden konnte. Die Wirkungsgrade
blieben aber trotzdem noch hinter den theoretischen Erwartungen zurick.

In Referenz [17] wird beschrieben, wie Galliumarsenid Solarzellen auf Silicium durch
einen Wafer-Bonden Prozess hergestellt werden kénnen. Die Wirkungsgrade lagen bei
12% und auch bei diesen Versuchen wurden zahlreiche Risse in den Epitaxieschichten
festgestellt.

In den Referenzen [29-32] wird das Wachstum von metamorphen IlI-V Mehrfachsolar-
zellen auf der Basis von Galliumarsenid auf Siliciumsubstrat mit einer SiiGe, Puffer-
schicht beschrieben (siehe auch Abbildung 2.9). Die Si;.xGey Pufferschicht dient dazu die
Gitterkonstante von Si bis zu Ge stufenweise zu verandern. Versetzungen aufgrund der
Relaxation des Gitters werden im Wesentlichen innerhalb der Pufferschichten lokalisiert.
Es wurden auf diese Weise bereits gute Leerlaufspannungen von 980 mV fir eine GaAs
Solarzelle auf Silicium erreicht. Die Wirkungsgrade liegen bei 16 % unter AMO Bedingun-
gen. Die Unterschiede in den thermischen Ausdehnungskoeffizienten sind auch bei dieser
Struktur ein Problem. In Referenz [33] wurde gezeigt, dass thermische Zyklen im Bereich
von -80°C bis + 80°C die Rissbildung in den Schichten verstarken.

Abbildung 2.9: Transmissionselektronenmikroskopieaufnahmen einer Ga(AsP) [34] (links) und
SiyGe;. [35] (rechts) Pufferschicht auf Silicium. In beiden Strukturen werden die Versetzungen
aufgrund der Fehlanpassung der Materialien im Wesentlichen in der Pufferschicht lokalisiert.
Durchstof8ende Versetzungen sind nicht zu sehen.

In Referenz [34] wird eine GaAs;.,P, Pufferschicht verwendet, um eine gitterfehlange-
passte GaAs, 7Py 3 Solarzelle auf Silicium herzustellen (siehe auch Abbildung 2.9). Auch
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in GaAsy.,P, kann die Gitterkonstante zwischen Silicium und GaAs oder Germanium
variiert werden. Die erreichten Wirkungsgrade lagen bei 9.8 % unter AM1.5g
Bedingungen (ohne Antireflexschicht).

Gitterangepasste Mehrfachsolarzellenstrukturen lassen sich aus Ga(NPAs) auf Silicium
herstellen. Dieser Ansatz wurde erstmals am National Renewable Energy Laboratory in
Golden, Colorado untersucht. Zu der Verbindung einer Silicium Unterzelle mit einer, oder
mehreren darlber abgeschiedenen Ga(NPAs) Solarzellen besteht auch eine
internationale Patentanmeldung [36]. Die Schichtstruktur und erste Ergebnisse sind in
Referenz [37] beschrieben. Die Struktur besteht im Wesentlichen aus einer Ga(NPAs)
Solarzelle, welche mit der Gitterkonstante von Si auf einer Silicium Unterzelle abgeschie-
den wurde. Ein ahnlicher Ansatz wurde auch in diesem Projekt an der Philipps Universitat
Marburg untersucht. Die grof3te Herausforderung bei diesem Ansatz besteht im Erreichen
einer ausreichend guten Materialqualitdt der verdinnten Nitride und in den
unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten der Materialien.

Zum Thema des Spannungsabbaus gibt es in der Literatur verschiedene Ansatze. In [38]
wird beschrieben, wie Si* lonen nach einer Implantation in ein Si-Substrat zum
Spannungsabbau in darauf gewachsenen metamorphen Si,Ge;x Schichten flihren
kébnnen. Auch fur implantierte H* lonen in Si findet man &hnliche Berichte in [39].
Insbesondere fir GaN basierende Halbleiter auf Si wird in Patent [40] ein ahnliches
Verfahren der lonenimplantation genannt. Am Fraunhofer ISE wurde ein eigenes Patent
(EP 2012367A1) in diesem Bereich erstellt. Die Erteilung wurde kirzlich durch das
Europaische Patentamt in Aussicht gestellt. Das Patent beschreibt, wie eine
ionenimplantierte, defektreiche Schicht im Si zum Spannungsabbau beitragen kann.

Dies sind nur einige der wichtigsten internationalen Entwicklungen, die zeigen sollen,
dass die lllI-V Epitaxie auf Si fur Solarzellen und andere IlI-V Bauelemente ein Gebiet
aktueller Forschung ist, wobei zu Beginn des Projekts keine Gruppe einen Wirkungsgrad
Uber 22 % fur llI-V Solarzellen auf Si demonstriert hatte. Entscheidend war es daher einen
Weg zu finden, bei welchem die Materialqualitat der llI-V Schichten auf Si im Vergleich
zum Stand der Technik verbessert werden kann.

2.4.2 Bestehende Schutzrechte (eigene und Dritter)

Auf dem Gebiet der gitterangepassten Solarzellenmaterialien auf Si-Substrat existiert eine
Patentanmeldung des NREL unter der Nummer WO 03/052836 A1, bzw. US
2004/0261837 [36], die vor allem die Verwendung von quaternaren Materialkombinatio-
nen wie Ga(NAsP), (Galn)(NP) und (BGa)(PAs) abdeckt. Der Ansatz der Universitat
Marburg ist hiervon verschieden. Aufgrund von Vorarbeiten auf dem Gebiet des
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(Galn)(NAsPSb) Materialsystems auf GaAs Substrat wurde in 2005 von Kunert et al. ein
Patent eingereicht (DE102005004582A1) welches eine bestimmte Materialkombination
dieser Halbleiterverbindung schitzt. Es ist entscheidend fiir die strukturelle, ebenso wie
optoelektronische Qualitat des untersuchten Materials, dass zusammen mit N auch eine
ausreichende Menge In und/oder Sb eingebaut wird, um spezifische, durch den N
hervorgerufene Ordnungsphanomene umgehen zu kdénnen.

Zur lonenimplantation in Si und deren Nutzung zum Spannungsabbau gibt es ein Patent
von Agilent Technologies [40], welches auf einem friheren Patent US 6,211,095 B1
aufbaut. Zudem sei noch ein alteres Patent US 4,863.877 von John C. C. Fan et al.
(Kopin Corp.) aus dem Jahr 1989 genannt, in welchem ebenfalls eine
Spannungsrelaxation, in diesem Fall durch O-lonenimplantation, beschrieben wird. Beide
Patente beziehen sich im Wesentlichen auf GaN basierende Materialien auf Si und
beschreiben nicht die Anwendung dieser Technik fir IlI-V Mehrfachsolarzellen. Hierzu
wurde kurz vor Projektbeginn vom Fraunhofer ISE eine Erfindungsmeldung beim Europai-
schen Patentamt eingereicht (EP2012367A1). Die Erteilung wurde mittlerweile in Aussicht
gestellt.

2.5 Zusammenarbeit mit Projektpartnern

Im Rahmen des Projektes fand eine intensive Zusammenarbeit mit den Projektpartnern
am Helmholz-Zentrum Berlin® (HZB) und an der Philipps-Universitat Marburg’ (PUM) statt.
Diese Zusammenarbeit war besonders eng im Bereich der Herstellung von IlI-V
Halbleiterschichten auf Si mittels direkten Kristallwachstums. Hier war die intensive
Kooperation mit den Projektpartnern ein entscheidender Erfolgsfaktor, da diese
unterschiedliche technische Mdglichkeiten, Kenntnisse und Arbeitsschwerpunkte
eingebracht haben. Die vereinten Kompetenzen sorgten fir eine Abdeckung von der
Grundlagenforschung uber Grenzflachenanalytik bis hin zur industriellen Anwendung mit
dem Bezug zum fertigen Solarzellenbauelement. Der Transfer technologischer
Vorgehensweisen und rege Diskussionen Uber wissenschaftliche Ergebnisse fanden in
regelmaliigen Projekttreffen, Strategietreffen und in intensivem personlichem Kontakt
statt.

Die spezifischen Kompetenzen der Projektpartner kénnen folgendermalRen skizziert

werden:

® Prof. T. Hannappel, Helmholtz-Zentrum Berlin, 14109 Berlin, BMBF-F&rderkennzeichen 03SF0329C.
" Prof. W. Stolz und Prof. K. Volz, Wissenschaftliches Zentrum fir Materialwissenschaften, Philipps-
Universitat Marburg, 35032 Marburg, BMBF-Férderkennzeichen 03SF0329B.
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Das Fraunhofer ISE hat langjahrige Erfahrung in der Herstellung, Prozessierung und
Charakterisierung von lll-V-Mehrfachsolarzellen und Si-Solarzellen in industriellem
Malstab. An der Universitat Marburg hergestellte GaPNAs-Solarzellen auf GaP-Substrat
und epitaktisch gewachsene Si-Unterzellen wurden am Fraunhofer ISE prozessiert. Diese
wurden anschlieBend eingehend mittels |-V-Hellkennlinien, I-V-Dunkelkennlinien,
Quanteneffizienz- und Reflexionsmessungen charakterisiert. An einigen Proben wurde
zusatzlich eine tiefenaufgeldéste Bestimmung der Dotierung mittels ECV-Profiling
durchgefihrt. (AP 3.6)

Das HZB besitzt weitreichende Kompetenz und Methodik in der Oberflachenanalytik. Am
HZB fand die systematische Untersuchung von Nukleationsbedingungen von GaP- und
Ge-Schichten auf Si-Substrat statt. Im gegenseitigen Austausch von Prozessparametern
und Messergebnissen zwischen HZB und Fraunhofer ISE wurden Nukleationsprozesse
auf dem Industriereaktor am ISE sukzessive optimiert. Insbesondere besteht am HZB ein
exzellentes Know-How zur Methode der Reflexionsanisotropyspektroskopie (RAS), mit
der die notwendige Eindomanigkeit der GaP-Schichten auf Si nachgewiesen werden
kann. Diese Methode wurde am Fraunhofer ISE mit Unterstlitzung durch das HZB
Ubernommen. So wurde ein Vergleich der Nukleationsprozesse von HZB und Fraunhofer
ISE mdglich und die Eindomanigkeit der GaP-Schichten am Fraunhofer ISE bestatigt.
Zusatzlich wurden zeitaufgeléste Photolumineszenzmessungen zur Bestimmung der
GaAs- und GalnP-Materialqualitat auf Si am HZB durchgefihrt. (AP 1.5)

Uber ihre langjahrigen Erfahrungen zur GaP-Nukleation auf Si hinaus besitzt die PUM ein
hohes Maly an Kompetenz im Bereich der Charakterisierung und im Verstandnis von
Defektstrukturen. Am Fraunhofer ISE hergestellte GaP-Schichten auf Si und metamorphe
GalnP- und GaAsP-Pufferstrukturen wurden mittels Transmissionselektronenmikroskopie
(TEM) untersucht. Neben der Auswertung und Diskussion zu Defekten in GaP-Schichten
wurden Vorgehensweisen zur Verbesserung der GaP-Nukleationsbedingungen erarbeitet.
Weiter lieferte die PUM ein einfaches Verfahren zur Identifizierung von
Antiphasengrenzen in GaP mittels Rasterkraftmikroskopie (AFM), das am ISE erganzend
zur RAS fir die Verifizierung von antiphasenfreien GaP-Schichten auf Si eingefiihrt
wurde. (AP 1.5)

Besonders hervorzuheben ist der Transfer und die Weiterentwicklung der defektfreien
Abscheidung von GaP-Schichten auf Si-Substrat. Sie ist die entscheidende Grundlage fur
die Integration von IlI-V Halbleitern auf Si (Abschnitt 3.2.3). Der Transfer eines GaP-
Nukleationsprozesses fur 0.1° verkippte Si-Substrate wurde von den am PUM und HZB
befindlichen Forschungsreaktoren auf den industrietauglichen Reaktor am Fraunhofer ISE
durchgefiihrt. Dieser wurde in enger Zusammenarbeit zwischen HZB und ISE fiir die Si-
Substratverkippungen von 2° und 6° weiterentwickelt. Insbesondere die Verkippung um 6°
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ist fUr die finale Integration von IlI-V Solarzellen entscheidend. Auflerdem wurden von der
PUM und dem HZB etablierte Charakterisierungsverfahren zur Bestimmung der
Materialqualitat von GaP auf Si bereitgestellt. Es wurde so ein stabiler Nukleationsprozess
fur antiphasenfreie GaP-Schichten auf Si erfolgreich etabliert.

Die Anschaffung der modernen MOVPE-Reaktoren und Wafer-Bonder (siehe Abschnitt
3.1) sowie die Entwicklung innovativer Solarzellenkonzepte erforderte auch die enge
Kooperation mit Anlagenbauern. So hat das Fraunhofer ISE in diesem Projekt auch eng
mit den Firmen AIXTRON, CS Clean Systems, SUSS MicroTec, EV Group und Ayumi
zusammen gearbeitet.

Die drei Forschungsgruppen in diesem Verbundprojekt ergdnzen sich ideal durch ihre
unterschiedliche Erfahrung und die verfligbare Infrastruktur. Die thematische Vernetzung
der drei Gruppen ist in Abbildung 2.10 noch einmal dargestellt. Nur durch die enge
Zusammenarbeit der Partner in den Bereichen Nukleation, Epitaxie, Material-
charakterisierung, Bauelementfertigung- und Vermessung konnten die zahlreichen
vielversprechenden Ergebnisse in diesem Projekt erzielt werden.

Helmholtz-
Zentrum Berlin

Deoxidation von Si
Nukleation II-V auf Si
- Antiphasendomanen
- Materialqualitat
- Eigenschaften der
Oberflachen und
Heterogrenzflachen messen
und verstehen

\Wachstum gitterangepasster

Solarzellen auf Si

- Epitaxie von (un)dotiertem
(Galn)(AsPNSDb) auf Si

- Kiristall- und Halbleiter-

charakterisierung

- Theoretisches Verstandnis

der Kristalleigenschaften

- Wachstum von
(Galn)(NAsPSb) Solarzel-
lenstrukturen auf Si

Epitaktische Silicium

tum metamorpher I1I-V
ellen auf Si
wicklung metamorpher SiGe
Pufferschichten
- Spannungsabbau durch lonen-
implantation in Si
- Wafer-Bonden und Abhebe-
techniken fur Solarzellen auf Si
Solarzellentechnologie
Solarzellencharakterisierung

Fraunhofer ISE Philipps Universitat

Abbildung 2.10: Aufteilung der Arbeitsthemen zwischen den drei Partnern im Verbund.
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3 Projektergebnisse

3.1 Infrastruktur- und Laboraufbau (AP2.1)

Zur Herstellung von IlI-V Mehrfachsolarzellen auf Si-Substrat wurden neue Labore und
eine komplexe Infrastruktur am Fraunhofer ISE aufgebaut: Ein Labor mit zwei modernen
industrietauglichen MOVPE-Anlagen der Firma AIXTRON zur Herstellung von llI-V
Solarzellen auf Si-Substrat mittels Kristallwachstum sowie ein Labor mit
Reinigungsanlagen und Waferbondern zur Prozessentwicklung von IlI-V Solarzellen auf
Si Uber den Weg des Wafer-Bondens.

Das Labor mit den beiden MOVPE Anlagen wurde mit einer aufwéandigen
Prozessgasversorgung inklusive zusatzlicher Gasreinigungseinheiten und Geraten zur
Uberwachung der Gasqualitdt (Feuchte bzw. Sauerstoffgehalt) ausgestattet. Diese
Malnahmen sind unbedingt erforderlich, um hohe Materialqualitdten bei den in den
Anlagen hergestellten Schichtsystemen erreichen zu kdnnen. Fir einen sicheren Betrieb
der Anlagen wurden komplexe Luftungstechnik, Gasuberwachungsanlagen und eine
Abgasaufbereitung installiert.

Eine AIXTRON ,300 mm CRIUS Close Coupled Showerhead” Anlage — kurz CRIUS — ist
fur das Wachstum der ersten Nukleations- und Pufferschichten wie Si, Sii«Gey, Ge, GaP,
Gai4InP und GaAs,Pix Schichten auf Silicium bestimmt. In der zweiten AIXTRON
LAIX2800-G4-R* Anlage — kurz G4 — wird das Wachstum von optimierten IlI-V
Mehrfachsolarzellen auf den in der CRIUS hergestellten metamorphen Pufferstrukturen
durchgefiihrt. Beide Industrieanlagen entsprechen dem neuesten Stand der Technik. Die
Kombination der beiden Anlagen eignet sich exzellent fir die Entwicklung hocheffizienter
llI-V Mehrfachsolarzellen auf Si-Substrat. Zudem wurde bewusst darauf geachtet,
industrietaugliche Anlagen zu verwenden, um einen schnellen Technologietransfer in die

Industrie zu ermdglichen.

3.1.1 CRIUS Reaktor fur Ill-V Wachstum auf Si-Substrat (AP2.1)

Der CRIUS MOVPE Reaktor (siehe Abbildung 3.1 und Abbildung 3.2) wird Ublicherweise
fur GaN Wachstumsprozesse zur Herstellung von Leuchtdioden verwendet. Fir die
Zwecke dieses Projektes wurde dieser Reaktortyp erstmals als Prototyp speziell fir das
Wachstum von sowohl Ge und Si, als auch von Arseniden und Phosphiden (z.B. GaP,
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GaAs, Gaq4InP, GaAs,P14) auf Si-Substraten eingesetzts. Diese Prozesse sind deutlich
empfindlicher auf den Einfluss von Kontaminationen im Reaktor — insbesondere von
Sauerstoff — als die GaN Prozesse, so dass eine sorgfaltige Inbetriebnahme des Systems
inklusive einer genauen Prifung der gewachsenen Materialqualitat erforderlich war.

Fur das Wachstum der Schichtsysteme aus Si, Ge und IlI-V Halbleitern stehen in der
CRIUS Anlage die in Tabelle 3.1 aufgefiihrten Precursoren® zur Verfiigung. Im Gegensatz
zu anderen Arbeiten wurde auf AsHs; und PHj; verzichtet. Stattdessen kommen die
alternativen metallorganischen Precursoren Tertiarbutylarsin (TBASs) und
Tertiarbutylphosphin (TBP) zum Einsatz.

Der CRIUS Reaktor bietet die Moglichkeit, sehr hohe Wachstumstemperaturen bis
1200 °C zu verwenden, wie sie fir das Wachstum auf Si-Substrat nétig sind. Sowohl die
Entfernung des nativen Si-Oxids, als auch die Praparation der Si-Oberflache fir eine
antiphasenfreie GaP-Nukleationen werden bei Temperaturen bis (ber 1000 °C
durchgefiihrt. Das Wachstum kann wahlweise durch die Verwendung eines 7x4“- oder
1x12“-Suszeptors auf 4 Zoll oder 300 mm Substraten stattfinden. Eine in-situ
Prozessiiberwachung der Substratkrimmung, -reflexion und -oberflachentemperatur
findet mittels eines EpiCurveTwinTT der Firma LayTec (Berlin) statt.

® Eine Ubersicht der wichtigsten Halbleiter ist in Abbildung 3.16 auf Seite 59 gezeigt.
® Precursoren sind die flissigen und gasférmigen Ausgangsmaterialien fur das Halbleiterwachstum.
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T PO

Abbildung 3.1: (a) Laborneubau fiir den Betrieb des CRIUS MOVPE Reaktors. (b) Anlieferung
und Aufbau des CRIUS Reaktors. (c) CRIUS Reaktor in Betrieb.

o

(b) (c)

Abbildung 3.2: Blick auf den gedffneten MOVPE Reaktor, der wahlweise mit einem Suszeptor fiir
Wachstumsprozesse mit 7x4 Zoll Substraten (a) oder mit einem 300 mm Substrat (b) betrieben
werden kann. Die Prozessgase werden (iber ca. 15000 Lécher im Showerhead Reaktordeckel in
den Reaktor geleitet (c).
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Tabelle 3.1: Precursoren im CRIUS Reaktor fiir das Wachstum von Si, Ge und IlI-V Halbleitern.

Element Precursor

Si SiH, (100%), DTBSI

Ge GeH, (100%), IBGe

Gruppe llI: Al, Ga, In TMAI, TMGa, TEGa, TMIn
Gruppe V: N, P, As UDMHy, TBP, TBAs
Dotierstoffe: Te, Zn, Si DETe, DMZn, SiH, (2% in H»)

Eine besondere Rolle beim Wachstum von IlI-V Halbleitern auf Si-Substrat spielt die
Minimierung der Verschleppung von Si oder Ge in die IlI-V Halbleiter und umgekehrt. Ein
solcher Memory-Effekt hat einen unerwiinschten Einfluss auf die Nukleation auf Si und die
Hintergrunddotierung der Halbleiterschichten. Die Showerhead Technologie des Reaktors
ist hier von besonderem Vorteil wie im Folgenden erlautert wird.

Die Praparation der Si-Oberflache fiir eine defektfreie Nukleation von 1lI-V Schichten ist
hoch empfindlich auf Verunreinigungen. Insbesondere gilt eine Verunreinigung durch As
als besonders schadlich, da sie die Praparation der Si-Oberflache mit Doppelstufen
behindern kann und so Kristalldefekte induziert werden.

Gleichzeitiges Wachstum von 1lI-V Halbleitern mit Si und Ge birgt die Gefahr der
Querkonamination von Elementen der Hauptgruppe IV (Si, Ge) mit Elementen der
Hauptgruppen Il und V (Ga, P, As, etc.), und umgekehrt. Sie sind jeweils Dotierstoffe des
anderen Materialsystems und erzeugen teilweise elektrisch aktive Storstellen, welche die
Materialqualitat beeintrachtigen. Ein solcher Memory-Effekt tritt beispielsweise durch die
Verschleppung von Ge auf, welches eine tiefe Storstelle in GalnP darstellt. Diese
Verschleppung von Ge wurde in einem horizontalen MOVPE AIX 2600-G3
Planetenreaktor am Fraunhofer ISE nachgewiesen (vgl. [41]).

Bei der Geometrie des Showerhead Reaktors (siehe Schemazeichnung in Abbildung 3.3)
werden die Precursoren der Hauptgruppen lll, IV und Dotierstoffe getrennt von den
Precursoren der Hauptgruppe V in den Reaktordeckel — den Showerhead — geleitet. Uber
etwa 15'000 Locher im Showerhead (siehe auch Abbildung 3.2) werden sie wie bei einem
Duschkopf in jeweils nebeneinander liegenden Léchern in den Reaktorinnenraum geleitet.
Dort erst finden die Zerlegung und die Reaktion der Precursoren statt, die im
Kristallwachstum auf den Substraten resultiert. Der Abstand zwischen Showerhead und
Substrat betragt standardmaliig nur 11 mm, so dass die Verweildauer der Precursoren
zwischen ihrem Eintritt in den Reaktor bis zur Abscheidung sehr kurz ist (insbesondere im
Vergleich zu einem Planetenreaktor wie dem G4-Reaktor, siehe Abschnitt 3.1.2).
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Abbildung 3.3: Schematischer Aufbau des CRIUS Reaktors mit Showerhead-Geometrie. Die
Precursoren der Elemente der Gruppe Il und V werden getrennt zum Reaktor geleitet. Dort
werden sie in jeweils benachbarten der ca. 15000 Lécher des Showerhead in den Reaktor
eingelassen und gemischt. Die Prozessgase strémen (ber die Substrate, werden am Rand des
Suszeptors abgeleitet, vom Abgaskollektor gesammelt und in das Abgassystem gefiihrt. Die
Widerstandsheizung erreicht bis zu 1200 °C und ist in drei radialsymmetrische Heizzonen A bis C
aufgeteilt. Eine optische Prozessliberwachung (Temperatur, Reflexion und Substratkriimmung)
findet iiber ein Fenster im Reaktordeckel mit einem EpiCurveTwinTT der Firma LayTec statt.

Der Reaktorinnenraum ist in der Regel mit Material aus vorhergehenden
Wachstumsprozessen und Schichtsystemen des gleichen Prozesses bewachsen. Durch
die kurze Vorlaufzeit der Precursoren im Showerhead Reaktor wird der Kontakt zu den
Reaktorinnenwadnden und dem Suszeptor stark reduziert. Auf diese Weise werden das
Aufsammeln und der Einbau von Verunreinigungen in die Epitaxieschichten, und damit
der Memory-Effekt, stark reduziert.

Die langfristige Bewachsung der Reaktorinnenwénde und des Showerhead muss
unbedingt vermieden werden, um einen Memory-Effekt durch diese parasitaren
Abscheidungen auszuschlieBen. Hierzu werden im Reaktorinnenraum im Wesentlichen
drei austauschbare Komponenten eingesetzt (siehe Abbildung 3.3). Der Suszeptor aus
Graphit, auf dem die Substrate platziert werden, bildet einen Abschluss des
Reaktorinnenraums zur Heizung des Reaktors. Er kann mittels spezieller
Hochtemperaturprozesse bei einem Dienstleister gereinigt werden. Ein Abgaskollektor
aus Molybdan (Abbildung 3.4) wird in den Reaktor eingesetzt, um die Reaktorinnenwande
vor Belegung zu schitzen. Er kann nicht gereinigt werden und muss durch einen neuen
und sehr teuren Abgaskollektor ersetzt werden. Derzeit wird mit AIXTRON ein
Abgaskollektor aus Graphit getestet, der sich analog zum Suszeptor reinigen und
wiederholt einsetzen Iasst. Die Ceiling (von engl. Decke) ist eine Platte aus Quarz, die auf
den Showerhead montiert wird und so eine ungewollte Abscheidung auf dem Showerhead
vermeiden soll (Abbildung 3.4). Diese Quarz-Ceiling kann durch einen geeigneten
Atzprozess vollstandig gereinigt und wieder verwendet werden.
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Abbildung 3.4: Bilder des Reaktordeckels ohne bzw. mit Quartz-Ceiling (links bzw. Mitte) und des
Abgaskollektors aus Molybdén.

3.1.1.1 Reaktorentwicklung fur IlI-V Wachstum

Der erstmalige Einsatz des CRIUS Reaktors fir das Wachstum von IlI-V Halbleitern
machte die Weiterentwicklung und Modifikation einiger Systemkomponenten wahrend der
Inbetriebnahme notwendig. In Zusammenarbeit mit dem Hersteller AIXTRON wurden
insbesondere Modifikationen im Reaktorinnenraum vorgenommen, um speziell parasitare
Abscheidungen an den Reaktorinnenwanden und auf dem Showerhead zu minimieren.
Dies ist gerade fur die Vermeidung eines Memory-Effektes sowie fur eine defektfreie
Nukleation von GaP-Schichten auf Si-Substrat maf3geblich.

Bei der ersten Inbetriebnahme konnten sowohl durch Undichtigkeiten an den N&hten des
Molybdan-Abgaskollektors als auch durch einen unvollstandigen Abschluss des
Abgaskollektors mit der Quarz-Ceiling Prozessgase zur Innenwand des Reaktors
gelangen und dort kondensieren (siehe Abbildung 3.5). Um diese unerwunschte
Bewachsung zu verhindern wurde ein neuer Abgaskollektor mit verschlossenen Nahten,
ebenfalls aus Molybdan, hergestellt. Insbesondere ein vollstdndiger Abschluss des
Abgaskollektors zur Quarz-Ceiling stellt sich immer noch als schwierig dar, weil der
Abgaskollektor aus Molybdan aus fertigungstechnischen Grinden grundsatzlich Nahte am
Abschluss zur Quarz-Ceiling aufweist. Diese Nahte bleiben potentielle Offnungen durch
die Prozessgase zur Reaktorwand gelangen kdnnen. Daher wurde im weiteren Verlauf
des Projektes ein Abgaskollektor aus Graphit entwickelt. Dieser lasst sich mit einem
nahtlosen Abschluss herstellen und besitzt gleichzeitig eine breitere Auflage zur
Verpressung mit der Quarz-Ceiling. Durch den Einsatz des Graphit Abgaskollektors
andern sich aber auch die thermischen Eigenschaften des Reaktors, da Graphit im
Gegensatz zur Molybdan eine andere Warmeleitfahigkeit aufweist. Die Inbetriebnahme
hatte damit ein erneutes aufwandiges Einfahren der Prozessbedingungen im Reaktor zur
Folge. AulRerdem haben erste Tests ergeben, dass eine zusatzliche Modifikation des
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Abgasbereiches der Anlage auf Grund erhéhter Temperaturen nétig ist, die zu einer
Schadigung einiger Systemkomponenten wie Dichtringe und Heizmanschetten fiihren
kénnen. Die Integration dieses Abgaskollektors wird voraussichtlich in einigen Monaten
nach Abschluss des Projektes durchgeflihrt werden. Ein wesentlicher Vorteil des
Abgaskollektors aus Graphit ist eine mogliche Reinigung wie sie bei Suszeptoren aus
Graphit Ublich ist. Ein regelmafiger Wechsel inklusive Reinigung des Abgaskollektors
tragt damit zusatzlich zur Reduzierung eines moglichen Memory-Effektes bei.

Abbildung 3.5: Belegung der Reaktorwénde als Folge eines undichten Abgaskollektors aus
Molybdén ((a), rote Markierung). Durch die fertigungsbedingten Néhte ((b), rote Markierung) und
durch eine ungeniigende Abdichtung zwischen Abgaskollektor und Quarz-Ceiling ((c), rote
Markierung) kénnen Prozessgase zur Reaktorwand gelangen und dort unerwiinschte
Bewachsung hervorrufen.

Die Quarz-Ceiling wird auf dem Showerhead montiert, um diesen vor Bewachsung zu
schutzen. Der Showerhead wird durch einen eigenen Wasserkreislauf auf 50 °C
Temperatur stabilisiert, damit er sich nicht auf Prozesstemperatur aufheizt. Temperaturen
oberhalb von etwa 150 °C kénnen zur Zerstérung des Showerheads mit seinen
empfindlichen Létverbindungen flihren. So wird die Rickseite der Quarz-Ceiling auf 50 °C
gehalten wahrend die Vorderseite Prozesstemperaturen bis zu 1200 °C ausgesetzt ist. In
der ursprunglichen Anlagenkonfiguration betrug die Dicke der Quarz-Ceiling 2 mm.

Beim Einfahren des IlI-V-Wachstums auf GaAs-Substraten mit AIXTRON wurde bereits
nach 39 Wachstumsprozessen eine sichtbare Belegung des Showerheads festgestellt
(siehe Abbildung 3.6). Die Ruckseite der Quarz-Ceiling zeigt dagegen keine Belegung.
Die Vermutung ist, dass bereits im Reaktor zerlegte Precursoren durch die Ldcher der
Ceiling zuruck diffundieren und sich auf dem Showerhead ablegen. Aus diesem Grund
wurde die 2 mm dicke Quarz-Ceiling im Verlauf des Projektes durch eine 3 mm dicke
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Quarz-Ceiling ersetzt. Durch diesen Wechsel konnte die Belegung des Showerheads
zwar reduziert, aber nicht vollstandig verhindert werden (siehe Abbildung 3.7).

(b) | (©)

Abbildung 3.6: (a) Keine Belegung des Showerheads vor dem ersten Wachstumsprozess. (b)
Belegung des Showerheads nach 39 Prozessen wéahrend der Inbetriebnahme mit einer 2 mm
dicken Quarz-Ceiling. (c) Die linke Hélfte des Showerheads ist weiterhin belegt, die rechte Hélfte
wurde mit einem Polierschwamm mechanisch gereinigt.

(a) (b) (c)
Abbildung 3.7: (a) Belegung des Showerhead nach 44 Prozessen mit einer 2mm Quarz-Ceiling. (b)
Showerhead nach der mechanischen Reinigung mit einem Polierschwamm. (c) Showerhead nach
weiteren 161 Runs mit einer 3 mm Quarz-Ceiling. Das Loch in der Mitte der Aufnahmen ist ein
Fenster im Showerhead fiir die optische in-situ Prozessiiberwachung.

Trotz der Belegung des Showerheads konnte ein Einfluss auf die Materialqualitat bisher
nicht beobachtet werden. AlGalnP/GalnP-Doppelheterostrukturen werden zur Kontrolle
der Materialqualitat eingesetzt und kénnen auch zur Uberpriifung der Ge-Verschleppung
verwendet werden [41]. Sie weisen selbst nach tber 600 Wachstumsprozessen hoéhere
Photolumineszenzintensitaten — und damit eine bessere Materialqualitat - auf als bei der
Inbetriebnahme des CRIUS Reaktors. Auch die Herstellung von antiphasenfreien GaP-
Nukleationen auf Si-Substrat wurde erfolgreich gezeigt (siehe Abschnitt 3.2.3).

Abgesehen von Entwicklungen zur Minimierung des Memory-Effektes wurde die
Entwicklung eines Absorbermaterials zur Absorption von GeH, durchgefihrt. GeH, wird
zum Wachstum von Germanium verwendet und wurde bei seinem ersten Einsatz nicht
ausreichend von dem CS Abgasreinigungssystem absorbiert. Daraufhin entwickelte die
Firma CS Clean Systems (Ismaning bei Minchen) ein neues Absorbergranulat zur
sicheren Bindung des GeH, im Prozessabgas. Eine Entwicklungsvorstufe wurde am ISE
erfolgreich  getestet. Dieses erste  Granulat befindet sich mit guten
Absorptionseigenschaften immer noch im Einsatz und wird gegen das fertig entwickelte
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Granulat ersetzt, sobald die maschinelle Fertigung umgesetzt und das Granulat in den
handelsiblichen Absorberpatronen verflgbar ist.

3.1.1.2 Einfahren von Prozessbedingungen fur Ill-V Wachstum auf GaAs

Eine hohe Qualitat der 11l-V Materialien ist die Grundlage flr das erfolgreiche Abscheiden
von Nukleationsschichten, metamorphen Pufferstrukturen und IlI-V Solarzellen auf Si-
Substrat. Aus diesem Grund wurden zum Nachweis hoher Materialqualitdt des CRIUS
Reaktors die Prozessbedingungen flir GaAs, GalnP, AlGaAs und AlGalnP Schichten auf
GaAs Substrat eingefahren. Zuvor wurden die Wachstumsraten, Zusammensetzung von
terndren und quaternaren Materialien fir gitterangepasstes Wachstum auf GaAs Substrat
und die Dotierung dieser Materialsysteme eingefahren.

Zur Abscheidungsqualitdt eines Reaktors gehdrt insbesondere ein homogenes
Schichtwachstum Uber den gesamten Suszeptor. Die Homogenitat der Schichtdicke,
Materialzusammensetzung und Dotierung wurden dabei besonders untersucht. Diese
Parameter sind empfindlich von der Wachstumstemperatur abhangig. Somit spielt die
Temperaturhomogenitat Gber den Suszeptor eine entscheidende Rolle.

Die Temperaturhomogenitat in den CRIUS Showerhead Reaktoren ist durch eine
konzentrische Anordnung von drei Heizspiralen bestimmt (siehe Schemazeichnung in
Abbildung 3.3). Die an der Heizung anliegende elektrische Leistung muss fur eine
homogene Temperaturverteilung Uber den Suszeptor manuell auf jede Heizspirale verteilt
werden. Diese aufwandige Einstellung wird in einem eigenen Prozess unter Zuhilfenahme
von speziellen Temperaturfihlern durchgefihrt, die auf dem Reaktordeckel montiert
werden. Sie muss flr jeden Parametersatz aus Reaktortemperatur, Reaktordruck,
Prozessgas, Gesamtfluss und Ceiling-Suszeptor Abstand separat bestimmt werden.

Insgesamt zeigen die Ergebnisse der Wachstumsversuche auf GaAs Substrat, dass
extrem homogene Schichten mit hoher Materialqualitat auf dem CRIUS Reaktor
abgeschieden werden kénnen.

Die Schichtdickenhomogenitat 1asst sich mit einem Bragg-Reflektor untersuchen. Dabei
handelt es sich um einen Stapel aus vielen Halbleiterschichten (ca. 20-40 Schichten sind
erforderlich), welcher zu einer erhohten Reflexion des Lichts bestimmter Wellenlangen
fuhrt. Der Wellenlangenbereich der Reflexion hangt von den gewahlten Materialen, den
Schichtdicken und der Schichtfolge ab. So ist beispielsweise der Farbton eines grinen
Bragg-Reflektors aus elf aufeinanderfolgenden dunnen GaAs/AlAs Schichten (siehe
Abbildung 3.8) sehr empfindlich auf Schichtdickendnderungen und damit auf
Temperaturinhomogenitaten, die sich schon mit bloRem Auge erkennen lassen. Deshalb
eignet sich ein solcher Bragg-Reflektor sehr gut zur optischen Uberprifung der
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Schichtdicken. Entsprechende Bragg-Reflektoren wurden mit hoher
Schichtdickenhomogenitdt im CRIUS Reaktor hergestellt. Es waren keine
Farbinhomogenitaten mit dem Auge erkennbar. Die Dicke der GaAs/AlAs Schichten
wurden zusatzlich an mehreren Punkten auf einem Wafer mittels hochaufldsender
Rontgenbeugung ermittelt (Abschnitt 3.2.2.2). Es ergab sich eine hervorragende
Schichtdickenhomogenitat mit einer mittlere Schichtdicke von 73.8 £ 2.1 nm Uber beide
Wafer, d.h. lediglich einer relativen Abweichung von unter 3 %.

7x4" Suszeptor

GaAs 29.64 m
AlAs 44 .22 nm

. 11x .

GaAs 29,64 nm
AlAs 44,22 nm

GaAs-Substrat

Abbildung 3.8: Griiner Bragg Reflektor aus elf GaAs/AlAs Schichten zum Nachweis hoher
Schichtdickenhomogenitét. Die mittlere Schichtdicke (iber die beiden Substrate auf Position W0
und W1 betragt 73.8 + 2.12 nm. Substrate auf den Positionen W2 bis W6 sind Platzhalter zum
Schutz vor Bewachsung der Suszeptorrezesse, in denen die Substrate platziert werden.

Die Homogenitat der Materialzusammensetzung lasst sich mittels AlGalnP/GalnP
Doppelheterostrukturen untersuchen (siehe Abbildung 3.9, Abschnitt 3.2.2.5). Sie dienen
daruber hinaus zur Kontrolle der gewachsenen Materialqualitat und lassen Riickschlisse
auf die Reinheit und Qualitdt des Reaktors zu. Mit Hilfe dieser Methode wurde die
Materialzusammensetzung anhand von zwei Wafern untersucht. Es lieR sich eine
exzellente Homogenitat der Materialkomposition und hohe Materialqualitat nachweisen.
Die Standardabweichung der Photolumineszenzwellenlange, die Aufschluss (ber die
Materialzusammensetzung gibt, betrug nur 0.2 % Uber beide Wafer. Die
Photolumineszenzintensitat dieser Proben, mal3geblich fur die Materialqualitat, war sogar
etwa dreimal hoher als eine nominell identische Referenzstruktur, die in dem
herkdbmmlichen AIX 2600-G3 Reaktor am Fraunhofer ISE gewachsen wurde. Seit
Inbetriebnahme des CRIUS Reaktors sind diese Teststrukturen wiederholt zur Kontrolle
gewachsen worden und es wurde eine konstant hohe Materialqualitat Gber mehr als 600
Prozesse nachgewiesen.
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400nm GaAs-Puffer p=1.6E18

GaAs-Substrat

Position WO Position W1
Wellenlange 656.0 + 1,2 nm Wellenlange 656.1 £ 1,4 nm

Abbildung 3.9: Links oben: Schichtaufbau der AlGalnP/GalnP Doppelheterostruktur (B0026-gip-
dh) zum Nachweis homogener Materialzusammensetzung und hoher Materialqualitét. Rechts
oben: Belegung des 7x4“-Suszeptors. Unten: Messung der Photolumineszenzwellenldnge der
beiden Wafer auf Position W0 und W1.

Weiter wurde zum Nachweis der

Materialqualitdt und dem erfolgreichen Einsatz von TBAs und TBP anstelle von AsH; und
PH; eine GaAs Einfachsolarzelle auf p-dotiertem GaAs-Substrat mit einem Wirkungsgrad
von 25.2 % unter AM1.5g (kalibrierte Messung) hergestellt (Abbildung 3.10). Die nominell
gleiche Struktur hat in einem AIX 2600-G3 Reaktor am Fraunhofer ISE, in dem die
Solarzelle optimiert wurde, maximal 25.7 % Wirkungsgrad erreicht.
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Abbildung 3.10: Strom-Spannungskennlinie einer GaAs-Einfachsolarzelle auf p-GaAs-Substrat,
die auf dem CRIUS-Reaktor mit den Precursoren TBAs und TBP optimiert wurde. Sie erreicht bei
kalibrierten Messbedingungen unter dem AM1.5g-Spektrum bei einfacher Sonnenkonzentration
(1000 W/m?) einen Wirkungsgrad von 25.2 %. (b) Bild des 4“-GaAs-Substrates mit den GaAs-
Einfachsolarzellen. (c) Schematische Struktur der GaAs-Einfachsolarzelle.

3.1.2 G4 Reaktor fur optimiertes IllI-V Solarzellenwachstum
(AP2.1)

Der G4 Planetenreaktor ist eine industrielle MOVPE Produktionsanlage der neuesten und
groten Generation (Abbildung 3.11 und Abbildung 3.12). Die Prozessgase der Elemente
der Hauptgruppen Ill und V werden wie auch beim CRIUS Reaktor getrennt zum Reaktor
geleitet. Aus einem zentralen Einlasskopf werden sie in den Reaktor eingelassen und
stromen radial von innen nach auflen, wo sie wieder von einem Abgaskollektor
aufgesammelt  werden. Eine optische Prozessiberwachung (Temperatur,
Substratkrimmung und Reflexion) findet ebenfalls Gber ein Fenster im Reaktordeckel mit
einem EpiCurveTT der Firma LayTec (Berlin) statt. Der G4 Reaktor ist mit einem
vollstdndigen AIXTRON Handler fir automatisches Be- und Entladen von Substraten
ausgerustet, der zur Verklrzung von Prozesszeiten beitragen soll. Fur einen hohen
Durchsatz pro Wachstumsprozess sorgt der Suszeptor mit einer maximalen
Beladekapazitat von 8x6 Zoll Substraten. Der Reaktor wurde mit 18 verschiedenen
Quellen ausgestattet und bietet eine bisher nicht erreichte Flexibilitat fir die Entwicklung

neuer Solarzellenstrukturen.



46 3 Projektergebnisse

Abbildung 3.11: Laborerweiterung des MOVPE-Labors mit dem G4 MOVPE Reaktor inkl. Roboter
(obere Reihe). Blick auf den im Betrieb befindlichen G4 Reaktor (unten links) und in den
gedffneten Reaktor (unten rechts) der mit insgesamt 8 Substraten mit 2, 4 oder 6 Zoll
Durchmesser bestiickt werden kann.

in-situ Prozess-
uberwachun

Gruppe V

6" Substrat
Gruppe llI 8x6" Suszeptor

PARRAERAREARAAREARAARAAREARANIAARANY

Abbildung 3.12: Schematischer Aufbau des G4 Plantenreaktors. Die Prozessgase der Elemente
der Hauptgruppen Il und V werden getrennt zum Reaktor geleitet. Dort werden sie aus einem
zentralen Einlasskopf in den Reaktor eingelassen und strémen radial von innen nach aul8en. Eine
optische Prozessiiberwachung (Temperatur, Substratkriimmung und Reflexion) findet (iber ein
Fenster im Reaktordeckel mit einem EpiCurveTT der Firma LayTec statt.
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Die Auslegung und das Einfahren des neuen G4 Reaktors wurde in enger Kooperation mit
der Firma AIXTRON durchgefihrt. Intensive technische Diskussionen zur Beschaffenheit
des Reaktorinnenraums, der Auslegung des Abgassystems inkl. theoretischer
Simulationen zu Stromungsverhaltnissen im Reaktor wurden durchgefiihrt. Dies war
notwendig, da die Anlage erstmals am Fraunhofer ISE flr die Herstellung von Solarzellen
aus llI-V Materialien eingesetzt wurde. Die Empfindlichkeit auf Verunreinigungen des
Reaktors — insbesondere die Kontamination mit Sauerstoff — ist deutlich hdéher als
beispielsweise flir GaN-Prozesse, die Ublicherweise in diesen Reaktoren durchgefihrt
werden. Bei der Inbetriebnahme wurden exzellente Homogenitaten und
Reproduzierbarkeiten von GaAs, AlGaAs und GalnP inkl. simulationsunterstitzter
Optimierung in Zusammenarbeit mit AIXTRON nachgewiesen. Die Analyse der
Homogenitaten und Materialqualitat erfolgte analog zum CRIUS Reaktor und soll hier
nicht ausfuhrlich diskutiert werden.

Im Rahmen dieses Projektes dient der G4 Reaktor dem Wachstum optimierter IlI-V
Mehrfachsolarzellen auf den im CRIUS Reaktor hergestellten metamorphen
Pufferstrukturen auf Si-Substrat. Die Trennung des Solarzellenwachstums vom
Nukleations- und Pufferwachstum ist zur Minimierung des Memory-Effektes notwendig. Es
wurden im Projektverlauf optimierte IlI-V Solarzellenstrukturen auf GaAs Substrat fir die
Ubertragung auf die metamorphen Pufferschichten auf Si hergestellt. Die Wirkungsgrade
der GaAs-Einfachsolarzellen erreichen 24.2 % und der GalnP/GaAs-Tandemsolarzellen
27.0 % unter dem AM1.5g Spektrum. Details zu den Solarzellenergebnissen und deren
Abscheidung auf den metamorphen Pufferstrukturen finden sich in Abschnitt 3.2.5.

3.1.3 Wafer Bonder Labor (AP4.2)

Als Alternative zum Wachstum von [lI-V Halbleitern auf Si-Substrat wurde im Rahmen
dieses Projekts auch die Methode des Wafer-Bondens untersucht. Dazu werden zunachst
unabhangig hergestellte Solarzellen aus IlI-V Halbleitern und Si mittels Wafer-Bonden
verbunden. Dazu muss ein optisch transparenter und gleichzeitig elektrisch leitfahiger
Bond realisiert werden. Zur Untersuchung der Methode des Wafer-Bondens wurden in
diesem Projekt im Reinraum des Fraunhofer ISE (Abbildung 3.13) eine Bondkammer,
eine Nassprozessanlage zur Reinigung und eine Anlage zur chemisch mechanischen
Politur von Oberflachen installiert. Im Folgenden werden diese drei Gerate einzelnen kurz
beschrieben.
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Abbildung 3.13: Bonderlabor des Fraunhofer ISE. Vorne links
steht die ,SAB 100 Bondkammer von Ayumi, hinten links, die
Nassprozessanlage ,,OPTlwet ST30“ und hinten rechts die
Logitech , Tribo* fiir die chemisch meschanische Politur von
Oberflachen.

Die Bondkammer (siehe Abbildung 3.14 a) der Firma Ayumi Industries Co. Ltd aus Himeji
(Japan) wurde im Frihjahr 2011 am Fraunhofer ISE in Betrieb genommen. Die manuell
beladbare Bondkammer arbeitet bei einem Niederdruck von 10°Pa und bietet die
Méglichkeit die Oberflachen durch einen Argonatomstahl in-situ zu deoxidieren. Aufgrund
des niedrigen Arbeitsdrucks bleiben die Halbleiteroberflachen wahrend des darauf
folgenden Bondvorgangs oxidfrei. Dies ist wichtig, da schon eine dinne Oxidschicht an
der Bondgrenzflache deren Leitfahigkeit reduziert. Beim eigentlichen Bondvorgang
werden die Wafer schlieBlich mit einer Kraft von bis zu 20kN zusammen gepresst. Die
Bondkammer erlaubt es auRerdem die Wafer unabhangig voneinander auf Temperaturen
von bis zu 500°C zu erhitzen.

Eine Voraussetzungen fur eine stabile Bondverbindung uUber den ganzen Wafer sind
planare und partikelfreie Oberflachen. Aus diesem Grund wurden in diesem Projekt eine
Nassprozessanlage der Firma ATM aus Singen und eine , Tribo* CMP Anlage der Firma
Logitech aus Glasgow gekauft. In der CMP Anlage (Abbildung 3.14 b) kann durch eine
chemisch mechanische Politur die Oberflachenrauigkeit effektiv reduziert werden.

Die Nassprozessanlage (Abbildung 3.14 c¢) ermdglicht es Wafer nasschemische mit Hilfe
von Hochdruck und Megaschall zu reinigen. Durch die Anschaffung dieser drei Anlagen
wurden die Voraussetzungen geschaffen, um Halbleiter-Bonds zwischen einer epitaktisch
gewachsenen IlI-V Solarzelle und einer Siliciumunterzelle herzustellen.
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(c) (d)

Abbildung 3.14: a) SAB 100 Bondkammer von Ayumi. b) Logitech CMP Anlage zur chemisch
meschanische Politur von Oberfldchen. c) Nassprozessanlage ,OPTlwet ST30“ von ATM zur
Reinigung von Oberfldchen. d)Reinigung eines 4“ Wafers mit Megaschall.

3.2 llI-V auf Si mittels Kristallwachstum (AP 2.2-2.4)

3.2.1 Einleitung und Motivation

Das Ubergeordnete Ziel dieses Projektes ist die Herstellung von GaAs-Einfachsolarzellen
und GalnP/GaAs-Tandemsolarzellen auf Si-Substrat. Ublicherweise werden die beiden
Solarzellentypen gitterangepasst auf GaAs-Substrat gewachsen. Die Epitaxieschichten
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und das Substrat haben somit die gleiche Gitterkonstante, wodurch die Realisierung einer
hohen Materialqualitat - wie sie flir hocheffiziente 1lI-V Solarzellen erforderlich ist —
erleichtert wird. Bei der Ubertragung der Solarzellenstruktur vom GaAs-Substrat auf das
Si-Substrat ergeben sich zwei wesentliche Herausforderungen.

Erstens, kann das Wachstum eines polaren zweiatomigen Halbleiters (z.B. GaP, GaAs)
auf einem unpolaren einatomigen Halbleiter (z.B. Si, Ge) zur unerwiinschten Ausbildung
von Antiphasendomanen und Antiphasengrenzen flihren. Diese kdnnen ahnlich zu
Versetzungen mit dem Kristall mitwachsen und die Materialqualitdt der Solarzelle
beeintrachtigen.

Zweitens ist die Gitterkonstante von GaAs um 4.1 % gréRer als diejenige von Si. Beim
direkten Wachstum dinner GaAs-Schichten auf Si wirde GaAs zunachst vollstandig
kompressiv verspannt auf Si aufwachsen (Abbildung 3.15(a)). Nach Uberschreiten der
kritischen Schichtdicke entstehen an der Grenzflache Gitterfehlanpassungsversetzungen
und der GaAs Kristall relaxiert, d.h. er nimmt seine natirliche Gitterkonstante an
(Abbildung 3.15(b)). Im Idealfall beschranken sich die Versetzungen auf den Bereich an
der Si-GaAs-Grenzflache. In der Realitat hingegen stof3en einige der Versetzungen durch
die GaAs Schicht zur Oberflache durch (Abbildung 3.15(c)). Diese kdnnen sich bis in die
aktiven Bereiche der 1lI-V  Solarzelle ausbreiten und wirken dort als
Rekombinationszentrum fir Ladungstrager. Die Effizienz der Solarzellen ist hierdurch
reduziert.

Der Ansatz GaAs direkt auf Si-Substrat abzuscheiden wurde in der Vergangenheit bereits
ausfiihrlich untersucht [16, 42, 43]. DurchstoRversetzungsdichten im Bereich von 10" cm™
wurden dabei in GaAs erreicht [44, 45]. Fir die Herstellung hocheffizienter III-V
Solarzellen ist dies zu hoch und es werden Versetzungsdichten unterhalb von 10° cm™
bendtigt [29, 42]. Darlber hinaus ist es ratsam zu Beginn des Wachstums von -V
Halbleitern auf Si auf die Verwendung von As zu verzichten, da As die Ausbildung von
eindomanigen Si Oberflachen bei der Praparation flr eine antiphasenfreie Nukleation
beeintrachtigen kann.
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Abbildung 3.15: Die Gitterkonstantendifferenz zwischen GaAs und Si betrdgt 4.1 %. Beim direkten
Wachstum von GaAs auf Si ist GaAs zundchst vollstdndig (kompressiv) verspannt (a). Beim
Uberschreiten einer kritischen Schichtdicke relaxiert der GaAs-Kristall bis eine Relaxation von

100 % erreicht ist (b). Der Relaxationsprozess findet unter Bildung von Gitterfehlanpassungs-
versetzungen an der Si-GaAs-Grenzfldche statt, die als Fadenversetzungen zur GaAs-Oberfléche
durchstol3en kénnen (c). Zur Herstellung einer defektfreien und vollsténdig relaxierten GaAs-
Schicht fiir nachfolgendes gitterangepasstes Wachstum von Ill-V-Solarzellen wird ein
metamorpher Puffer auf dem Si-Substrat hergestellt (d).

Metamorphe Pufferstrukturen sind ein geeignetes Mittel, um diesen Herausforderungen
zu begegnen und einen Ubergang in der Gitterkonstante zu schaffen (Abbildung 3.15(d)).
Die metamorphe Pufferstruktur hat die Aufgabe, Gitterfehlanpassungsversetzungen
gezielt zu erzeugen und diese gleichzeitig auf den Bereich des Puffers zu begrenzen. Die
GaAs-Zielschicht soll als Folge defektfrei und vollstandig relaxiert sein, d.h. ihre natirliche
Gitterkonstante annehmen. Dadurch kénnen nachfolgende 11l-V Solarzellenschichten mit
der Gitterkonstante von GaAs unverspannt gewachsen werden. Ist das Si-Substrat
gleichzeitig eine aktive Solarzelle, so muss der metamorphe Puffer transparent fur Licht
sein, welches von der Si-Solarzelle absorbiert werden soll. Die Umsetzung metamorpher
Pufferstrukturen ist bereits erfolgreich in anderen Materialsystemen, z.B. bei der
Entwicklung metamorpher IlI-V Tripelsolarzellen gezeigt worden [1].

Fir den Ubergang von Si zu GaAs gibt es vier wesentliche Konzepte metamorpher Puffer.
Sie sind in der ,Landkarte“ der lll-V-Halbleiter (Abbildung 3.16) mit den hier wichtigen
Halbleitern dargestellt. Bei dem Ubergang von Si zu den lll-V-Halbleitern wird einerseits
die Gitterkonstante verandert und andererseits ein Ubergang von einem einatomigen,

unpolaren zu einem zweiatomigen, polaren Halbleiter vollzogen. In allen vier
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Pufferkonzepten A bis D werden der Ubergang in der Gitterkonstante und der Ubergang
von einem polaren zu unpolaren Halbleiter getrennt.

Im Falle A und B findet erst der Ubergang vom unpolaren Si auf das polare GaP statt. Die
beiden Halbleiter sind zwar nicht exakt gitterangepasst, mit einer Gitterkonstanten-
differenz von nur 0.36 % ist dieser Unterschied aber bei der Abscheidung von GaP-
Nukleationsschichten mit < 100 nm vernachlassigbar. Nachfolgend wird die
Gitterkonstante zu GaAs durch den sukzessiven Austausch des Gruppe-lll Elements in
einem Gaq,InP-Puffer (Konzept A) oder des Gruppe-V Elements in einem GaAs,Pq
Puffer (Konzept B) vollzogen.

Im Falle C und D wird zunachst ein Si;Ge,-Puffer (Konzept C) oder ein direktes Ge-
Wachstum auf Si (Konzept D) durchgefiihrt. Diese Schicht relaxiert bis auf die
Gitterkonstante von GaAs. AnschlieRend kann das polare GaAs auf dem unpolaren Ge in
einem am Fraunhofer ISE entwickelten Nukleationsprozess epitaxiert werden, der auch
fur das Wachstum von gitterangepassten Mehrfachsolarzellen auf Ge-Substrat verwendet

wird.
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Abbildung 3.16: ,Landkarte“ der IlI-V Halbleiter. Fiir die Uberbriickung der Differenz der
Gitterkonstanten von 4.1 % zwischen Si und GaAs wurden vier verschiedene Pufferkonzepte
untersucht (A-D): Gaq.,In,P-, GaAs,P1.-, Si;xGe-Pufferstrukturen und direktes Ge-Wachstum auf
Si. Fiir die ersten beiden Puffersysteme muss zunéchst eine GaP-Nukleationsschicht auf Si
hergestellt werden.

Im Verlauf dieses Projektes wurden alle vier Pufferkonzepte am Fraunhofer ISE
untersucht, um ihr Potential zur Integration von IlI-V Solarzellen auf Si-Substrat zu
evaluieren. Insbesondere war die Entwicklung defekt- und antiphasenfreier GaP-



3.2 -V auf Si mittels Kristallwachstum (AP 2.2-2.4) 53

Nukleationsschichten auf Si unbedingt erforderlich, um Ga,In,P bzw. GaAs.P..
«Pufferstrukturen und I1lI-V Solarzellen mit hoher Qualitat zu gewahrleisten. Eine
eingehende Vorstellung der verschiedenen Pufferkonzepte und der
Entwicklungsergebnisse findet in den folgenden Abschnitten statt.

3.2.2 Charakterisierung metamorpher Schichtsysteme auf Si
(AP1.5)

Die Grundlage fiir hohe Wirkungsgrade von llI-V Solarzellen auf Si-Substrat ist eine hohe
Materialqualitat in den aktiven Schichten der IlI-V Solarzellen. Die Materialentwicklung der
hierfir notwendigen GaP-Nukleationsschichten und metamorphen Pufferstrukturen erfolgt
unter Zuhilfenahme einer Reihe von Charakterisierungsmethoden. Im Folgenden wird
eine kurze Vorstellung der wichtigsten Methoden zur Untersuchung der GaP-Nukleationen
und der metamorphen Schichtsysteme auf Si-Substrat gegeben.

3.2.2.1 In-situ Reflexions- und Temperaturmessung

Das metamorphe Kristallwachstum auf der CRIUS Anlage wird mit einem
EpiCurveTwinTT Messsystem der Firma LayTec (Berlin, Deutschland) Uberwacht. Dieses
optische in-situ Verfahren erlaubt die zeitaufgeldste Messung der Oberflachentemperatur,
der Reflexion der gewachsenen Schichten und der Substratkrimmung wahrend des
gesamten Wachstumsprozesses. Die Messung findet dabei Uber eine spezielle
Durchfiihrung im Reaktordeckel mit einem Fenster statt (Abbildung 3.3).

In Abbildung 3.17(a) ist beispielhaft die in-situ Messung einer AlGalnP/GalnP-
Doppelheterostruktur auf GaAs-Substrat (Abbildung 3.17(b)) gezeigt, wie sie zur
Uberprifung der Materialqualitdt und -homogenitdt von GalnP eingesetzt wird
(Anwendung z.B. in Abschnitt 3.1.1.2 oder Abschnitt 3.2.4.4). Die Messung zeigt die
Reflexion der drei Wellenlangen 405, 633 und 950 nm und den Temperaturverlauf an der
Oberflache, die der Wachstumstemperatur von 580 °C entspricht.

Bei der Reflexionsmessung wird ein Teil des einfallenden Lichtes an der
Substratoberflache reflektiert, ein anderer Teil dringt in das Schichtsystem ein (Abbildung
3.17(c)). Innerhalb des Schichtstapels findet mehrfach die Reflexion und Transmission
des Lichtes an Grenzflachen mit unterschiedlichem Brechungsindex n statt. Insgesamt
entsteht eine Interferenz aller reflektierten Strahlen. Das Messsignal der in-situ Reflexion
ist das Verhaltnis der reflektierten Intensitat (lo,) zur einfallenden Intensitat (l;,) des
Lichtes bei den Wellenlangen 405, 633 und 950 nm, die von speziellen Leuchtdioden
bereitgestellt werden. Beim Kristallwachstum nimmt die Dicke der obersten Schicht mit
der Zeit zu und es entstechen so genannte Fabry-Perot-Oszillationen des
Reflexionssignals. Die Amplitude der Fabry-Perot-Oszillationen nimmt in der Regel mit der
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Schichtdicke ab, weil ein zunehmender Anteil des im Material reflektierten Lichtes
absorbiert wird. Fur kleinere Wellenlangen wird die Absorption groRer und die Amplitude
nimmt schneller ab. Deshalb klingen die Oszillationen des Reflexionssignals bei 405 nm in
Abbildung 3.17(a) schneller ab als bei 633 nm und 950 nm.
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Abbildung 3.17: (a) Optische in-situ Messung der Reflexion (405, 633 und 950 nm) und
Oberfldchentemperatur wéhrend des Wachstums einer AlGalnP/GalnP-Doppelheterostruktur auf
GaAs-Substrat. (b) Schematischer Schichtaufbau der AlIGalnP/GalnP-Doppelheterostruktur. (c)
Schematischer Strahlengang bei der Reflexionsmessung an einer einzelnen Schicht auf einem
Substrat mit unterschiedlichen Brechungsindizes n. Der einfallende Lichtstrahl (I;,) wird an
Grenzfldchen mit Brechungsindexénderung teilweise mehrfach reflektiert. Die Interferenz aller
reflektierter Stahlen wird detektiert (1,,;).Das Messsignal entspricht dem Verhéltnis l,,/1;.

Eine Auswertung der Fabry-Perot-Oszillationen dient zur Bestimmung der Wachstumsrate
einzelner Schichten. In Kombination mit der Wachstumsdauer ergibt sich die

dazugehdrige Schichtdicke.

Das Reflexionsniveau, um das die Fabry-Perot-Oszillationen stattfinden, lasst
Rickschlisse auf die Oberflachenbeschaffenheit der gewachsenen Probe zu. Eine
vollstandig spiegelnde Oberflache flihrt zu einer maximalen, senkrechten Reflexion. An
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einer Oberflache, deren Rauigkeit wahrend des Wachstums zunimmt, wird ein Teil des
einfallenden Lichtes gestreut und geht dem Reflexionssignal verloren. Auf diese Weise
lasst sich durch die Abnahme des Reflexionssignals eine Degradation der Oberflache
beobachten. Hohe Oberflachenrauigkeiten bedeuten in der Regel reduzierte
Materialqualitat, die sich in nachfolgenden Kristallschichten fortsetzt. Die Empfindlichkeit
der Reflexionssignale auf eine Oberflachendegradation nimmt von 950 nm nach 405 nm
Zu.

Das Messsystem des CRIUS Reaktors ist standardmaRig mit einem Messkopf
ausgestattet, der die Wellenlangen 633 und 950 nm fiir die Reflexionsmessung
verwendet. Im Rahmen eines temporaren Testbetriebes mit der Firma LayTec war die
Verwendung eines Messkopfes einer neuen Generation mit allen drei Wellenlangen
maoglich. Mit diesem ist auch die Messung aus Abbildung 3.17(a) entstanden. Im G4
Reaktor fir das optimierte IlI-V Solarzellenwachstum ist ein EpiCurveTT der Firma
LayTec installiert, in dem ein Messkopf die Wellenlangen 405 und 950 nm zur Verfligung
stellt.

3.2.2.2 Hochauflésende Rontgenbeugung

Roéntgenbeugung (engl. X-ray Diffraction, XRD) ist eine Messmethode zur Analyse der
kristallinen Struktur und chemischen Zusammensetzung von Materialien und dinnen
Schichtstrukturen. In diesem Projekt wird sie zur Untersuchung der kristallinen Halbleiter
der Nukleations- und Pufferschichten auf Si-Substrat herangezogen. Fur die
Durchfuhrung der Untersuchungen wird ein Philips X’'Pert Pro Roéntgendiffraktometer fir
hochaufldsende Réntgenbeugung verwendet.

Die Rdéntgenbeugung beruht auf der Beugung von Rdéntgenstrahlen an der kristallinen
Schichtstruktur. Die Beugung des einfallenden Rdntgenstrahls an den Elektronenhillen
der Gitteratome (Abbildung 3.18) folgt der so genannten Bragg-Gleichung:

n-A=2-d-sinf (3.1

Mit ihr lasst sich der Abstand der Gitterebenen eines Kristalls d aus der Wellenlange des
Rontgenlichtes A, des Braggwinkels 8 und der Beugungsordnung'® n berechnen. Aus dem
Abstand der Gitterebenen lassen sich insbesondere die Gitterkonstante a und die
Materialzusammensetzung ternarer Halbleiter wie Ga,In,P und GaAs,P, erschlielen.
Die Rontgenbeugungsmessungen geben darlber hinaus Auskunft (ber wichtige
Materialeigenschaften wie den Grad der Kristallinitdt, das Vorliegen von Defekten,
Schichtverkippungen und Verspannungszustanden der auf Si hergestellten
Halbleiterstrukturen.

1% bie Beugungsordnung ist bei der Réntgenbeugungsmessung mit n = 1 anzunehmen.
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Bragg-Gleichung
n-A=2-d-sin(0)

o e} o 9 o o= Gittereb
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Abbildung 3.18: Aus der Beugung eines Réntgenstrahls der Wellenldnge A an einem Kristallgitter
l&sst sich unter Anwendung der Bragg-Gleichung der Abstand der Gitterebenen d ermitteln. Bei
der Réntgendiffraktometrie erhélt man maximale Reflexion des einfallenden Réntgenstrahls unter
dem Bragg-Winkel 6 in der Beugungsordnung n=1.

Zur Bestimmung der Gitterparameter und Materialeigenschaften werden die beiden
Messverfahren der Rocking-Kurven und Reciprocal Space Maps (reziproke Gitterkarten)
verwendet. Die Rocking-Kurve ist eine eindimensionale Beugungsmessung um den
Beugungsreflex des Substrates, wie sie in Abbildung 3.19 am Beispiel einer dinnen GaP
Schicht auf Si-Substrat gezeigt ist. Mit diesem Messtyp lassen sich insbesondere die
Materialqualitdt aus der Peak-Halbwertsbreite und Schichtdicken anhand der Positionen
der Nebenmaxima des Schichtpeaks bestimmen. Bei der Reciprocal Space Map handelt
es sich um ein zweidimensionales Beugungsbild, das die Intensitatsverteilung um einen
Beugungsreflex zeigt, wie beispielhaft in Abbildung 3.20 an einem GaAsP-Puffer auf Si-
Substrat mit GaP-Nukleation zu sehen ist. Jedes Material des Schichtstapels erzeugt
einen eigenen Intensitatspeak. Aus ihrer Lage lassen sich die Gitterkonstante, die
Materialzusammensetzung und der Relaxationsgrad der jeweiligen Schicht extrahieren.
Detailliertere Informationen zur Methode der Réntgenbeugung finden sich in [46, 471].
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Abbildung 3.19: Rocking-Kurve an einer GaP-Schicht auf Si (B0535-gap-6°). Aus den Positionen
der Nebenmaxima des GaP-Peaks ergibt sich eine GaP-Schichtdicke von 57+2 nm. Die
Halbwertsbreite des GaP-Peaks ist unter anderem ein Mal fiir die Kristallqualitdt der GaP-Schicht.
Sie betragt in diesem Falle 305 arcs.
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Abbildung 3.20: Reciprocal Space Map (224-Scan, ® =0°) einer GaAs,P;.x-Pufferstruktur auf Si-
Substrat mit GaP-Nukleation (B0609-gaasp-3-6°). Jeder Intensitétspeak ist einem Material des
Schichtstapels zuzuordnen und ladsst Rlickschllisse auf dessen Gitterkonstante,
Materialzusammensetzung, Verkippung und Verspannungszustand zu.

3.2.2.3 Rasterkraftmikroskopie

Die Rasterkraftmikroskopie (engl. Atomic Force Microscopy, AFM) ist ein wichtiges
Werkzeug zur Untersuchung der Oberflachenbeschaffenheit der in diesem Projekt
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epitaktisch hergestellten Proben. Mit einer Hohenauflésung im Subnanometerbereich wird
die Beschaffenheit der Probenoberflache sichtbar gemacht, die mittels optischer
Mikroskopie nicht mehr erkennbar ist. Das Abtasten der Oberflache erfolgt dabei mit einer
feinen Nadel, die zeilenweise lber die Probenoberflache rastert. Es konnen Bereiche von
einigen Nanometern bis hin zu mehreren Mikrometern Kantenlange analysiert werden.

Als quantitatives Maly fur die Rauigkeit einer Oberflache wird fir gewdhnlich die so
genannte quadratische Rauigkeit (engl. Route-Mean-Square Roughness, RMS)
verwendet. Sie entspricht der Standardabweichung der gemessen Hoéhen Uber den
Scanbereich in Bezug auf den Héhenmittelwert der Probe.

3.2.2.4 Transmissionselektronenmikroskopie

Die Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) eignet sich hervorragend zur
strukturellen Untersuchung von Halbleitermaterialien. Hochenergetische Elektronen
werden auf eine unter 100 nm dunne Probe fokussiert und an ihr gebeugt. Die Proben
werden als Querschnitt der Schichtstruktur oder in Aufsicht prapariert. Durch die hohen
Energien der Elektronen lassen sich Auflosungen im Subnanometerbereich und eine
Abbildung von nanoskopischen Kristalldefekten erreichen.

Elektronen, die ohne Richtungsanderung die Probe durchqueren, bilden den Direktstrahl,
der die Hellfeldabbildung der Probe liefert. Im Hellfeldmodus lassen sich Kristalldefekte
wie beispielsweise Versetzungen beobachten. Sie erzeugen lokale Spannungsfelder im
Kristall und ergeben so einen Kontrast in der TEM-Aufnahme in Form von dunklen Linien.
Elektronen, die gebeugt werden, erzeugen ein Beugungsbild. Bei Auswahl einer der
Reflexe dieses Beugungsbildes erhalt man eine Dunkelfeldabbildung, die einen erhdhten
Kontrast zur Untersuchung von Kristalldefekten bietet. Hierzu gehdren insbesondere
Versetzungen, Antiphasendomanen, Stapelfehler und Zwillinge.

Zur Untersuchung von GaP-Nukleationen auf Si auf Antiphasendomanen, Stapelfehlern
und Zwillingen eignen sich Querschnittsproben der polaren (110) oder (1-10)
Praparationsebenen  (Abbildung  3.21). Im  Dunkelfeldmodus  werden die
Antiphasendoménen durch einen Hell-Dunkel-Kontrast sichtbar (siehe auch Abbildung
3.23). Dunkle Linien entlang der [48]-Ebenen lassen je nach ihrer Dicke Stapelfehler und
Zwillinge erkennen. Zur Festlegung der Polaritéat einer GaP-Schicht auf Si wird die
spezielle Methode der so genannten konvergenten Elektronenbeugung (CEBD)
verwendet (siehe auch Abschnitt 3.2.3.5). Eine detaillierte Beschreibung der TEM-
Methode findet sich in [49].

Die Untersuchung mittels TEM liefert eine unvergleichbar hohe Detailinformation Uber die
kristalline Struktur und Uber Defekte in den Halbleitermaterialien. Allerdings lasst sich nur
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ein vergleichsweise kleiner Probenausschnitt betrachten, der in einem langwierigen und
aufwandigen Verfahren prapariert wird.

Stapelfehler

54.7°-6°\,

Abbildung 3.21: TEM-Querschnittsaufnahme mit Préparation der (-110)-Ebene an einer nicht
optimierten 100 nm dicken GaP-Nukleationsschicht auf Si-Substrat (B0255-gap-6°). Die Probe
zeigt sich annihilierende Antiphasendoménen. AuBerdem sind ein Zwilling und ein Stapelfehler
entlang der [48]-Ebene zu sehen. Die [48]-Ebenen sind in diesem Fall auf Grund der
Substratverkippung um 6° in [111]-Richtung um (54.7-6)° zur Substratoberfldche verkippt. TEM-
Aufnahme: Universitdt Marburg, Dunkelfeld (002)-Reflex.

3.2.2.5 Messung der Photolumineszenz

Photolumineszenz (PL) wird zur Untersuchung der Materialeigenschaften und -qualitat
von Halbeitern eingesetzt. Die Halbleiterschichten werden durch Beleuchtung mit einem
Laser angeregt. Dabei werden durch Absorption der einfallenden Photonen Elektronen
aus dem Valenzband in das energetisch hohere Leitungsband des Halbleiters angehoben,
so dass Elektron-Loch-Paare entstehen. Diese haben abhangig von der Materialqualitat
eine gewisse Lebensdauer, nach der sie wieder ins Valenzband zurickfallen, d.h.
rekombinieren. Die Rekombination erfolgt entweder strahlend unter Aussendung von
Lumineszenzphotonen oder Uber nicht-strahlende Prozesse an Defekten.

Aus dem Spektrum der PL lassen sich die Bandliicke des Halbleiters und daraus dessen
Materialkomposition ableiten. Die Intensitdt der PL lasst Rickschlisse auf die
Materialqualitat zu. Je hdher die Intensitat, desto hoher ist die strahlende Rekombination
und desto hoher ist die Materialqualitéat des Halbleiters. Mit ortsaufgelosten Messungen
der PL-Intensitdt und des PL-Spektrums Uber ein Substrat wird die Homogenitat der

Materialqualitat und -zusammensetzung bestimmt.

Bei der zeitaufgelosten PL findet die Anregung mit einem kurzen Laserpuls statt.
AnschlieRend wird die Messung des zeitlichen Abklingens der PL-Intensitdt gemessen.
Aus dem Verlauf des Intensitdtsabfalls ergibt sich die Lebensdauer der
Minoritatsladungstrager, die ebenfalls ein Mal} fur die Materialqualitat darstellt. Eine lange
Lebensdauer entspricht dabei einer hohen Materialqualitat.
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Im Rahmen dieser Arbeiten werden spezielle Strukturen fiir die PL-Untersuchungen
verwendet. Fir die Ermittlung der Materialqualitat epitaktischer Schichten auf
metamorphen Pufferstrukturen auf Si-Substrat dienen AlGalnP/GalnP
Doppelheterostrukturen. Sie finden ihren Einsatz auch bei der Bestimmung der
Materialqualitat und -homogenitat beim Wachstum auf GaAs-Substrat zur Untersuchung
der Reaktorqualitat (Abschnitt 3.1.1.2). Der Schichtaufbau ist schematisch in Abbildung
3.17(b) dargestellt. Der absorbierende und lumineszierende GalnP-Absorber wird von
AlGalnP-Barrieren eingerahmt, die flir den anregenden Laser transparent sind und nicht
zum PL-Signal beitragen. Die AlGalnP-Schichten stellen flir die Minoritatsladungstrager
eine Potentialbarriere dar, so dass die angeregten Elektron-Loch-Paare im Idealfall nur im
GalnP-Absorber rekombinieren und Rickschlisse auf seine Materialeigenschaften
und -qualitat zulassen. Fir zeitaufgeloste PL-Untersuchungen, die am HZB durchgefihrt
wurden, fanden Doppelheterostrukturen mit einem GaAs-Absorber und GalnP-Barrieren
ihren Einsatz.

3.2.2.6 Reflexions-Anisotropie-Spektroskopie

Die Reflexions-Anisotropie-Spektroskopie (RAS) ist ein &uRerst sensitives optisches
Messverfahren zur Analyse der atomaren Struktur von Oberflachen. Bei der RAS wird die
Kristalloberfliche mit linear polarisiertem Licht einer Xenon-Lampe beleuchtet. Die
Reflexion wird in zwei zueinander senkrecht stehenden Kristallachsen analysiert. Das
RAS Messsignal entspricht der Differenz der beiden Reflexionssignale bezogen auf ihre
normalisierte Summe. Eine eingehende Beschreibung des Messverfahrens kann in [50]

nachgelesen werden.

Am Fraunhofer ISE wird die RAS mit einem ex-situ aufgebauten LayTec EpiRAS 200 zur
Untersuchung der Eindomanigkeit von GaP-Nukleationsschichten auf Si-Substrat
verwendet. Bei der Inbetriebnahme und Interpretation stand das HZB dem Fraunhofer ISE
mit seinem umfassenden Know-how zur Seite. Eine Integration des Messaufbaus zur
in-situ Messung wie am HZB ist auf Grund der Geometrie des CRIUS Showerhead
Reaktors nicht mdglich. Die RAS-Messung an GaP-Oberflachen wird im folgenden
Abschnitt 3.2.3.1 im Zusammenhang mit der EinfGhrung zur Nukleation von GaP auf Si
genauer erklart.

3.2.3 GaP Nukleation auf Si-Substrat (AP 2.2)

3.2.3.1 Einleitung

Zur Realisierung von llI-V-Halbleitern auf Si-Substrat bietet sich — wie in der Halbleiter-
,Landkarte” in Abbildung 3.16 gezeigt — die beiden metamorphen Gai,InP- und
GaAs,P1x-Pufferstrukturen an. Als Grundlage fiur ihre Herstellung dient eine diinne GaP-
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Nukleationsschicht auf dem Si-Substrat. Fir die Entwicklung der metamorphen
Pufferstrukturen und GaAs-basierten IlI-V Solarzellen auf Si ist eine defektfreie GaP-
Nukleation auf Si elementare Voraussetzung. Zur erfolgreichen Herstellung dieser GaP-
Nukleationsschichten auf Si mit dem CRIUS Reaktor am Fraunhofer ISE wurde intensive
Entwicklungsarbeit zusammen mit den Projektpartnern betrieben.

Die Gitterkonstantendifferenz zwischen Si und GaP betragt nur 0.36 % und kann beim
Wachstum dinner GaP-Schichten auf Si unterhalb etwa 100 nm Dicke vernachlassigt
werden, da das GaP vollstandig verspannt auf Si aufwachst (analog zu Abbildung
3.15(a)). Der Fokus kann somit bei der GaP-Nukleation auf den Ubergang vom Si zum
GaP gelegt werden.

Dieser Ubergang vom polaren zu unpolaren Halbleiter bringt jedoch die mégliche
Ausbildung unerwiinschter Antiphasendomanen mit sich. GaP ist ein polarer zweiatomiger
Halbleiter mit so genannter Zinkblendestruktur. Abbildung 3.22 zeigt die Einheitszelle von
GaP mit der Kennzeichnung wichtiger Gitterebenen. Zusatzlich zur dreidimensionalen
Darstellung der Einheitszelle sind jeweils die (110)-, (1-10)- und (111)-Ebenen
hervorgehoben, auf die im Folgenden wiederholt eingegangen wird. Wird die (111)-Ebene
mit einem Ga-Atom abgeschlossen (wie in Abbildung 3.22(b) unten) spricht man von Ga-
polar; befindet sich dort umgekehrt ein P-Atom spricht man von P-polar. Die Einheitszelle
des einatomigen unpolaren Si ist die so genannte Diamantstruktur. Sie entspricht der
Zinkblendestruktur des GaP, wenn sowohl Ga- als auch P-Atome durch Si-Atome ersetzt

werden.

Abbildung 3.23 zeigt schematisch die Kristallstruktur des Ubergangs GaP zu Si in einer
Projektion der (1-10)-Gitterebene. Antiphasendoméanen sind Bereiche des GaP-Kristalls
mit entgegengesetzter Polaritdt. Der Ubergang von einer Phase zur anderen wird als
Antiphasengrenze bezeichnet und stellt einen unerwiinschten Defekt dar. An dieser
Grenzflache ist der nachste Nachbar eines Ga-Atoms (P-Atoms) nicht — wie im idealen
Kristall Gblich — ein P-Atom (Ga-Atom), sondern wieder ein Ga-Atom (P-Atom).

Die Bildung der Antiphasendomanen ist bereits vor Beginn des GaP-Wachstums durch
die Oberflachenstruktur des Si-Substrates bestimmt. Der Si-Kristall weist durch die
Verkippung in [111]-Richtung Stufen auf, die sich im einfachsten Fall als Einfachstufen (S)
und Doppelstufen (D) klassifizieren lassen. An den Einfachstufen bilden sich — im
Gegensatz zu den Doppelstufen — bei der Nukleation Antiphasengrenzen aus. Diese
kénnen sich zwar gegenseitig annihilieren, aber auch mit dem Kristallwachstum bis in die
aktiven Schichten der Solarzelle fortsetzen und dort die Materialqualitat erheblich
reduzieren. Eine wesentliche Aufgabe besteht daher in der Praparation einer vollstandig
doppelgestuften Si Oberflache fir eine antiphasenfreie GaP-Nukleation. Sowohl Si-
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Oberflache als auch GaP-Kristall werden dann als eindomanig bezeichnet. Ziel ist die

Herstellung einer solchen eindomanigen GaP-Schicht auf Si.

(110)-Ebene (1-10)-Ebene (111)-Ebene

\mm
(a) (b) (c)

Abbildung 3.22: GaP-Einheitszelle (Zinkblendestruktur) mit der speziellen Betrachtung der (110)-,
(1-10)- und (111)-Ebenen. Der Kristall ist Ga-Polar, da die (111)-Ebene mit Ga-Afomen terminiert
ist. Die Kantenlénge der Einheitszelle entspricht der Gitterkonstante von GaP mit ag.p = 5.4505 A.
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Abbildung 3.23: Grenzfliche des Ubergangs von Si zu GaP in einer Projektion der (1-10)-Ebene.

Die Bildung von Antiphasengrenzen findet an Si Stufen mit der Héhe einer Atomlage

(Einfachstufen, S) statt. Die Antiphasengrenzen kénnen einerseits annihilieren, sich andererseits

aber auch in den Kristall fortsetzen und dort als Rekombinationszentrum wirken. An Stufen mit
einer H6he von zwei Atomlagen (Doppelstufen, D) findet keine Bildung von Antiphasengrenzen

staft.

3.2.3.2 Charakterisierung von GaP mittels RAS

Zur Untersuchung der GaP-Oberflache auf ihre Eindomanigkeit ist das Messverfahren der
Reflexions-Anisotropie-Spektroskopie (RAS, Abschnitt 3.2.2.6) bestens geeignet. Die
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GaP-Oberflache wird nach dem Wachstum noch im MOVPE-Reaktor in einem speziellen
Verfahren P-reich prapariert [51]. Die GaP-Oberflache wird dabei vollstandig mit Phosphor
bedeckt. Jeweils zwei nebeneinanderliegende Phosphoratome bilden mit einem
Wasserstoffatom ein so genanntes Phosphordimer. Diese P-Dimere sind entweder
abhangig von der Polaritdt des darunterliegenden GaP-Kristalls entlang der [110]- oder
[1-10] -Richtung orientiert. Dies ist schematisch in Abbildung 3.24 dargestellt. Die P-
Dimere der beiden Antiphasen sind damit jeweils senkrecht zueinander ausgerichtet.
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Abbildung 3.24: Schemat/sche Darstellung eines GaP-Kristalls mit P-reicher Préparation der
Oberfldche. Die Orientierung der P-Dimere an der Oberfldche hdngt von der Polaritét des
darunterliegenden GaP-Kristalls ab. In der Aufsicht sind nur die obersten Atome bis zur ersten
Lage der Ga-Atome gezeigt. Die Seitenansicht ist eine Projektion des Kristalls in die (1-10)-
Ebene. Die P-Dimere der Ga-polaren und P-polaren Antiphase sind senkrecht zueinander
orientiert. Antiphasendoménen, die durch eine Antiphasengrenze getrennt sind, haben damit
senkrecht zueinander stehende P-Dimere.

Die Polarisationsebene des einfallenden linear polarisierten Lichts der RAS Messung wird
im 45°-Winkel zur Orientierung der P-Dimere auf die Oberflache gerichtet. Die P-Dimere
weisen entlang der [110]- und [1-10]-Richtung unterschiedliche, d.h. anisotrope Reflexion
auf. Diese Anisotropie findet sich im RAS-Signal wieder, das der Differenz der Reflexion
in [110]- und [1-10]-Richtung bezogen auf ihre normalisierte Summe entspricht":

E —9 T1-10] ~ M110]
r T1-10] T M110]

(3.2)

Liegt eine eindomanige GaP-Oberflache vor, sind alle P-Dimere in eine der beiden
Richtungen ausgerichtet und die Anisotropie ist maximal ausgepragt. Treten die beiden
Antiphasen gleichverteilt auf, so ist jeweils die eine Halfte entlang der [110]-Richtung, die

" Beim ex-situ RAS Messaufbau am Fraunhofer ISE geht die Differenz aus (rp-101-fi11g)) in das RAS

Messsignal ein.
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andere Halfte entlang der [1-10] Richtung ausgerichtet und es liegt keine Anisotropie vor.
Das RAS-Messsignal ist dementsprechend Null.

Abbildung 3.25 zeigt exemplarisch das Spektrum einer RAS Messung an einer
eindomanigen homoepitaktischen GaP-Schicht auf einem GaP-Referenzsubstrat und
einer am ISE hergestellten GaP-Nukleationsschicht auf Si-Substrat. Ein qualitatives Mal}
fur die Eindomanigkeit der GaP-Oberflache ist die Auspragung des Minimums bei 2.5 eV
und des Maximums bei 3.6 eV. Je starker sie ausgepragt sind bzw. je gréler die
Ubereinstimmung mit dem GaP-Referenzspektrum ist, desto hoher ist die Eindomanigkeit
der Oberflache. Eine Oberflache mit gleichverteiltem Aufkommen beider Antiphasen ergibt
eine Nulllinie.

Die 94 nm dicke GaP-Schicht auf dem 2° verkippten Si-Substrat und die GaP-Referenz in
Abbildung 3.25 weisen die gleiche Auspragung von Minimum und Maximum auf.
Demnach liegt bei der GaP-Schicht auf Si eine eindomanige GaP-Oberflache vor. Dies
wurde mittels TEM- und AFM-Messungen bestatigt. Der unterschiedliche Verlauf der
beiden Spektren zwischen Minimum und Maximum lasst sich auf die Anwesenheit einer
zusatzlichen GaP-Si Grenzflache bei der GaP-Schicht auf Si zurlickflhren, die ebenfalls
zum RAS-Messsignal beitragt [52].
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Abbildung 3.25: Reflexionsanisotropie Spektroskopie Spektrum einer 100 nm dicken GaP-Schicht
auf Si-Substrat im Vergleich zu einer GaP-Referenzprobe auf GaP-Substrat. Der Verlauf des
RAS-Signals der GaP-Schicht auf Si zeigt das charakteristische Minimum bei 2.5 eV und
Maximum bei 3.6 eV, die auch bei der GaP-Referenz zu sehen sind. Die starke Auspragung der
Extrema weist auf eine hohe Eindoménigkeit der GaP-Oberflédche hin.

Alternativ. wurde AIP als Nukleationsschicht auf Si-Substrat ausprobiert. Der zur
Verfigung stehende Precursor TMAI erwies sich wegen seiner hohen
Zerlegungstemperatur jedoch als ungtinstig fir die Nukleation, die im Temperaturbereich
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von 450°C stattfindet. Grundlegende Untersuchungen zur Nukleation von AIP auf Si
bleiben interessant fir zuklnftige Untersuchungen.

3.2.3.3 Optimierung der GaP-Nukleation

Eine zentrale Aufgabe im Rahmen des Projektes war die Etablierung einer GaP-
Nukleation auf Si-Substrat im CRIUS Reaktor fur das Wachstum metamorpher Ga;4In,P-
und  GaAs,P..-Pufferstrukturen.  Hierfir ~wurde der Transfer eines GaP-
Nukleationsprozesses fir 0.1° verkippte Si-Substrate von den an der PUM und am HZB
befindlichen Forschungsreaktoren auf den industrietauglichen Reaktor am Fraunhofer ISE
durchgefuhrt. Der Nukleationsprozess wurde in enger Zusammenarbeit zwischen HZB
und ISE fir die Si-Substratverkippungen von 2° und 6° weiterentwickelt. Insbesondere die
Verkippung um 6° ist fur die finale Integration von IlI-V Solarzellen entscheidend.

Uber den Transfer der GaP-Nukleationsbedingungen hinaus wurden von der PUM und
dem HZB etablierte Charakterisierungsverfahren zur Bestimmung der Materialqualitat von
GaP auf Si bereitgestellt. RAS- und AFM-Messungen dienten zur Untersuchung der
Proben auf Antiphasendomanen und Antiphasengrenzen an der GaP-Oberflache. Fir die
Messung mit RAS wurde die Probenoberflache nach dem Wachstum nach den Vorgaben
vom HZB P-reich prapariert [51], um den Grad der Eindomanigkeit der GaP-Oberflachen
zu bestimmen (Abschnitt 3.2.3.2). Fur den Nachweis von Antiphasengrenzen mit AFM
wurde ein gezieltes Atzen der GaP-Oberflaiche durchgefiihrt. Ein von der Philipps-
Universitat Marburg stammende Verfahren flihrt zu einem verstarkten Atzvorgang an den
schwacheren P-P- bzw. Ga-Ga-Bindungen der Antiphasengrenzen. Auf diese Weise
entstehen Graben, die mit dem AFM sichtbar gemacht und den Antiphasengrenzen
zugeordnet werden konnen [53, 54]. Zur Erganzung wurden TEM-Untersuchungen von
der PUM durchgefthrt, um Antiphasendoméanen, Stapelfehler und Zwillinge an der Si-
GaP-Grenzflache und im GaP sichtbar zu machen. Durch die Zusammenfuhrung der
unterschiedlichen Messmethoden konnte der Einfluss der Nukleationsparameter
sukzessive verfolgt und die GaP-Nukleation schrittweise verbessert werden.

Zur Vergleichbarkeit der Prozess- und Charakterisierungsergebnisse zwischen den
Projektpartner fanden bereits vor Beginn des Prozesstransfers eine gemeinsame Auswahl
der Si-Substrate und eine Absprache zur Reinigung der Si-Substrate statt. Es wurden Si-
Substrate mit (001)-Oberflache und einer Verkippung von 0.1°, 2° und 6° in
[111]-Richtung verwendet. Die Si-Substrate wurden mit Phosphor in einer Héhe von
1-5-10"® cm™ n-dotiert und lagen als Float-Zone (fz) und Czochalski (cz) Kristalle vor.

Im Verlauf des Projektes zeigte sich dass der Transfer der Prozessparameter von einem
Forschungs- auf einen Industriereaktor keineswegs ftrivial ist und ein grofRes



66 3 Projektergebnisse

Parameterfeld neu Uberprift und eingefahren werden musste. Speziell die Entwicklung
einer GaP-Nukleation auf Si-Substrat mit 2° und 6°-Verkippung wurde neu entwickelt.

Der GaP-Nukleationsprozess ist grundsatzlich in flinf Prozessschritte eingeteilt: die in-situ
Deoxidation der Si-Oberflache, das Wachstum einer Si-Pufferschicht, die Si-
Oberflachenpraparation bei erhdhten Temperaturen, die Abscheidung einer initialen GaP-
Saatschicht bei niedrigen Temperaturen und das Wachstum einer dickeren GaP-Schicht.
Jeder dieser Schritte beinhaltet wiederum einen eigenen Satz an Parametern. Zusatzlich
sind die Ubergange bei der Temperaturabsenkung vom Si-Annealing zur GaP-Saatschicht
und der Temperaturanstieg von GaP-Saatschicht zum GaP-Wachstum relevant. Auch
Rahmenbedingungen, die bereits vor dem Nukleationsprozess festgelegt sind, spielen fir
die Qualitat der GaP-Nukleationsschicht eine wichtige Rolle. Hierzu gehoren
beispielsweise die Wahl und Reinigung der Si-Substrate als auch der Zustand des
Reaktors. Die nachfolgende Tabelle 3.2 gibt eine ausfiihrliche Ubersicht der vielen
Einflussfaktoren, die bei der erfolgreichen Herstellung einer GaP-Nukleation entscheidend
sein kdnnen.

Eine Vielzahl der Faktoren dieses sehr umfangreichen Parameterfeldes wurde beim
Einfahren auf dem CRIUS Reaktor und bei der Weiterentwicklung der GaP-Nukleation auf
Si variiert und ihr Einfluss auf die Nukleation evaluiert. Im Folgenden werden drei
Einflussfaktoren zur Abscheidung einer defekt- und antiphasenfreien GaP-Nukleation auf
Si vorgestellt, die im Laufe der Untersuchungen als sehr wesentlich identifiziert wurden:

- Die Wahl des Ga-Precursors, TMGa bzw. TEGa, zur Abscheidung der GaP-
Saatschicht und fir das GaP-Wachstum.

- Der Temperaturibergang vom Si-Annealing zur GaP-Saatschicht mit dem
Parameter der Abkuhlrate.

- Das Angebot des Ga-Precursors TEGa beim Wachstum der initialen GaP-
Saatschicht.
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Tabelle 3.2:Ubersicht der Einflussfaktoren auf die GaP-Nukleation. Diese lassen sich in
Randbedingungen vor der Epitaxie und die fiinf Prozessschritte der GaP-Nukleation unterteilen.
Die Variation und der Einfluss der markierten Parameter werden im Text ndher beschrieben.

vor der Epitaxie

Einflussfaktor

Parameter

mogliche Parameterwahl

Si-Substrat Art des Substrates Si (001) 0.1°/2°/6° nach [111]
RCA-Reinigung zur Ja/nein
Entfernung des SiO,
P-Eindiffusion riickseitig ~ Ja/nein
Reaktorzustand Ausheiz- & Coatingrun Ja/nein
Ceiling gereinigt Ja/nein
Suszeptor neu Ja/nein
Zustand Abgaskollektor  Art der Belegung

Ruckstande voriger
Prozesse

Ja/nein, Art der Rickstande

GaP-Nukleationsprozess

Prozessschritt Parameter maogliche Parameterwahl
1. Si-Deoxidation Prozessparameter Prozessgas (H>, AsH3, SiH,),
(in-situ) Temperatur, Druck,
Wachstumsrate
Dauer
2. Si- Anwendung Ja/nein
Pufferwachstum
Prozessparameter Temperatur, Druck,
Wachstumsrate
Precursor SiH4
Schichtdicke
3. Si-Annealing Prozessparameter Druck, Temperatur, Prozessgas
Zyklen Ja/nein, Druck, Temperatur
Dauer

Ubergang Si-Annealing zu GaP-Saatschicht

Abkuhlrate

4. GaP-Saatschicht

Precursor
Prozessparameter
Precursorangebot
Pulsparameter

TMGa/TEGa, TBP
Temperatur, Druck
TEGa- und TBP-Angebot

Pulsanzahl, Pulsdauer pro Puls,
Pulsbeginn mit lll-er oder V-er,
Pulse mit/ohne Pause

Ubergang GaP-Saatschicht zu GaP-Wachstum

Aufheizrate, zusatzliches
Annealing

5. GaP-Wachstum

Precursor
Prozessparameter

Schichtdicke

TMGa/TEGa, TBP

Temperatur, Druck,
Wachstumsrate, V/III-Verhaltnis
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Wah! des Ga-Precursors fir GaP-Saatschicht und GaP-Wachstum

Fir das Wachstum der GaP-Schichten stehen die beiden Ga-Precursoren TMGa und
TEGa sowie der P-Precursor TBP zur Verfigung. Zunachst wurde eine wenige
Monolagen dicke GaP-Saatschicht in einem gepulsten Verfahren nach dem Vorbild der
PUM abgeschieden. Mit TMGa wurde eine Temperatur von 560 °C und mit TEGa eine
Temperatur von 450 °C fir die Abscheidung der GaP-Saatschicht verwendet.
AnschlieBend wurde das Wachstum einer 45 nm dicken GaP-Schicht bei 580°C
durchgeflhrt.

Abbildung 3.26 zeigt den Vergleich der XRD Rocking-Kurven der beiden mit TMGa und
TEGa gewachsenen GaP-Schichten auf Si-Substrat. Beide Proben wurden auf Si-
Substraten mit 6° Verkippung hergestellt. Die Schichtdicke wurde aus den Nebenmaxima
der GaP-Peaks fiir die mit TMGa bzw. TEGa gewachsene GaP-Nukleation zu 37 nm bzw.
46 nm bestimmt. Mit TMGa ergibt sich eine Halbwertsbreite des GaP-Peaks von 765 arcs
und mit TEGa von 366 arcs. Mit TMGa ist die Halbwertsbreite trotz der geringeren GaP-
Schichtdicke erheblich grofRer und damit die Materialqualitat der mit TMGa hergestellten
GaP-Schicht offensichtlich deutlich geringer als mit TEGa. Aus der Position der GaP-
Peaks in den XRD-Rocking-Kurven lasst sich durch den Vergleich mit der Simulation
zusatzlich ablesen, dass die GaP-Schicht mit TMGa im Gegensatz zur GaP-Schicht mit
TEGa relaxiert ist. Zur Relaxation ist die Ausbildung von Versetzungen notwendig, die
auch die Halbwertsbreite des GaP-Peaks erhdhen. In der mit TMGa gewachsenen GaP-
Schicht liegt demnach eine sehr hohe Defektdichte vor, so dass sie ungeeignet flr
nachfolgendes metamorphes Pufferwachstum ist. Eine Simulation der mit TEGa
gewachsenen GaP-Schicht ergibt eine Halbwertsbreite von 353 arcs. Die geringe
Differenz zur gemessenen Halbwertsbreite lasst auf eine sehr gute Kristallinitat der GaP-
Schicht schlieen.

Der mafigebliche Grund fiir die ungentigende GaP-Materialqualitat mit TMGa liegt an der
hohen Nukleationstemperatur von 560 °C. Eine niedrige Temperatur um 450°C ist beim
Wachstum der initialen GaP-Saatschicht notwendig, um ein dreidimensionales
Inselwachstum zu vermeiden, welches die Entstehung von Kristalldefekten hervorruft [55].
TMGa fangt allerdings erst oberhalb von 450 °C an zu zerlegen wahrend TEGa bereits bei
350 °C vollstandig zerlegt ist [56]. AulRerdem weist TEGa im Gegensatz zu TMGa eine
geringere Beweglichkeit an der Wachstumsoberflache auf, wodurch zusatzlich ein
zweidimensionaler Wachstumsmodus mit TEGa geférdert wird.
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Abbildung 3.26: Gemessene und simulierte XRD Rocking-Kurven einer mit TMGa ((a), BO079-gap)
bzw. TEGa ((b), BO113-gap) hergestellten GaP-Schicht auf Si-Substrat mit einer Dicke von 37 bzw.
46 nm. Die Halbwertsbreite der mit TMGa hergestellten GaP-Schicht ist trotz geringerer
Schichtdicke mit 765 arcs gré3er als die der mit TEGa hergestellten GaP-Schicht mit 366 arcs.
Damit ist die Materialqualitét der mit TEGa hergestellten Schicht deutlich gré8er als mit TMGa. Die
simulierten Rocking-Kurven gehen von vollsténdig verspannten GaP-Schichten auf Si aus. Die mit
TEGa gewachsene Schicht ist damit auf Grund der exakt gleichen GaP-Peakposition vollsténdig
verspannt. Die mit TMGa gewachsene Schicht ist dagegen trotz ihrer geringen Schichtdicke bereits
relaxiert und folglich mit Versetzungen durchsetzt, welche die Relaxation herbeifiihren. Die mit
TEGa hergestellte GaP-Schicht weist daher im Gegensatz zur mit TMGa hergestellten GaP-
Schicht eine geringe Defektdichte — abgesehen von Antiphasendoménen.

Die Roéntgenbeugung ist jedoch nicht sensitiv auf Antiphasendomanen im GaP.
Erganzende Messungen mit AFM und TEM zeigen eine Vielzahl von Antiphasendomanen
in der GaP-Schicht (Abbildung 3.27). In der AFM-Aufnahme sind die Antiphasengrenzen
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als Graben an der GaP-Oberflache sichtbar. In Ubereinstimmung damit zeigt eine TEM-
Querschnittsaufnahme Antiphasengrenzen, die bis an die Oberflache durchstofRen. Diese
GaP-Schicht war Ende 2009 der Ausgangspunkt zur Weiterentwicklung und Optimierung
des Prozesses fiir eine antiphasenfreie GaP-Nukleationsschicht auf Si-Substrat am
Fraunhofer ISE. Insgesamt konnte durch die Verwendung von TEGa die Herstellung einer
kristallinen GaP-Schicht auf Si erreicht werden, die jedoch noch Antiphasendomanen
aufweist und in nachfolgenden Untersuchungen weiter verbessert wurde.

4
-58

;‘f

(a) e (b)

Abbildung 3.27: GaP-Nukleationsschicht auf Si-Substrat (B0113-gap, Stand Ende 2009) zeigt viele
Antiphasendoménen. Antiphasengrenzen stof3en bis an die GaP-Oberflache durch und lassen sich
mit AFM nachweisen (a). In Ubereinstimmung zeigt eine TEM-Querschnittsaufnahme (b) das
Vorliegen von Antiphasendoménen an der Si-GaP-Grenzflache, die sich teilweise nicht annihilieren
und bis zur GaP-Oberfldche fortsetzen. TEM: Philipps-Universitéat Marburg, Dunkelfeld, (002)-
Reflex.

Abkiihlvorgang beim Ubergang von Si-Annealing zu GaP-Saatschicht

Als ein ganz entscheidender Einflussfaktor fur die antiphasenfreie GaP-Nukleation auf Si
stellte sich der Abkihlvorgang vom Si-Annealing zur GaP-Saatschicht heraus. Das
Annealing der Si-Oberflache zur Praparation einer eindomanigen doppelgestuften Si-
Oberflache wird bei einer Temperatur von 1050 °C durchgefuhrt. AnschlieRend wird die
Temperatur zur Nukleation der initialen GaP-Saatschicht auf 450 °C gesenkt. Hierzu
wurde die Dauer des Abkihlvorgangs variiert. Es wurde offenbar, dass ein langsamer
Abklhlvorgang mit einer Dauer von 3600s (~0.17 °C/s) eine deutlich geringere
Ausbildung von Antiphasendomanen zur Folge hatte als ein schneller Abkuhlvorgang in
700 s (~ 1 °C/s).

Es wurde ein direkter Vergleich zweier GaP-Nukleationsprozesse durchgefihrt, die sich
alleine in der Dauer des Abklhlvorgangs unterschieden. Die GaP-Schichten wurden
sowohl auf 2°, als auch auf 6° in Richtung [111] verkippten Si-Substraten durchgefuhrt.
Die GaP-Oberflachen wurden mit AFM auf Antiphasengrenzen und mit RAS auf ihre
Eindomanigkeit hin untersucht.

Bei der GaP-Nukleation mit langsamem Abkuhlvorgang fand eine erhebliche Ausbildung
von Antiphasengrenzen bei beiden Substratverkippungen statt (siehe AFM Abbildung
3.28).
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Abbildung 3.28: AFM-Aufnahmen an GaP-Schichten auf Si-Substrat mit 2°- und 6°-Verkippung in
[111]-Richtung. Beide GaP-Nukleationen (B0222-gap) wurden mit einem schnellen Abkiihlvorgang
von Si-Annealing zum GaP-Saatschichtwachstum durchgefiihrt und zeigen an die Oberfldche
durchstoBende Antiphasengrenzen. Die Probenoberfldche wurde in einem speziellen
Annealingprozess nach dem Wachstum prépatriert.

Mit der Durchfihrung des langsamen Abkihlvorgangs wurde die Menge der
durchstofRenden Antiphasengrenzen zur GaP-Oberflache auf beiden
Substratverkippungen betrachtlich reduziert (Abbildung 3.29). TEM-
Querschnittsaufnahmen dieser GaP-Schichten zeigen weiterhin das Auftreten von
Antiphasendomanen mit Ursprung an der Si-GaP-Grenzflache. Die Mehrzahl der
Antiphasengrenzen annihilieren jedoch vor dem Erreichen der GaP-Oberflache
miteinander. Einige wenige stolien — wie im Beispiel der GaP-Schicht auf 6° verkipptem Si
— bis an die Oberflache durch. Diese durchstoRenden Antiphasengrenzen lassen sich
denen in der AFM Aufnahme zuordnen.
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Abbildung 3.29: (a) und (b) AFM-Aufnahmen an GaP-Schichten auf Si-Substrat mit 2°- und 6°-
Verkippung in [111]-Richtung. Beide GaP-Nukleationen (B0255-gap) wurden mit einem
langsamen Abklihlvorgang von Si-Annealing zum GaP-Saatschichtwachstum durchgefiihrt. Die
Anzahl der an die Oberfldche durchstoBenden Antiphasengrenzen wurde im Vergleich zu einem
langsamen Abkiihlvorgang deutlich reduziert. Die Probenoberfldche wurde in einem speziellen
Annealingprozess nach dem Wachstum prépariert.
Die dazugehérigen TEM-Querschnitts-aufnahmen (c) und (d) zeigen Antiphasendoménen im
GaP, die sich GroBteils vor Erreichen der Oberfldche annihilieren. TEM-Aufnahmen: Philipps-
Universitat Marburg, Dunkelfeld (002)-Reflex.

Durch die Anpassung der Dauer des Abkuhlvorgangs lasst sich somit eine hdhere
Eindomanigkeit der GaP-Oberflache erreichen. Dies wurde zusatzlich mittels RAS
nachgewiesen, das uber einen grolReren Bereich der GaP-Oberflache die Verteilung der
Antiphasendomanen erfasst als AFM oder TEM (Abbildung 3.30). Die Auspragung der
Minima und Maxima im RAS-Spektrum werden bei beiden Substratverkippungen mit dem
langen Abkuhlvorgang starker ausgepragt als mit dem kurzen Abkihlvorgang. Dies
entspricht einer Reduktiktion der Antiphasendomanen.

Die Verringerung der Antiphasengrenzen an der GaP-Oberflache lasst sich durch die
Veranderung des Abkuhlvorgangs auf eine verbesserte Praparation der Si-Oberflache mit
Doppelstufen zurickfiihren. Dennoch sind weiterhin Antiphasendomanen vorhanden, was
unter anderem mit einem nicht angepassten TEGa-Angebot bei der Abscheidung der
GaP-Saatschicht zusammenhangt wie im folgenden Kapitel gezeigt werden soll. Fur die
Entwicklung eines Modells zur Beschreibung der Ausbildung einer eindomanigen Si-
Oberflache in Abhangigkeit vom Abkuhlvorgang und von den Bedingungen beim Si-
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Annealing wurden grundlegende Untersuchungen am HZB durchgeflihrt. Die Ergebnisse
sind dem Projektabschlussbericht des HZB zu enthehmen.
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Abbildung 3.30: Vergleich der RAS-Spektren von 100 nm dicken GaP-Schichten auf Si-Substraten
mit 2°- und 6°-Verkippung nach [111] (B0222- und B0255-gap). Der Abkiihlvorgang vom Si-
Annealing zum GaP-Saatschichtwachstum wurde von einem schnellen 700 s zu einem langsamen
3600 s dauernden Abklihlvorgang verédndert. Dies bewirkt ein stédrker ausgeprédgtes RAS-
Spektrum im Falle beider Substratverkippungen und damit eine bessere Eindoménigkeit mit einem
langsamen Abklihlvorgang.

TEGa-Angebot bei der Abscheidung der GaP-Saatschicht

Die initiale Abscheidung einer GaP-Saatschicht auf dem Si-Substrat findet bei 450 °C in
einem gepulsten Verfahren statt [55]. Es werden abwechselnd TBP und TEGa im MOVPE
Reaktor angeboten und damit idealerweise im Wechsel eine monoatomare Lage
Phosphor und Gallium auf dem Si-Substrat abgeschieden (Abbildung 3.31 (a)). Die
Abscheidung der Kombination einer P- und einer Ga-Monolage wird im weiteren Verlauf
als ein Puls bezeichnet. Die niedrige Temperatur beim Abscheiden der GaP-Saatschicht
ist erforderlich, um die Mobilitat der TEGa-Molekiile so weit als moglich zu reduzieren und
somit ein zweidimensionales Wachstum zu gewahrleisten. Ist die Si-Oberflache mit
Doppelstufen prapariert und beim Abscheiden des ersten Pulses vollstandig mit P-Atomen
bedeckt, kdnnen keine Antiphasengrenzen am Ubergang Si zu GaP entstehen (siehe
auch Abbildung 3.23). Die Abscheidung mehrerer Pulse fluhrt dann zu einer
geschlossenen eindomanigen GaP-Saatschicht, auf der das GaP-Wachstum bei hoheren
Temperaturen antiphasenfrei fortgesetzt werden kann.

Die bei einem Puls angebotene Menge der Ga- bzw. P-Precursoren entscheidet lGber die
Menge Gallium bzw. Phosphor, die bei einem Puls auf der Oberflache abgeschieden wird.
Bei einem TBP- bzw. TEGa-Unterangebot wird verstandlicherweise keine vollstandige
Monolage Phosphor bzw. Gallium abgeschieden. Dies fihrt zwangsweise zu keiner
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geschlossenen GaP-Saatschicht und birgt die Gefahr der Defektbildung. Ein Uberangebot
an TBP stellt sich als unproblematisch dar, weil sich TBP flichtig verhalt und die
Kristalloberflache nur so lange benetzt bis diese vollstandig mit Phosphor bedeckt ist. Ein
Uberangebot an TEGa dagegen fiihrt zur Ansammlung von Gallium und einer
Tropfchenbildung auf der Oberflache. Durch die Abscheidung mehrerer Pulse verstarkt
sich die Anhaufung von Gallium an der Oberflache und fuhrt unweigerlich zu einem
dreidimensionalen Wachstum, das bei der Fortsetzung des GaP-Wachstums in der
Ausbildung von Antiphasendoméanen resultiert. Bei ausreichendem TBP-Angebot ist der
kritische Parameter somit das Angebot des TEGa-Precursors in einem Puls.

Die TEM-Querschnittsaufnahme der GaP-Nukleationsschicht in Abbildung 3.29(d) zeigt
die Ausbildung von Antiphasendomanen an der Si-GaP-Grenzflache. Die GaP-
Saatschicht wurde in diesem Fall mit 10 Pulsen und einem TEGa-Fluss von 290 sccm
hergestellt. Zur Untersuchung der GaP-Saatschicht wird derselbe Nukleationsprozess
nach der Herstellung der GaP-Saatschicht abgebrochen. Die Untersuchung der
Saatschicht mittels AFM zeigt wie erwartet eine dreidimensionale Oberflache mit hoher
Oberflachenrauigkeit von 2.24 nm (Abbildung 3.31 (b)). An der Oberflache befinden sich
Ga-Tropfchen, die sich mit einem HCI-Dip entfernen lassen (Abbildung 3.31 (c)). Bei
dieser GaP-Saatschicht liegt ein Uberangebot an TEGa vor.

Data Zox

om
7 g s

TEGa Gallium Monolage
TBP Phosphor Monolage
TEGa Gallium Monolage
TBP Phosphor Monolage
Si Puffer
n Si Substrat ‘
h.ﬂ 1: Height 2.0 |.lmI II].l] 1: Height 2.0 |.lm‘

(a) (b) (c)
Abbildung 3.31: Bei der gepulsten GaP-Saatschicht werden abwechselnd eine Monolage Phosphor
und eine Monolage Gallium abgeschieden (a). Bei einem Uberangebot von TEGa findet
dreidimensionales Wachstum statt. Es bilden sich Ga-Trépfen, die in einer hohen
Oberfldchenrauhigkeit von 2.24 nm resultieren (b). Diese Trépfchen lassen sich mit einem HCI-Dip
entfernen (c). Die hier gezeigten AFM-Aufnahmen wurden an einer GaP-Saatschicht mit 10 Pulsen
und 290 sccm TEGa bei der Nukleation durchgefiihrt. (B0269-gap-6°). Die Dicke der GaP-
Saatschicht wurde mittels XRR zu 5.6 nm bestimmt.

Als Mal} fur die Einstellung des TEGa-Angebots fiir eine geschlossene, zweidimensionale
GaP-Saatschicht eignet sich die Dicke der hergestellten GaP-Saatschicht. Ein P-Ga-Puls
ergibt idealerweise die gemeinsame Dicke einer Monolage Phosphor mit einer Monolage
Gallium. Die beiden Monolagen zusammen haben die Dicke einer halben GaP-
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Gitterkonstante von ag.p/2 = 2.78145 A. Die Schichtdicke einer GaP-Saatschicht mit
mehreren Pulsen ist dementsprechend die Multiplikation der Pulse mit ag.p/2. Ein TEGa-
Unterangebot (-Uberangebot) resultiert in einer geringeren (groBeren) Schichtdicke. Diese
Abweichung verstarkt sich mit der Anzahl der Pulse. Die GaP-Saatschicht in Abbildung
3.31(b) misst eine Dicke von 5.6 nm anstelle von 2.8 nm, die man fir 10 Pulse erwartet,
und manifestiert damit das Vorliegen eines TEGa-Uberangebotes.

Die Dicke der GaP-Saatschichten wurde in Abhangigkeit von der Anzahl der Pulse und
vom TEGa-Fluss untersucht'?>. Es wurden jeweils 10, 20 und 30 P-Ga-Pulse mit 75, 120
und 150 sccm TEGa-Fluss abgeschieden. Die Messergebnisse sind in Abbildung 3.32 (a)
graphisch dargestellt.

Die GaP-Saatschicht weist bei der Schichtdickenbestimmung eine Oxidschicht auf, die
sich im Zeitraum zwischen der Herstellung und der Charakterisierung unweigerlich
ausbildet. Auf einem GaP-Substrat ist die Dicke des Oxids zu 2.5 nm bestimmt worden.
Die gemessene GaP-Saatschichtdicke auf Si ist etwa die Summe der Dicken von GaP-
und Oxidschicht. Die Schichtdicke von 10 P-Ga-Pulsen entspricht der
Schichtdickenzunahme von 10 auf 20 Pulse bzw. 20 auf 30 Pulse. Die mittlere
Schichtdickenzunahme ist in Abbildung 3.32 (b) gezeigt. Sie nimmt wie erwartet linear mit
dem TEGa-Angebot zu und zeigt, dass fiir alle drei TEGa-Flisse ein Unterangebot an
TEGa vorliegt. Bei Extrapolation des linearen Zusammenhangs ergibt sich ein TEGa-
Angebot von 170 sccm, mit welchem die ideale Schichtdicke von 2.78 nm fir 10 P-Ga-
Pulse erreicht wirde.

12 Die Schichtdicken der GaP-Saatschichten wurden am Fraunhofer IAF mittels Réntgen Reflektometrie (engl.
X-ray Reflectivity, XRR) bestimmt.
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Abbildung 3.32: (a) GaP-Saatschichtdicke (bestimmt mittels XRR) in Abhédngigkeit vom TEGa-
Angebot und der Anzahl P-Ga-Pulse. Zur Bestimmung der Dicke einer GaP-Saatschicht mit 10
Pulsen wird die mittlere Schichtdickenzunahme von 10 auf 20 und von 20 auf 30 Pulse betrachtet,
um den Einfluss eines Oxides an der GaP-Oberflache auszuklammern (b).

Zur Untersuchung der Oberflachenbeschaffenheit auf zweidimensionales Wachstum der
GaP-Saatschicht wurden AFM-Messungen an GaP-Saatschichten durchgefihrt, die mit
75, 120 und 150 sccm TEGa hergestellt wurden. Abbildung 3.33(a)-(c) zeigt die AFM-
Aufnahmen dieser GaP-Saatschichten. Insbesondere die Oberflache der mit 75 sccm
TEGa hergestellten Probe weist durch das Unterangebot an TEGa Ldécher auf. Mit
zunehmendem TEGa-Angebot wird die Oberflache mehr und mehr zweidimensional und
die RMS-Oberflachenrauigkeit verringert sich. Die Oberflachenrauigkeit reduziert sich von
0.143 nm bei 75 sccm auf 0.072 nm bei 150 sccm TEGa, liegt damit in unmittelbarer Nahe
der Oberflachenrauigkeit des Si-Puffers mit 0.054 nm und ist nahezu zweidimensional.
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(a) (b) (c)
Abbildung 3.33: AFM-Messungen an Oberflachen von GaP-Saatschichten, die mit 10 Pulsen
abgeschieden wurden. Der TEGa-Fluss wurde mit 75, 120 und 150 sccm variiert. Die
Oberfldchenrauigkeit nimmt mit steigendem TEGa-Angebot ab, was auf eine zunehmend

geschlossen GaP-Oberflache zuriickzufiihren ist. Die Scanfelder haben eine Gré8e von
500x500 nm?2

Die GaP-Schichten, die auf diesen GaP-Saatschichten abgeschieden werden, bilden die
Grundlage fur das nachfolgende Pufferwachstum. Eine geringe Oberflachenrauigkeit
dieser GaP-Schichten ist vorteilhaft fur das Wachstum der metamorphen Pufferstrukturen,
weil eine glatte Oberfliche die Bewegung von Gitterfehlanpassungsversetzungen
beglnstigt. Kénnen sich diese nicht ausreichend bewegen kann es zu einer hohen Dichte
an Fadenversetzungen kommen, was zu einer reduzierten Materialqualitat fihrt. Es
wurden daher GaP-Schichten mit identischen Saatschichten und insgesamt 60 nm GaP
hergestellt. Die Oberflachenrauigkeiten der Saatschichten und GaP-Schichten sind in
Abbildung 3.33 (a) zusammengefasst. Fir die GaP-Schichten nimmt die
Oberflachenrauigkeit ebenso wie bei den Saatschichten mit zunehmendem TEGa-
Angebot ab und erreicht bei 150 sccm einen Wert von 0.56 nm, knapp einem Drittel der
Oberflachenrauigkeit bei 75 sccm.
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Abbildung 3.34: Oberfldchenrauigkeiten von GaP-Saatschichten mit 10 Pulsen bei
unterschiedlichem TEGa-Angebot. Im Vergleich dazu sind die Oberflachenrauigkeiten von 60 nm
dicken GaP-Schichten gezeigt, die mit den jeweils identischen GaP-Saatschichten hergestelit
wurden. Die Abnahme der Oberflachenrauigkeit der Saatschichten findet sich in der Entwicklung
der Oberflachenrauigkeit der GaP-Schichten wieder.

Durch die Anpassung des TEGa-Flusses bei der GaP-Saatschicht konnte die Ausbildung
von Antiphasengrenzen erheblich reduziert und sogar antiphasenfreie GaP-Nukleationen
auf Si-Substrat hergestellt werden. Hierzu sind TEM-Querschnittsaufnahmen an 60 nm
dicken GaP-Nukleationsschichten auf Si-Substraten mit 2° und 6° Verkippung in
Abbildung 3.35 aufgefuhrt. Die Querschnitte wurden sowohl in der (110)- als auch in der
(1-10)-Praparationsebene untersucht.

Die GaP-Schicht auf Si mit einer Verkippung um 2° ist vollkommen antiphasenfrei. An der
GaP-Si Grenzflache treten nur sehr wenige Antiphasendoméanen auf, die sich bereits nach
wenigen Nanometern annihilieren und nicht an die GaP-Oberflache gelangen. Trotz des
nicht exakt angepassten TEGa-Flusses von 75 sccm bei der GaP-Saatschicht wurden
antiphasenfreie GaP-Oberflachen erreicht.

Vereinzelt sind Stapelfehler in den GaP-Nukleationsschichten zu finden. Solche
Stapelfehler sind beispielsweise in Abbildung 3.35 in der (1-10)-Praparation senkrecht zu
den Stufenkanten des um 2° verkippten Si-Substrates zu sehen. Die derzeitige
Vermutung ist, dass die GaP-Saatschicht mit 75 sccm TEGa nicht vollstandig
geschlossen ist (Abbildung 3.33(a)) und somit die Ausbildung der Stapelfehler beglinstigt.
Es werden gegenwartig Untersuchungen an GaP-Schichten durchgefiihrt, die mit
120 sccm und 150 sccm TEGa beim GaP-Saatschichtwachstum hergestellt wurden, um
dieser Hypothese nachzugehen.
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Abbildung 3.35: TEM-Querschnittaufnahmen von 60 nm GaP auf Si-Substrat mit 2°- und 6°-
Verkippung in [111]-Richtung (B0435-gap). Die Proben sind jeweils in den (110)- und (1-10)-
Préparationsebenen untersucht worden. Nukleationsbedingungen: langsamer Abkiihlvorgang,
gepulste GaP-Saatschicht mit 75 TEGa. TEM: Philipps-Universitat Marburg.

Zusammenfassend wurden durch den Transfer der Prozessbedingungen und eine
Weiterentwicklung des GaP-Nukleationsprozesses antiphasenfreie GaP-Nukleationen auf
Si-Substrat hergestellt. Dies ist durch Identifikation und Variation wichtiger
Prozessparameter gelungen. Diese Nukleationsschichten kdnnen nun als hochwertige
Grundlage fir das nachfolgende Wachstum der metamorphen Pufferstrukturen eingesetzt
werden.

3.2.3.4 Reproduzierbarkeit der GaP-Nukleation

Fir die Vergleichbarkeit der metamorphen GajInP- und GaAs,P1x-Pufferstrukturen ist
eine gleichbleibende Materialqualitat der GaP-Nukleationsschichten auf Si erforderlich.
Fir das Wachstum der GaAs,P. -Puffer wurden in separaten Wachstumsprozessen
GaP/Si-Quasisubstrate mit 60 nm dicken GaP Schichten hergestellt. Diese wurden mittels
RAS auf ihre Eindomanigkeit hin untersucht. Abbildung 3.36 zeigt die Zusammenstellung
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der RAS-Spekiren an GaP-Schichten auf Si aus zehn identischen GaP-
Nukleationsprozessen. Die GaP-Nukleationsprozesse sind jeweils durch einen MOVPE
Ausheizprozess getrennt, um eine moglichst hohe Reaktorreinheit fir die Si-
Oberflachenpraparation zu gewahrleisten. Der immer gleiche Verlauf der RAS-Spektren
im Rahmen der Messgenauigkeit Iasst auf eine sehr hohe Reproduzierbarkeit der GaP-
Nukleationen schlieBen. Die GaP-Nukleationen ermoglichen damit die gewinschte
Vergleichbarkeit der metamorphen Pufferstrukturen.
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Abbildung 3.36: RAS-Spektren von jeweils zehn 60 nm GaP-Nukleationsschichten auf Si-
Substraten mit Verkippung um 2° und 6° in [111]-Richtung. Die Spektren zeigen eine hohe
Reproduzierbarkeit der GaP-Nukleation in Bezug auf ihre Eindoménigkeit.

3.2.3.5 Bestimmung der Verkippungsrichtung des GaP auf Si

Fur die Entwicklung der GaAs,P-Puffer wurde zusatzlich zu den GaP-Nukleationen auf
Si-Substrat ein GaP-Substrat als Referenz verwendet. Beide Substratmaterialien liegen
mit einer Verkippung um 2° bzw. 6° vor. Auf diese Weise kann der Einfluss der GaP-
Nukleation auf Si vom Wachstum des GaAs«Pi-Puffers separiert werden. Beim
Wachstum auf GaP Substrat spielen der Einfluss der Materialqualitat der GaP-Schicht auf
Si, eine zusatzliche Verspannungen durch die Gitterkonstantendifferenz zwischen GaP
und Si und die thermische Ausdehnung des Si-Substrats keine Rolle.

Fur die Vergleichbarkeit des Pufferwachstums auf GaP-Substrat mit demjenigen auf GaP-
auf-Si-Substrat ist es wichtig, dass flir beide GaP-Oberflaichen die gleiche
Verkippungsrichtung vorliegt. Silicium ist ein unpolarer Halbleiter und bei einer Verkippung
der (001)-Oberflache in eine der <111>-Richtungen sind alle vier Verkippungsrichtungen
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[111], [1-11], [-111] und [-1-11] identisch (Abbildung 3.37(a)). Beim unpolaren GaP gibt es
dagegen nur jeweils zwei Verkippungsrichtungen, die identisch zueinander sind. Dies
hangt mit der Ga- oder P-Terminierung der jeweiligen {111}-Ebene zusammen (Abbildung
3.22 und Abbildung 3.37(b)). Bei einer Verkippung in Richtung einer P-terminierten
{111}-Ebene handelt es sich per Definition um eine Verkippung in Richtung [111]°A%, in
Richtung einer Ga-terminierten {111}-Ebene um eine Verkippung in Richtung [111]“B*.

Finales Ziel ist die Bestimmung der Verkippung der GaP-Schichten auf Si in Richtung ,A*
oder B, also festzustellen, ob die Verkippung der GaP-Schicht in Richtung einer Ga-
terminierten oder P-terminierten {111}-Ebene vorliegt. Der Zusammenhang zwischen
Verkippungsrichtung und Orientierung der P-Dimere ist bei den GaP,A*- und GaP,B“-
Substraten eindeutig festgelegt. Verknlpft man den Verlauf des RAS-Spektrums mit den
Verkippungsrichtungen ,A“ und ,B“ unter Zuhilfenahme der GaP-Substrate, so lasst sich
die Orientierung der P-Dimere auf der GaP-Schicht auf Si anhand des RAS-Spektrums
ableiten. Dies wird im Folgenden schrittweise hergeleitet.

In Abbildung 3.37 sind die Kristallrichtungen und -ebenen der Si- und GaP-Substrate, wie
sie am Fraunhofer ISE verwendet werden, dargestellt. Das Koordinatensystem wurde
anhand der Position des Orientation Flats (OF) und Identification Flats (IF) eindeutig
festgelegt. Die exakte Verkippungsrichtung der Substrate in Bezug auf dieses
Koordinatensystem wurde mittels Rontgenbeugung bestimmt. Sie ist in Abbildung 3.37
ebenfalls dargestellt. Fir die drei verschiedenen Substrate Si, GaP“A“ und GaP“B*
ergeben sich die Verkippungsrichtungen wie folgt:

- Si-Substrat: Verkippung der (001)-Oberflache in Richtung der (111)-Ebene, d.h.
Verkippung in [111]-Richtung.

- GaP“A*“-Substrat: Verkippung der (001)-Oberflache in Richtung der (-1-11)-Ebene,
d.h. Verkippung in [-1-11]-Richtung.

- GaP“B*-Substrat: Verkippung der (001)-Oberflache in Richtung der (1-11)-Ebene,
d.h. Verkippung in [1-11]-Richtung.
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Abbildung 3.37: Definition der Kristallrichtungen und —ebenen der am Fraunhofer ISE verwendeten
Si- und GaP-Substrate in Bezug auf die Position ihres Orientation Flats (OF) und Identification
Flats (IF);(a) und (b). Bei Si ist die Verkippung der (001)-Oberfldche in Richtung aller vier
{111}-Ebenen identisch. Bei GaP wird die Verkippung der (001)-Oberfldche in Richtung der Ga-
terminierten (111)- und (-1-11)-Ebenen mit GaP“A* und in Richtung der P-terminierten (1-11)- und
(-111)-Ebenen mit GaP“B* bezeichnet. Die exakte Verkippungsrichtung der Substrate wurde mittels
Réntgenbeugung bestimmt und durch einen Pfeil markiert;(c) bis (e).

Die Orientierung der P-Dimere in Bezug auf die Verkippungsrichtung ist auf Grund der
GaP-Kristallstruktur eindeutig festgelegt und wird in Abbildung 3.38 schematisch
veranschaulicht. Die Anordnung der Ga- und P-Atome ergibt sich aus der GaP-
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Einheitszelle in Abbildung 3.22. Die Orientierung der P-Dimere an der GaP-Oberflache
nach einer P-reichen Praparation ergibt sich entsprechend des darunterliegenden GaP-
Kristalls. Aus dem Vergleich der Verkippungsrichtung mit der P-Dimerorientierung ergibt
sich folgender wichtiger Zusammenhang: Fir GaP“A“ verlaufen die P-Dimere senkrecht
und fur GaP“B* parallel zur Verkippungsrichtung.

GaP"A" GaP"B"

[001) [001]

1-10] 110]

Verkippung

nach [-1-11]'A" o sigoh

nach [1-11]"B"

[-1-10]
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[1-10

P-Dimere _| Verkippungsrichtung P-Dimere || Verkippungsrichtung

Abbildung 3.38: Herleitung der Orientierung der P-Dimere in Bezug auf die Verkippungsrichtung
des GaP-Substrates. Fiir GaP*A” liegt die [-1-11]-Verkippungsrichtung senkrecht zur
P-Dimerorientierung. Fiir GaP“B* liegt die [1-11]-Verkippungsrichtung parallel zur
P-Dimerorientierung.

Zur Unterscheidung der RAS-Spektren einer GaP“A®- und einer GaP“B“-Oberflache wird
die Verkippungsrichtung im gleichen 45°-Winkel zur Polarisationsebene des einfallenden,
linear polarisierten Lichtes der RAS positioniert (Abbildung 3.39(a) und (b)). Dadurch,
dass die P-Dimere auf GaP“A" senkrecht und auf GaP“B* parallel zur Verkippungsrichtung
stehen, ergeben sich unterschiedliche RAS-Spektren. Ein GaP“A®“-Substrat liefert ein
Spektrum mit Minimum bei 2.5 eV und Maximum bei 3.6 eV. Fir das Spektrum eines
GaP“B“-Substrates mit Maximum bei 2.5 eV und Minimum bei 3.6 eV ist es genau
umgekehrt. Dieser Zusammenhang wurde experimentell bestatigt (Abbildung 3.40).
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Abbildung 3.39: Die Polarisationsebene des einfallenden Lichtes der RAS wird im 45°-Winkel zur
Verkippungsrichtung der Substrate orientiert. (a) Fir GaP*A” mit einer senkrechten Orientierung
der P-Dimere zur Verkippungsrichtung ergibt sich ein RAS-Spektrum mit Minimum bei 2.5 eV und
Maximum bei 3.6 eV. (a) Fiir GaP“B* ist das Spektrum auf Grund der P-Dimerorientierung parallel
zur Verkippungsrichtung gerade invertiert. (c) Bei gleicher Orientierung der Verkippungsrichtung
ergibt sich fiir die am Fraunhofer ISE hergestellten GaP-Nukleationen auf Si das RAS-Spektrum
des GaP‘A*-Weafers.
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Wird die Verkippungsrichtung einer GaP-Schicht auf Si-Substrat — diese entspricht der
Verkippungsrichtung des Si-Substrates — nun im gleichen Winkel zur Polarisationsebene
des einfallenden Lichts orientiert, kann aus dem Verlauf des RAS Spektrums auf die
P-Dimerorientierung geschlossen werden. Hieraus kann unmittelbar bestimmt werden, ob
die GaP-Schicht auf dem Si-Substrat einer GaP“A*- oder GaP“B“-Oberflache entspricht.
Alle bisher durchgefuhrten RAS-Messungen an GaP-Schichten am Fraunhofer ISE
ergaben den gleichen Verlauf des RAS-Spektrums mit Minimum bei 2.5 eV und Maximum
bei 3.6 eV. Somit ist die P-Dimerorientierung senkrecht zur Verkippungsrichtung und die
GaP-Nukleationen auf Si entsprechen einer GaP“A*“-Oberflache (Abbildung 3.39). Dies
wurde durch eine unabhangige TEM-Messung mit konvergenter Elektronenbeugung
(CBED) an der Philipps-Universitat Marburg bestatigt.

Insgesamt ergibt sich eine Verkippungsrichtung der GaP-Schichten auf Si-Substrat in
[111]A. Dementsprechend wurden fiir das metamorphe GaAs,P,.-Pufferwachstum GaP-
Referenzsubstrate mit einer Verkippungsrichtung nach [111]JA gewahlt, um den Einfluss
des Si-Substrates und der GaP-Nukleationsschicht vom Pufferwachstum zu separieren.
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Abbildung 3.40: Vergleich der RAS-Spekiren eines 2° verkippten GaP-Substrates in Richtung
[111]A mit einem 2°-verkippten GaP-Substrat in Richtung [111]B. Beide Wafer haben bei der
RAS-Messung die gleiche Ausrichtung der Verkippungsrichtung in Bezug auf die
Polarisationsebene des einfallenden, linear polarisierten Lichtes. Die RAS-Spektren sind auf
Grund der zueinander senkrecht orientierten P-Dimere gerade invertiert.

3.2.4 Wachstum Metamorpher Puffer auf Si (AP 2.2)

3.2.4.1 SiGe,-Pufferstruktur

Eine der mdglichen Pufferstrukturen zum Ubergang von Si zu GaAs (Abbildung 3.16) ist
das Wachstum eines Siy.,Ge,-Puffers im Materialsystem der Gruppe IV-Halbleiter. Die Si-
Atome werden sukzessive durch Ge-Atome ersetzt bis die Gitterkonstante von Ge erreicht
ist. Der Unterschied der Gitterkonstanten zwischen Ge und GaAs ist weniger als 0.1 %.
Diese Halbleiter sind also nahezu gitterangepasst'®. Die Herstellung des polaren GaAs
auf der unpolaren Ge-Oberflache ist am Fraunhofer ISE bestens aus der Herstellung
hocheffizienter IlI-V Tripelsolarzellen auf Ge-Substrat bekannt. Im Anschluss an das
Si1xGe,-Pufferwachstum koénnen somit antiphasen- und defektfreie GaAs-Schichten

hergestellt werden.

Zum Wachstum der Si-, Si;Ge,- und Ge-Schichten stehen am Fraunhofer ISE die
Precursoren Silan (SiH,) und Ditertiarbutylsilan (DTBSI) fir Si sowie German (GeH,) und
Isobutylgerman (IBGe) fir Ge zur Verfigung. Fir eine bestimmte SiGe,-
Zusammensetzung, d.h. dem Verhaltnis von Si zu Ge im SiyGe,-Kristall, muss wahrend
des Wachstumsprozesses im MOVPE Reaktor ein entsprechendes Verhaltnis an Si- zu
Ge-Precursoren angeboten werden. Diese beiden Verhaltnisse sind im Allgemeinen nicht

'3 GaAs und Ge haben eine Gitterkonstantendifferenz von weniger als 0.1 %. Um diese auszugleichen und
gitterangepasst zu wachsen wird dem GaAs etwa 1 % Indium hinzugefligt, also Gag.gglno.01As gewachsen. Der
Verstandlichkeit halber wird im weiteren Verlauf des Berichtes von GaAs gesprochen.
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gleich. Sie hangen unter anderem stark von der Zerlegung der Precursoren im Reaktor
ab. Das Si- bzw. Ge-Atom muss vom Precursormolektil abgespalten werden, um in den
Kristall eingebaut werden zu kénnen. Fir diesen Vorgang ist Energie notig, die Uber die
Wachstumstemperatur zugefihrt wird. Mit steigender Temperatur nimmt die Zerlegung
des Precursors zu bis 100 % der Molekule im Reaktor zerlegt sind. Diese Zerlegung ist fur
die unterschiedlichen Precursoren verschieden und hangt neben der Temperatur auch
von anderen Randbedingungen wie der Reaktorgeometrie oder dem Reaktordruck ab. Die
Zerlegung wird daher flir jeden Precursor separat ermittelt.

Als Mal fur die Zerlegung der Si- bzw. Ge-Precursoren bietet sich die Wachstumsrate,
von Si bzw. Ge an. Die Wachstumsraten fir die verwendeten Precursoren wurden in
Abhangigkeit von der Wachstumstemperatur bei 100 mbar Reaktordruck und mit H, als
Prozessgas bestimmt und sind in Abbildung 3.41 zusammengefasst. Fir die Zerlegung
eines Precursors ist eine Mindestenergie nétig, so dass das Wachstum erst oberhalb
einer Mindesttemperatur stattfinden kann. Unterhalb dieser Temperatur ist die
Wachstumsrate gleich Null. Mit zunehmender Temperatur nehmen die Zerlegung des
Precursors und damit die Wachstumsrate zu. Die Wachstumsrate erreicht einen
Sattigungswert, wenn der Precursor zu 100 % zerlegt ist.

Die Wachstumsraten wurden mittels der Fabry-Perot-Oszillationen aus den in-situ
Reflexionsmessungen ermittelt (Abschnitt 3.2.2.6). Zur Ausbildung der Fabry-Perot-
Oszillationen ist eine Anderung des Brechungsindexkontrastes nétig. Aus diesem Grund
wurden die Ge-Schichten quasi gitterangepasst auf GaAs-Substrat und die Si-Schichten
auf einer GaP-Nukleationsschicht auf Si hergestellt. Die Wachstumsrate ist bei einer
festen Wachstumstemperatur proportional zum Precursorangebot und wurde fir eine
Vergleichbarkeit der Wachstumsraten auf einen Precursorfluss von 4.46:-10™ mol/min
normiert.
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Abbildung 3.41: Wachstumsraten von Si und Ge mit den Precursoren SiH,, DTBSIi, GeH, und
IBGe bei 100 mbar Reaktordruck und mit H,-Prozessgas. Die Wachstumsraten wurden zur
Vergleichbarkeit auf einen Precursorfluss von 4.46- 10" mol/min normiert.

Aus dem temperaturabhangigen Verlauf der Wachstumsraten ergibt sich ein stark
unterschiedliches Zerlegungsverhalten der Si- und Ge-Precursoren. Die beiden Ge-
Precursoren beginnen bereits bei verhaltnismaRig niedrigen Temperaturen zu zerlegen.
GeH, beginnt mit der Zerlegung bei ~ 550 °C und ist oberhalb von 800 °C nahezu
vollstandig zerlegt. IBGe beginnt sogar bei noch niedrigeren Temperaturen mit der
Zerlegung. Die Zerlegung der beiden Si-Precursoren SiH, und DTBSi dagegen beginnt
erst im Bereich von 700-750°C und sind erst bei Temperaturen oberhalb von 1000 °C
vollstandig zerlegt.

Fir das Wachstum der Si;Ge,-Puffer sollte die Wachstumstemperatur so niedrig wie
moglich gewahlt werden. Si und Ge haben stark unterschiedliche thermische
Ausdehnungskoeffizienten (Abbildung 3.73), so dass beim Abkiihlen von Prozess- zu
Raumtemperatur thermisch induzierte Spannungen im Material hervorgerufen werden.
Diese konnen zu unerwlnschter Rissbildung fihren. Durch eine Verringerung der
Wachstumstemperatur werden die thermisch induzierten Spannungen und damit die
Wahrscheinlichkeit der Rissbildung reduziert. SiH, und DTBSi erreichen allerdings erst
oberhalb von 800 °C eine signifikante Zerlegung, so dass ein Si; Ge,-Pufferwachstum
erst in diesem Bereich moglich ist.

Eine zweite Anforderung beim Wachstum der Sii,Ge,-Puffer ist, dass die gesamte
Materialzusammensetzung von Si (x=0) bis Ge (x=1) eingestellt werden kann. Dies wirde
bei einer ahnlichen Zerlegung von Si- und Ge-Precursoren kein Problem darstellen. Bei
der Verwendung der zur Verfligung stehenden Precursoren misste diese Temperatur
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jedoch oberhalb von ca. 950-1000 °C gewahlt werden, was wegen der thermisch
induzierten Spannungen aber zu hoch ist. Das Wachstum von Si-haltigen Schichten ware
prinzipiell auf Grund der geringen Zerlegung der Si-Precursoren auch erst oberhalb von
800°C maoglich. Gleichzeitig sind die Ge-Precursoren GeH; und IBGe in diesem
Temperaturbereich bereits vollstandig zerlegt. Dies ist insbesondere flir die Herstellung
von Siy,Ge, mit geringem Ge-Anteil problematisch. Hier miissen sehr geringe Ge-Mengen
und sehr grolle Si-Mengen gleichzeitig im Reaktor angeboten werden, was seitens der
Anlagenkonfiguration nicht moéglich ist.

Insgesamt wurde das Wachstum von Si- und Ge-Schichten auf dem CRIUS Reaktor
erfolgreich eingefahren (Arbeitspaket 2.2). Leider ergeben sich grundsatzliche
Limitierungen beim Wachstum von SiiGe,-Pufferstrukturen in der derzeitigen
Anlagenkonfiguration mit den verwendeten Precursoren. Fir eine Umristung des
Systems wéren aufwandige maschinelle Anderungen erforderlich. Zuséatzlich sollte man
Uber die Verwendung alternativer Si-Precursoren mit niedrigerer Zerlegungstemperatur
nachdenken, wie z.B. dem gasférmigen Disilan. Hierfir ware ebenfalls ein Umbau der
Infrastruktur und MOVPE Anlage erforderlich, die im Rahmen dieses Projektes nicht
vorgesehen waren. Der Fokus der metamorphen Pufferstrukturen wurde daher auf die
Untersuchung weiterer Pufferkonzepte gelegt, die in den nachfolgenden Abschnitten
vorgestellt werden.

3.2.4.2 Direktes Ge-Wachstum auf Si

Eine Alternative zum sukzessiven Ubergang in der Gitterkonstante von Si zu Ge mit
einem SiisGey-Puffer ist ein reiner Ge-Puffer. Hierbei handelt es sich um das direkte
Wachstum von Ge auf dem Si-Substrat. Die resultierende Ge-Oberflache dient — ebenso
wie nach der Abscheidung eines Si;Ge,-Puffers — wieder als Basis fur das am
Fraunhofer ISE bekannte Wachstum von GaAs-Schichten.

In der Literatur ist das direkte Ge-Wachstum auf Si in der Form eines
Wachstumsprozesses in zwei Temperaturstufen zu finden [57]. Die Herstellung des Ge-
Puffers teilt sich in die Nukleation einer Ge-Schicht auf Si bei tiefen Temperaturen (LT-
Ge) gefolgt von einer Ge-Schicht bei hohen Temperaturen (HT-Ge)". Die
Untersuchungen wurden in aller Regel mittels Molekularstrahlepitaxie (MBE) und
Chemischer Gasphasenabscheidung im Ultrahochvakuum (UHV-CVD) durchgefuhrt. Mit
dem Wachstum eines direkten Ge-Puffers auf Si konnten RMS-Oberflachenrauigkeiten
von 0.33 nm und einer DurchstoRversetzungsdichte von ca. 10° cm™ bei der Abscheidung
im Ultrahochvakuum erreicht werden [58]. Damit ist dieses Pufferkonzept grundsatzlich far

" LT-Ge und HT-Ge sind die Abkurzungen der engl. Begriffe low-temperature Ge und high-temperature Ge.
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die Epitaxie von llI-V-Solarzellen geeignet, bei der eine DurchstoRversetzungsdichte von
unter 10° cm™ vorausgesetzt wird.

Die LT-Ge-Nukleation soll bei méglichst niedrigen Temperaturen stattfinden. Durch die
niedrige Temperatur haben die Ge-Atome auf der Oberflache eine geringere
Beweglichkeit, so dass ein dreidimensionales Inselwachstum unterdrickt wird. Ahnlich zur
initialen GaP-Nukleation auf Si (Abschnitt 3.2.3.3), ist das Wachstum einer
zweidimensionalen Oberflache wichtig, um eine unerwinschte Defektbildung auf Grund
einer rauen Oberflache hervorzurufen. Gleichzeitig entsteht gerade wegen der geringen
Beweglichkeit der Ge-Atome eine hohe Dichte an Punktdefekten in der LT-Ge-
Nukleationsschicht, die als Nukleationskeime flir Versetzungsbildung dienen, die
wiederum gezielt zur Relaxation beitragen sollen. Die HT-Ge-Schicht wird oberhalb von
500 °C abgeschieden und soll wahrend des Wachstums vollstandig relaxieren. Die
Relaxation erfolgt dabei idealerweise Uber die Ausbildung von
Gitterfehlanpassungsversetzungen an der Si-Ge-Grenzflache und an den Punktdefekten
in der LT-Ge-Schicht, so dass die HT-Ge-Schicht defektfrei bleibt.

Im Rahmen dieses Projektes wird das Ge-Wachstum auf Si in einer MOVPE-Umgebung
bei Reaktordriicken oberhalb von 50 mbar und unter der Verwendung der Prozessgase
Wasserstoff (H,) oder Stickstoff (N,) durchgefiihrt. Damit ergeben sich vollkommen
andere Wachstumsbedingungen als bei den in der Literatur verwendeten Methoden der
MBE oder UHV-CVD, die beide im Ultrahochvakuum stattfinden. Aus diesem Grund
wurde das Ge-Wachstum gewissermalfien vollstandig neu untersucht. Wie auch schon bei
der GaP-Nukleation auf Si fand zum besseren Verstandnis der LT-Ge-Nukleation eine
enge Zusammenarbeit mit dem HZB unter Anwendung ihrer oberflachensensitiven
Messmethoden statt. Am Fraunhofer ISE standen fur das Ge-Wachstum die Precursoren
GeH, und IBGe zur Verfiigung. Die Hauptinformationsquelle fir die Beobachtung der
Wachstumsprozesse war die in-situ Reflexionsmessung mit dem EpiCurveTwinTT
(Abschnitt 3.2.2.1).

Gleich zu Beginn der Untersuchungen wurde das Konzept des zweistufigen Ge-
Wachstums zur Herstellung einer GaAs-Einfachsolarzelle auf Si-Substrat verwendet, um
potentielle Problemquellen auf dem Weg zur fertigen Solarzelle moglichst frih zu
identifizieren. Die Schichtstruktur der GaAs-Solarzelle auf Si-Substrat mit Ge-Puffer ist
schematisch in Abbildung 3.42 dargestellt. Das Wachstum fand auf einem Si-Substrat mit
6° Verkippung statt.
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Abbildung 3.42: Schematischer Schichtaufbau der GaAs-Einfachsolarzelle auf einem Ge-Puffer
auf Si-Substrat.

Das Wachstum des Ge-Puffers wurde im CRIUS Reaktor mit GeH, durchgefuhrt. Das
prinzipielle Vorgehen hat sich dabei an Sakai et al. [57] orientiert. Die in-situ Reflexion des
Wachstumsprozesses ist in Abbildung 3.43 mit den drei Prozessabschnitten LT-Ge-
Wachstum, Annealing und HT-Ge-Wachstum gezeigt. Eine 50 nm dicke LT-Ge-
Nukleationsschicht wurde bei 420 °C (50 mbar in H,, 25 sccm GeH,) abgeschieden,
gefolgt von einem Annealing bei 640 °C. Das Annealing hat den Zweck einer ersten
Ausbildung von Gitterfehlanpassungsversetzungen zur teilweisen Relaxation der LT-Ge-
Schicht. Das Ge-Pufferwachstum wurde mit einer 180 nm dicken HT-Ge-Schicht bei
580°C (100 mbar) abgeschlossen. Wahrend des gesamten Wachstumsprozesses konnte
keine signifikante Aufrauhung der Ge-Oberflache anhand des in-situ Reflexionssignals
beobachtet werden. Insbesondere beim Wachstum der HT-Ge-Schicht ist keine Abnahme
in der Reflexion erkennbar. Die RMS Oberflachenrauigkeit wurde mit AFM zu 1.33 nm
bestimmt und ist damit sehr gering. Rontgenbeugungsmessungen deuten auf eine nahezu
vollstandige Relaxation der Ge-Pufferschicht auf Si hin.
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Abbildung 3.43: In-situ Reflexionsmessung wéhrend des Ge-Pufferwachstums auf Si-Substrat mit
6° Verkippung nach [111] (B0278-ge-3-6°). Die Nukleation von 50 nm LT-Ge findet bei 420°C

(50 mbar in Hy, 25 sccm GeH,) statt. Das Annealing erfolgt fiir 5 min bei 640°C (100 mbar). Zum
Schluss werden 180 nm HT-Ge bei 580°C (100 mbar) abgeschieden. Das Ge-Wachstum wurde
vollsténdig mit GeH, durchgefiihrt.

Die Herstellung von GaAs-Schichten auf einer Ge-Oberflache erfordert einen speziellen
Nukleationsprozess, der auf dem CRIUS Reaktor nicht hinreichend entwickelt ist. Aus
diesem Grund wurde dieser Ge-Puffer auf Si unter Ausschluss von Sauerstoff in einen
horizontalen MOVPE Planetenreaktor transferiert. Dort wurde die Nukleation auf Ge und
das Wachstum einer GaAs-Einfachsolarzelle auf dem Ge/Si-Quasisubstrat und einem Ge-
Referenzsubstrat durchgefiihrt. Die Solarzelle besteht aus einem p-dotierten Emitter,
einer n-dotierten Basis, sowie Barriereschichten aus AlGalnP und hat eine Gesamtdicke
von 2.5 ym (Abbildung 3.42). Die in-situ Reflexionssignale bei 405 und 950 nm wahrend
des Wachstums sind in Abbildung 3.44 wiedergegeben. Die Oberflache der Solarzelle auf
dem Ge/Si-Quasisubstrat zeigt auch nach dem Wachstum der Solarzellenstruktur noch
eine gute Morphologie. Allerdings kann in der in-situ Reflexion bei 450 nm bereits ein
leichter Abfall des Messsignals beobachtet werden, der auf dem Ge-Referenzsubstrat
nicht auftritt. Dies deutet auf eine steigende Mikrorauhigkeit der Oberflache wahrend des
Wachstumsprozesses hin und gibt damit einen ersten Hinweis auf mdgliche Defizite in der
Materialqualitat des Ge-Puffers.
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Abbildung 3.44: In-situ Reflexionsmessung bei 405 und 950 nm Wellenlénge wéhrend des
Wachstums einer GaAs-Einfachsolarzelle (3074-sol) auf Ge-Puffer (B0278-ge-3-6°) und Ge-
Referenzsubstrat. Das Wachstum der Solarzelle wurde in einem horizontalen Planetenreaktor am
Fraunhofer ISE durchgefiihrt. Der Abfall des Reflexionssignals beim Wachstum auf dem Ge/Si-
Quasistubstrat gegeniiber dem Ge-Referenzsubstrat ist auf eine zunehmende Mikrorauigkeit an
der Oberflache zuriickzufiihren.

Die Dotierungen des p-AlGalnP-Fensters, des p-GaAs-Emitters und der n-GaAs-Basis der

Solarzelle wurden mittels ECV-Profiling® tberpriift. Es ergeben sich fiir das p-AlGalnP-

Fenster p = 1-2:10" c¢m?, fiir den p-Emitter p = 1:10'-1:10"® cm™ und fiir die n-Basis n =

4-6:10"" cm™. Die vorgesehenen Dotierungen wurden somit realisiert.

Die Charakterisierung der Solarzelle anhand ihrer Strom-Spannungs-(I-V-)Hellkennlinie

liefert bei einfacher Sonnenkonzentration unter AM1.5d Spektrum zunachst keinen Strom.

Erst bei hoher Lichteinstrahlung im Bereich von 300 bis 350-facher Sonnenkonzentration

lassen sich sehr geringe Strome im Bereich weniger yA messen (Abbildung 3.45). Eine

weitere Untersuchung der Solarzelle mit einem Multimeter ergibt einen Widerstand der

Solarzelle von etwa 10 Q, was einem Kurzschluss der Solarzelle gleich kommt.

Normalerweise bewegt sich der Parallelwiderstand einer Solarzelle im Bereich einiger kQ.

15

ECV-Profiling,

engl.

Electrochemical

Capacitance Voltage, ist eine Methode zur

tiefenaufgeldsten Bestimmung der Dotierung von Halbleitern.
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Abbildung 3.45: IV-Hellkennlinie der GaAs-Einfachsolarzelle auf Ge/Si-Quasisubstrat bei hohen
Konzentration (ca. 300-350 fache Sonnenkonzentration bei AM1.5d). Die Solarzelle ist
kurzgeschlossen. IV-Messung bei einfacher Sonnenkonzentration ergibt keinen messbaren Strom.

Zur Analyse der Ursache fir den geringen Strom der Solarzelle sowie zur Defektanalyse
des Ge-Puffers wurden TEM-Querschnittsaufnahmen der GaAs-Solarzelle auf Ge/Si-
Quasisubstrat angefertigt. Bereits die Ubersichtsaufnahme der Gesamtstruktur (Abbildung
3.46(a)) zeigt eine sehr hohe Versetzungsdichte in der Ge-Pufferschicht, die sich in die
aktiven GaAs-Schichten fortsetzen. Die Versetzungsdichte lasst sich mit weit Uber
10® cm™ abschéatzen und ist damit deutlich zu hoch fiir eine hocheffiziente I11-V-Solarzelle.
Die Defekte wirken als Rekombinationszentrum fiir Elektron-Lochpaare und sorgen auch
fir einen Kurzschluss des pn-Ubergangs, der in dem niedrigen Parallelwiderstand der
Solarzelle resultiert.

Ein offensichtlicher Ursprung der Versetzungen ist in der Ge-Pufferschicht zu finden. Die
Versetzungen entstehen an der Grenzflache von Si zu Ge und setzen sich in die GaAs-
Schichten fort (Abbildung 3.46(b)). Hochauflésende TEM-Aufnahmen der Si-Ge-
Grenzflache (Abbildung 3.46(c)) zeigen eine etwa 20 nm breite Defektschicht am
Ubergang von Si zu Ge. Es sind Grenzflachendefekte zum Ausgleich der Differenz der
Gitterkonstanten erkennbar, so wie es das Konzept des Ge-Puffers auf Si vorsieht.
Gleichzeitig treten jedoch Versetzungen auf, die der Grenzflache entspringen, sich in die
daruber liegenden Epitaxieschichten als Fadenversetzungen ausbreiten und dort die
Materialqualitat beeintrachtigen (Abbildung 3.15).

Einer der mdglichen Griinde fir die Ausbildung von Fadenversetzungen an der Si-Ge-
Grenzflache stellt sich bei der Untersuchung des initialen Ge-Wachstums auf Si heraus.
Hierzu wurde die Herstellung der LT-Ge-Nukleationsschicht mit den identischen
Wachstumsbedingungen (420°C, 50 mbar, Ho-Prozessgas, GeH,) wie bei dem Ge-Puffer
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fur die Solarzelle wiederholt. Der Wachstumsvorgang wurde unterhalb von 5 nm LT-Ge-
Schichtdicke abgebrochen und mittels AFM untersucht. Die Oberflache zeigt ein
offensichtliches dreidimensionales Inselwachstum des LT-Ge (Abbildung 3.46(d)) mit
einer hohen RMS Oberflachenrauigkeit von 1.95 nm. Die Si-Oberflache zeigt bei gleichem
Scanfeld lediglich einen RMS Wert von 0.14 nm. Damit ist bereits im ersten Prozessschritt
der LT-Ge-Nukleation auf Si eine potentielle Ursache fir die hohe Versetzungsdichte
identifiziert worden.

1000 nm
[ ]

(a) TEM Hellfeld Zonenachse, (b)
(0-11)-Praparationsebene (0-11)-Praparationsebene

0.0 1: Height 2.0 im

(c) TEM Hellfeld (220)-Reflex,
(110)- Praparationsebene

(d) AFM-Aufnahme

Abbildung 3.46: TEM-Querschnittsaufnahmen am Ge-Puffer und GaAs-Einfachsolarzelle auf Si-
Substrat (B0278-ge-3-6°, 3074-s0l). (a) Ubersichtsaufnahme (iber die gesamte Schichtstruktur
bestehend aus Si-Substrat, Ge-Puffer und GaAs-Solarzelle. Die GaAs-Solarzelle weist eine
Versetzungsdichte jenseits von 1 0° ecm™ auf. (b) VergréBerte Ansicht des Ubergangs vom Si-
Substrat iiber den Ge-Puffer zur GaAs-Solarzelle. Der Ursprung der Versetzungen ist auf die Si-
Ge-Grenzflache zuriickzufiihren. (c) Hochauflésende Aufnahme der Si-Ge-Grenzfldche. Es ist
eine ca. 20 nm dicke Schicht aus Grenzflachendefekten zu erkennen. Einige der Versetzungen
setzen sich aus der Ebene der Grenzfldche in die dariiber liegende Ge-Schicht fort. TEM:
Universitéat Kiel. (d) AFM-Aufnahme einer LT-Ge-Nukleationsschicht unter 5 nm, die unter gleichen
Prozessbedingungen wie bei Ge-Puffer fiir die Solarzelle hergestellt wurde (420°C, 50 mbar, H,-
Prozessgas, GeH,). Die LT-Ge Oberfldche weist eine Oberflachenrauigkeit von 1.95 nm auf
(Vergleich Si-Oberfldche: 0.14 nm).
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Das initiale LT-Ge-Wachstum bildet die Grundlage fiir alle weiteren Epitaxieschichten.
Infolgedessen ist zur Entwicklung eines defektfreien metamorphen Ge-Puffers auf Si ein
zweidimensionaler Wachstumsmodus der LT-Ge-Nukleation — &hnlich zur GaP-Nukleation
auf Si — unabdingbar. Hierzu ist es notwendig das Anwachsverhalten der LT-Ge-Schicht
auf dem Si-Substrat in Abhangigkeit von den Prozessparametern zu verstehen und
geeignete Prozessbedingungen flr zweidimensionales Wachstum zu finden. Aus der
Literatur ist bekannt, dass ein zweidimensionales LT-Ge-Wachstum im Wesentlichen
durch die Reduzierung der Wachstumstemperatur moglich sei. Dieser Ubergang von drei
zu zweidimensionalem Wachstum wird in dem Bereich von 300-375 °C angegeben [58-
60]. Diese Erfahrungen beziehen sich wieder auf die Wachstumsmethoden der MBE und
UHV-CVD und miuissen im hier verwendeten MOVPE-Prozess gesondert untersucht
werden.

Die LT-Ge-Nukleation bei obigem Ge-Puffer wurde bei 420 °C und 50 mbar Reaktordruck
mit GeH, in H, als Prozessgas durchgefiihrt, da GeH, bei sinkender Temperatur
zunehmend schlechter zerlegt. Bei genauer Betrachtung des in-situ Reflexionssignals der
LT-Ge-Nukleation (Abbildung 3.43) lassen sich zwei wesentliche Aspekte beim Wachstum
der initialen LT-Ge-Schicht identifizieren, die bei der weiteren Untersuchung eine Rolle
spielen.

Erstens sieht man anhand des Reflexionsverlaufes wahrend der LT-Ge-
Nukleationsschicht eine lange Periode der Fabry-Perot-Oszillationen. Dies weist auf eine
sehr niedrige Wachstumsrate des LT-Ge hin. Das Wachstum der LT-Ge-Schicht mit einer
Dicke von 50 nm dauert ab dem Zeitpunkt des Wachstumsbeginns ungefahr
300 s. Daraus ergibt sich eine vergleichsweise geringe Wachstumsrate von 0.17 nm/s.
Die niedrige Wachstumsrate ist mit der geringen Zerlegung von GeH, bei diesen niedrigen
Temperaturen von 420 °C verknipft. Bei gleichem GeH4-Fluss aber 700 °C
Wachstumstemperatur liegt die Wachstumsrate bei etwa 1.5 nm/s. Eine weitere
Reduzierung der Temperatur bedeutet, dass ein noch geringerer Anteil des GeH, zerlegt
ist und sich der Wachstumsprozess noch weiter verlangsamt.

Der zweite Aspekt ist eine GeH,-Vorlaufphase mit konstantem Reflexionswert zu Beginn
der LT-Ge-Nukleation, wahrend der kein Ge-Wachstum stattfindet. Trotz einer
andauernden Zufuhr von GeH, wahrend des gesamten Nukleationsprozesses beginnt das
Reflexionssignal erst nach ca. 300 s zu steigen. Dieser Anstieg wird durch die
Abscheidung geringster Mengen Ge auf der Si-Oberflache hervorgerufen. Es entsteht
eine Si-Ge-Grenzflache mit Brechnungsindexkontrast, die das Auftreten der Fabry-Perot-
Oszillationen bewirkt (Abschnitt 3.2.2.1). Dieser Reflexionsanstieg ist der Beginn der
Fabry-Perot-Oszillation und markiert den Zeitpunkt des Wachstumsbeginns.
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Zunachst wurde die Herkunft der GeH,4-Vorlaufphase untersucht. Hierzu wurde das GeH,-
Angebot wahrend der LT-Ge-Nukleation bei sonst gleichen Prozessbedingungen (420 °C,
50 mbar Reaktordruck, Ho-Prozessgas) verandert. Der Verlauf der in-situ Reflexion zu
Beginn der LT-Ge-Nukleation ist in Abbildung 3.47 fir die beiden GeH,-Flisse 25 und
50 sccm abgebildet und zeigt den typischen waagerechten Verlauf der Vorlaufphase. Zum
Zeitpunkt t = 0 s wird GeH, flir das Wachstum im Reaktor angeboten. Fir die beiden
GeH,-Flisse von 25 und 50 sccm ist zusatzlich das kumulierte GeH,-Angebot im Reaktor
aufgetragen. Der Beginn des Wachstums liegt laut dem Reflexionsanstieg mit 25 sccm
GeH, bei 235-250 s. Fir 50 sccm GeH, beginnt das Wachstum bei 125-140 s. In beiden
Fallen wurden vor Wachstumsbeginn knapp 0.3 mol GeH, bereitgestellt. Die Dauer der
GeHj-Vorlaufphase ist also unabhangig vom GeHs-Fluss und nur von der insgesamt
angebotenen GeH,-Menge abhangig. Das lasst darauf schlieffen, dass in der GeHy-
Vorlaufphase ein Prozess stattfindet, der eine bestimmte Menge an GeH, erfordert.
Oberflachensensitive Untersuchungen mittels RAS am HZB haben ergeben, dass die
freien Bindungen der Si-Oberflachenatome vor dem Wachstumsbeginn mit
Wasserstoffatomen abgesattigt werden. Diese Monohydridterminierung rihrt von der
Wasserstoffatmosphare im Reaktor her, die wahrend des Prozesses vorliegt [61]. Sie wird
durch die Anwesenheit von GeH, an der Oberflache entfernt bevor das Ge-Wachstum

einsetzen kann.

Bei einer weiteren Temperatursenkung unterhalb von 420 °C wird sich der Anteil des
zerlegten GeH, nochmal deutlich verringern. Dies entspricht einem reduzierten Angebot
an zerlegtem GeH, und verschiebt damit den Beginn des Ge-Wachstums auf einem
spateren Zeitpunkt. Zur Vermeidung der GeHs-Vorlaufphase ist eine Entfernung der
Monohydridterminierung erforderlich. Am HZB wurde mittels RAS nachgewiesen, dass
sich diese Monohydridterminierung mit einem Annealing der Si-Oberflache in
Stickstoffatmosphare bei 520 °C fir 30 min entfernen lasst [61]. Setzt man diese Si-
Oberflache dem H,-Prozessgas aus, so wird die Monohyrdidterminierung allerdings
praktisch unmittelbar wieder hergestellt. Aus diesem Grund wurde das LT-Ge-Wachstum
nach dem N2-Annealing nicht mit H,, sondern mit N, statt H, als Prozessgas fortgeflhrt.

Mit der Anwendung des N,-Annealings der Si-Oberflache lie} sich die GeH,-Vorlaufphase
praktisch eliminieren, wie in Abbildung 3.48 zu sehen ist. Der Reflexionsanstieg findet
innerhalb der ersten 25 s nach Bereitstellung von GeH, statt, obwohl die Temperatur von
420 auf 400 °C und der GeHs-Fluss von 25 auf 10 sccm reduziert wurden.

Ein zusatzlicher vorteilhafter Faktor ist eine hohere Zerlegung von GeH, durch N, als
Prozessgas im Gegensatz zu H,. Die erhdhte Zerlegung in N, ist am steileren
Reflexionsanstieg trotz geringerem GeHy-Angebot zu erkennen. Durch die Verwendung
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von N, als Prozessgas lasst sich damit zusatzlich die Wachstumstemperatur des LT-Ge
verringern.
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Abbildung 3.47: In-situ Reflexion der initialen LT-Ge-Nukleation auf Si-Substrat bei 420 °C,

50 mbar Reaktordruck und Ho-Prozessgas. Der Beginn des Ge-Wachstums, ermittelt durch einen
Anstieg des Reflexionssignals, erfolgt sowohl fiir 25 als auch 50 sccm GeH,-Fluss nach knapp
0.3 mol angebotenem GeH,.
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Abbildung 3.48: In-situ Reflexionssignale zweier L T-Ge-Nukleationsprozesse. Durch die
Anwendung eines Ny-Annealings der Si-Oberflache bei 520 °C fiir 30 min und der Verwendung
von N, statt H, als Prozessgas lasst sich die GeH,-Vorlaufphase eliminieren. Anhand des
steileren Reflexionsanstieges bei der Verwendung von N, statt H, als Prozessgas, ldsst sich trotz
geringerer Temperatur (400 statt 420 °C) und geringerem GeH ,-Fluss (10 statt 25 sccm) eine
erhéhte Zerlegung von GeH, erkennen.
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Durch die kombinierte Anwendung des Ns-Annealings und N,-Prozessgas konnte die

Nukleationstemperatur fir das LT-Ge-Wachstum bis auf 330 °C bei 50 mbar gesenkt

werden (Abbildung 3.49). Der GeHs-Fluss wurde zusatzlich zur Erhéhung der

Wachstumsrate von 10 auf 95 sccm erhoht, um den Ge-Wachstumsprozess zu
beschleunigen. Bei diesem Nukleationsprozess mit N, ist durch die Entfernung der
Monohydridterminierung keine waagerechte GeH,-Vorlaufphase mehr zu erkennen, weil
das Reflexionssignal vom Beginn der GeHj-Bereitstellung an zunimmt. Dieser
Reflexionsanstieg bei der LT-Ge-Nukleation mit N,-Prozessgas lie3 sich in weiteren LT-

Ge-Nukleationsprozessen reproduzieren.

B0287-ge-5¢-6°, B0351-ge-5¢-6

0,380 I T T T T T T T T T T WY
i 1 50mbar, N -Atmosphare ! |
- I +— ~400°C, 10sccm GeH, ?
'E 0,375 4 [ - ~330°C, 95sccm GeH, b ]
C ]
(2] ! A = T
[y l [
2 03704 : 4
q) A ]
=] i .I
c 3 A .
il | .
> ' ,
203654 | | 2 4
4 Pl 4 _
2 | 400°C S
@ 1 . i
& vk I / 330°C
--—-n-:__ ]
03554  |GeH, -Angebot .
- o
, M I M I M I M I M I '
0 200 400 600 800 1000 1200

Dauer des GeH,-Angebotes [s]

Abbildung 3.49: In-situ Reflexionssignale zweier L T-Ge-Nukleationen bei unterschiedlichen
Temperaturen. Beide Prozesse wurden mit einem Ny-Annealing der Si-Oberfldche und N, als

Trégergas durchgefiihrt. Durch die erh6hte Zerlegung von GeH, mit N, statt H, konnte die
Nukleationstemperatur auf bis zu 330 °C reduziert werden. Eine waagerechte GeH,-Vorlaufphase

wie bei der Verwendung von H»-Trdgergas ist nicht mehr erkennbar.

Insgesamt konnte durch die Anwendung eines No-Annealings der Si-Oberflache und des
Austausches des H,-Tragergases durch N,-Tragergas eine Reduzierung der LT-Ge-
Nukleationstemperatur von 420 auf 330 °C erreicht werden. Durch die Reduzierung der
Nukleationstemperatur durch die Anpassung der Prozessbedingungen wurde das
dreidimensionale Inselwachstum deutlich reduziert, wie die AFM-Aufnahmen in Abbildung
3.50 zeigen. Die bei 420 °C mit H, hergestellte Nukleationsschicht (Abbildung 3.50(a)) hat
eine RMS-Oberflachenrauigkeit von 3 nm. Durch das N>-Annealing und der Ge-Nukleation
bei 330 °C mit N, konnte die RMS-Oberflachenrauigkeit mit 0.5 nm auf ein Sechstel
reduziert werden. Die Ge-Schichtdicken wurden mittels Ellipsometrie fiir beide Proben auf
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3 nm bestimmt. Der Weg, die Nukleationstemperatur fir ein zweidimensionales LT-Ge-
Wachstum zu senken, erweist sich damit als richtungsweisend.
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(a) (b)
Abbildung 3.50: AFM-Aufnahmen von zwei 3 nm dicken LT-Ge-Nukleationen auf Si-Substrat. (a)
Die Ge-Nukleationsschicht wurde bei 420 °C mit H,-Prozessgas hergestellt (B0293-ge-5b-2°) und
weist eine RMS-Oberflachenrauigkeit von 3 nm auf. (b) Durch die Herstellung der Ge-
Nukleationsschicht bei 330 °C mit N,-Prozessgas und einem No-Annealing der Si-Oberfldche liel3
sich die RMS-Oberfldchenrauigkeit auf 0.5 nm reduzieren (B0355-ge-6¢-6°).

Die weitere Reduzierung der LT-Ge-Nukleationstemperatur fir noch glattere Ge-
Nukleationsschichten ist mit den derzeitigen Prozessparametern nicht sinnvoll. Das LT-
Ge-Wachstum, wie es in Abbildung 3.49 anhand des Reflexionsverlaufes zu erkennen ist,
bendtigt fir die Abscheidung der ersten Nanometer iber 15 Minuten. Eine Reduzierung
der Nukleationstemperatur mit diesen Prozessparametern resultiert in einer noch
geringeren Zerlegung des GeH,, wodurch wiederum die Wachstumsrate noch starker
reduziert wird und der Nukleationsprozess nicht mehr praktikabel ist.

Fir eine Weiterentwicklung des Ge-Puffers missen demnach Prozessbedingungen
gefunden werden, die eine Zerlegung von GeH, bei noch niedrigeren Temperaturen
beglinstigen. Mdgliche Wege sind die Verwendung von héheren Reaktordriicken,
geringeren Flussgeschwindigkeiten der Prozessgase oder die Verwendung des
Precursors IBGe. Diese Ansatze sollten in kiinftigen Wachstumsprozessen mit weiteren
grundlegenden Untersuchungen der Ge-Nukleation auf Si-Oberflachen begleitet werden,
wie sie am HZB in aller Genauigkeit durchgefiihrt werden kénnen. Insgesamt bleibt das
Konzept des Ge-Puffers auf Si-Substrat weiterhin interessant fir die Integration von IlI-V
Solarzellen auf Si, da es die Herstellung eines Ge-Puffers mit sehr geringer
Pufferschichtdicke < 500 nm und die bekannte Nukleation von GaAs auf einer Ge-
Oberflache ermdoglicht.
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3.2.4.3 GayxInsP-Pufferstruktur

Das Gay.,In,P-Materialsystem ist eine weitere Moglichkeit einen Ubergang in der
Gitterkonstante von Si zu GaAs mit einem metamorphen Puffer durchzufiihren. Die
Wachstumsgrundlage fur den Ga...InP-Puffer ist eine antiphasen- und defektfreie GaP-
Nukleationsschicht auf dem Si-Substrat (Abschnitt 3.2.3). AnschlieRend findet der
Gitterkonstantenubergang von GaP zur Gitterkonstante von GaAs durch den sukzessiven
Austausch im Gruppe-lll-Element von Ga nach In statt (Abbildung 3.16). Die
Gitterkonstante von GaAs ist bei einem In-Anteil von 50 %, also Gag s0lng 50P, erreicht. Das
nachfolgende gitterangepasste Wachstum von GaAs fur 11I-V Solarzellen auf Gag solng soP
ist ohne weiteres maoglich.

Bei der Untersuchung der Pufferstrukturen mit einem Gitterkonstantenibergang im
System der IlI-V Halbleiter wurde die Gaq4InP- der GaAs,P,-Pufferstruktur zunachst
vorgezogen. Im Gegensatz zu Ga4InP enthdlt GaAs,P,« Arsen. Aus Untersuchungen
des HZB zur GaP-Nukleation auf Si-Substrat ergab sich, dass As-Rlckstédnde die
Praparation einer doppelgestuften Oberflaiche flr antiphasenfreie GaP-Nukleation
beeintrachtigt. Zur Gewahrleistung einer hohen Materialqualitat der GaP-Nukleation auf Si
durch Vermeidung einer As-Kontamination des Reaktors wurde daher mit dem Ga,In,P-
Puffer begonnen.

Ga«InsP hat sich im Verlauf der Untersuchungen jedoch als schwieriges Materialsystem
fur eine Pufferstruktur fir den Ubergang von GaP zu Si erwiesen. Das Material tendierte
unabhéngig von den verwendeten Wachstumsbedingungen dazu neben den
gewlnschten Fehlanpassungsversetzungen auch durchstoRende Versetzungen zu bilden.
Die Fadenversetzungen, die bis zur Oberflache durchstoRen resultieren in einer
schlechten Oberflachenmorphologie. Dies kann bereits wahrend dem Wachstum mit der
in-situ Reflexion durch die Abnahme der Reflexion verfolgt werden. Ein Wachstum von
llI-V Solarzellen auf dieser Grundlage ist leider nicht erfolgsversprechend, da die
Materialqualitat fur die 1lI-V Halbleiter nicht ausreicht.
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Es konnten trotz einer breiten Variation der Wachstumsparameter keine Bedingungen
gefunden, mit denen eine ausreichende Oberflachenmorphologie fiir das gitterangepasste
Wachstum von GaAs und GagsolngsoP erreicht wurde. Tabelle 3.3: gibt einen Uberblick
Uber die verwendeten Parameter beim Wachstum der Ga.InP-Puffer. Die wesentlichen
Parametervariationen bestanden in

- der Wachstumstemperatur: 580, 520 und 650 °C

- der Wachstumsrate: 0.53 und 0.85 nm/s

- dem Dotierstoff zur n-Dotierung des Materials: Si und Te

- der Ga-Quelle: TMGa und TEGa

- der Puffergeometrie: linearer Puffer, linear-gestufter Puffer mit verschiedenen
Dicken und Anzahl an Pufferschichten.

Mit keinem dieser Parameterkombinationen konnte ein Parametersatz identifiziert werden,
der als Ausgangspunkt fir weitere Optimierung geeignet gewesen ware. Tabelle 3.3:
enthalt zusatzlich die Information in welcher der Pufferschichten der Wachstumsprozess
abgebrochen wurde, weil die in-situ Reflexion so deutlich abgesunken war, dass eine
Fortsetzung des Wachstums nicht sinnvoll war. Es stellt sich damit heraus, dass das
Ga4InP-Materialsystem mit den hier untersuchten Bedingungen fiir das Wachstum eines
metamorphen Puffers nicht geeignet ist.

Tabelle 3.3: Ubersicht (iber die wesentlichen Parameter die zum Wachstum von Ga.In,P-
Pufferstrukturen auf GaP auf Si verwendet wurden. In der letzten Spalte ist angegeben, in welcher
der Pufferschichten ein Abbruch des Wachstumsprozesses auf Grund einer starken Degradation
des in-situ Reflexionssignals erfolgte.

Prozess- Tempera- Puffer- Wachstums- Dotier- Ga- Prozessabbruch
nummer tur[°C] schichten rate [nm/s] stoff Quelle in Schicht
B0220 580 94200 nm 0.53 Si TMGa 8von?9
B0226 580 94200 nm 0.53 Si TEGa 3von9
B0232 620 94200 nm 0.53 Si TMGa kein Abbruch
B0234 650 94200 nm 0.85 Si TMGa kein Abbruch
B0236 650 94200 nm 0.85 Te TMGa 7von?9
B0241 620 1.8 ymlinear 0.85 Si TMGa kein Abbruch
B0243 620 94200 nm 0.53 Si TMGa 4von?9
B0245 650 204100 nm 0.85 Si TMGa kein Abbruch
B0247 620 94200 nm 0.85 Si TMGa kein Abbruch
B0249 650 94200 nm 0.53 Si TMGa 8von?9
B0251 620 204100 nm  0.53 Si TMGa kein Abbruch

Der Gaj4nP-Puffer diente dennoch als interessantes Objekt zum Verstandnis des
Wachstums. Es besteht bereits seit langerem die Vermutung, dass die Harte des
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Puffermaterials bei der Versetzungsbildung und Relaxation eine wichtige Rolle spielt. Bei
der Untersuchung der Gaq,InP-Puffer ist ein potentieller Zusammenhang erkennbar
geworden. Daher werden im Folgenden die Ergebnisse der Untersuchungen an einem
Gay4InP-Puffer (B0247) auf Si-Substrat und die beobachtete Beziehung zwischen
Materialharte und Oberflachendegradation vorgestellt.

Der GaqxlnsP-Puffer ist bei 620 °C, mit einer Wachstumsrate von 0.85 nm/s, dem
Dotierstoff Si und mit den Quellen TMGa, TMIn und TBP hergestellt worden. Es wurde
eine GaP-Nukleationsschicht mit einer Dicke von 159 nm in einem Wachstumsprozess mit
dem Gaq,InP-Puffer auf 6° verkipptem Si-Substrat hergestellt. Die gesamte
Schichtstruktur des Puffers mit neun Pufferschichten @ 200 nm Dicke ist in Abbildung
3.51(a) dargestelit.

Der In-Gehalt der einzelnen Gai.InP-Pufferschichten wurde unter Zuhilfenahme von
hochauflésender Roéntgenbeugung mit Reciprocal Space Maps (Abschnitt 3.2.2.2)
bestimmt. Abbildung 3.51(b) zeigt eine solche R&ntgenbeugungsaufnahme der
nebenstehenden Gaq,InP-Pufferstruktur. Zur Auswertung der Réntgenbeugungs-
untersuchungen sind neben der gezeigten Aufnahme drei weitere Messungen nétig, die
aus Griinden der Ubersichtlichkeit nicht gezeigt werden. Aus den Positionen der
Intensitatsmaxima, die sich den einzelnen Pufferschichten zuordnen lassen, kann der In-
Gehalt jeder Pufferschicht ermittelt werden. Fir die Bestimmung des In-Gehalts einer
gewissen Pufferschicht muss das zugehdrige Intensitdtsmaximum auf allen vier
Aufnahmen erkennbar sein. Anhand der Auspragung der Intensitatsmaxima lasst sich
bereits erkennen, dass die Materialqualitdt der Gaq,InP-Pufferschichten mit
zunehmender Pufferdicke stark abnimmt. Auf den Réntgenbeugungsaufnahmen lassen
sich nur die Positionen der Intensitdtsmaxima der Pufferschichten 1 bis 4 bestimmen.
Pufferschicht 1 bis 3 zeigen noch deutliche Intensitatsmaxima. Die Auspragung der
Pufferschicht 4 dagegen fangt bereits an schwacher zu werden. Die Maxima der
Schichten 5 bis 9 nehmen in ihrer Auspragung noch weiter ab und sind auf den anderen
Aufnahmen teilweise Gberhaupt nicht mehr erkennbar.
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Abbildung 3.51: (a) Schichtaufbau des Ga;.4InP-Puffers auf 6° verkipptem Si-Substrat (B0247).
(b) Reciprocal Space Map (224-Reflex) des nebenstehenden Gaj.,In,P-Puffers. Aus den
Réntgenbeugungsaufnahmen lassen sich nur die Intensitdtsmaxima der Pufferschichten 1 bis 4
ermitteln.

Die Bestimmung des In-Gehaltes der Pufferschichten 1 bis 4 Iasst sich also experimentell
durchfhren. Mit diesem Ergebnis lasst sich die in Abbildung 3.52 gezeigte Einbaukurve
von Indium in den Gai4In,P-Kristall bei den verwendeten Prozessbedingungen ermitteln.
Die Einbaukurve gibt an, welcher In-Gehalt im Gas«In,P-Kristall bei einem bestimmten
TMIn-Anteil in der Gasphase vorliegt. Der TMIn-Anteil in der Gasphase bezieht sich dabei
auf das Gesamtangebot der Gruppe-IlI-Precursoren TMIn und TMGa, da sich In und Ga
den Gruppe-lll-Gitterplatz im Ga.«InsP-Kristall teilen. Aus der In-Einbaukurve wiederum
l&sst sich der In-Gehalt der ubrigen Pufferschichten 5 bis 9 extrapolieren, da der TMIn-
Anteil im Reaktor wahrend des Prozesses bekannt ist. Es ergibt sich dass der Puffer bis
zu einem In-Gehalt von 55 % gewachsen wurde und damit knapp Uber der angestrebten

Materialzusammensetzung von Gag s0lng50P liegt.
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Abbildung 3.52: Einbaukurve von Indium in Ga.In,P mit den Precursoren TMGa, TMIn und TBP
bei 620 °C und einer Wachstumsrate von 0.85 nm/s.

Der Verlust der Materialqualitat mit zunehmender Pufferschichtdicke wird bereits wahrend
dem Wachstum anhand des in-situ Reflexionssignals deutlich (Abbildung 3.53). In den
Schichten 2 bis 3 ist bereits eine leichte Degradation sichtbar; wahrend die
Reflexionsminima der Fabry-Perot-Oszillationen auf gleicher Hohe bleiben fallt das
Reflexionsniveau der Maxima bereits etwas ab. Ab der vierten Pufferschicht findet eine
klare Abnahme des Reflexionsniveaus statt, die sich bis in die letzte Pufferschicht fortsetzt
und die Degradation der Wachstumsoberflache widerspiegelt. Eine Mikroskopaufnahme
dieser Oberflache ist ebenfalls in Abbildung 3.53 gezeigt. Sie weist neben einer
generellen Aufrauhung der Oberflache zusatzlich die Formierung von Erhebungen auf.
Diese Oberflachenbeschaffenheit ist fir ein anschlielendes Ill-V-Solarzellenwachstum
unbrauchbar.
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Abbildung 3.53: In-situ Reflexionsmessung wéhrend des Wachstums der in Abbildung 3.51(a)
gezeigten Gaq.InP-Pufferstruktur (B0247). Im Verlauf des Wachstums nimmt das Reflexionssignal
stark ab, was auf eine Degradation der Oberfldche schlie3en I&dsst. Eine Mikroskopaufnahme zeigt
die Oberflachenbeschaffenheit nach dem Ga,.,In,P-Pufferwachstum, die fiir ein nachfolgendes
Wachstum einer IlI-V-Solarzelle ungeeignet ist.

Die Untersuchung mittels Transmissionselektronenmikroskopie bestatigt die geringe
Materialqualitdt des Gaq4nP-Puffers. In Abbildung 3.54(a) ist eine TEM-
Dunkelfeldaufnahme im Querschnitt des Puffers gezeigt. Sie zeigt am unteren Rand das
Si-Substrat und darauf aufbauend die GaP-Nukleationsschicht mit den insgesamt neun
Pufferschichten. Die gesamte Struktur ist von Versetzungen und planaren Defekten wie
Stapelfehlern und Mikrozwillingen durchsetzt, die beispielhaft in der VergroRerung in
Abbildung 3.54(b) gekennzeichnet sind. Die Defekte konzentrieren sich nicht innerhalb
der Pufferstruktur, sondern reichen bis zur Probenoberflache. Bis einschlielllich zur
vierten Pufferschicht ist eine Ansammlung der Versetzungen an den Puffergrenzflachen
vorzufinden. Beim Ubergang von der vierten zur fiinften Pufferschicht ist die Grenzflache
gerade noch durch die Lokalisation der Versetzungen erkennbar. Ab der Pufferschicht 5
bis 9 setzen sich die Defekte Uber die Grenzflachen der Pufferschichten hinweg und es

sind keine Grenzflachen mehr zu erkennen.

Bei der gemeinsamen Betrachtung der Messergebnisse aus Réntgenbeugung, in-situ
Reflexion und TEM entsteht der Eindruck, dass das Wachstum des Ga.InsP-Puffers bis
einschliel3lich der dritten Pufferschicht eine héhere Materialqualitdt erreicht und ab der
vierten Pufferschicht zusehends an Materialqualitat verliert. An dieser Stelle lasst sich
eine mogliche Beziehung zwischen der Materialqualitdt und der Harte des GaqInyP-
Materialsystems herstellen. Le Bourhis, et al. [62] haben die Harte des GajxInP-
Materialsystems in Abhangigkeit vom In-Gehalt untersucht und dabei den Verlauf der
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Harte von GaP bis hin zu InP beschrieben, der in Abbildung 3.55 reproduziert ist.
Ausgehend von GaP nimmt die Gai,n,P-Harte mit der Zugabe von In zunachst
geringfugig zu bis ein In-Gehalt von 20 % erreicht ist. AnschlieRend fallt die Harte bei
steigendem In-Gehalt bis auf die Harte von InP ab. Fir das Pufferwachstum bis zur
Gitterkonstante von GaAs ist der Bereich von GaP bis Gagsolngs0P mit einem In-Gehalt
von 50 % relevant. Zusatzlich zum Ga,In,P-Harteverlauf sind die nach [62] berechneten
Harten der Pufferschichten des untersuchten Ga,,In,P-Puffers eingezeichnet.

; Versetzuﬁgen ¥ "J—"

e

200 nm

(@) (b)

Abbildung 3.54: TEM-Ubersichtsaufnahme (a) im Querschnitt des Gay.InP-Puffers B0247 mit
einer VergréBerung des markierten Bereiches (b). Die gesamte Pufferstruktur ist mit
Versetzungen und planaren Defekten (Stapelfehler, Mikrozwillinge) durchzogen, die bis an die
Oberfldche reichen und die geringe Materialqualitdt des Puffers untermauern. Nur von
Pufferschicht 1 bis 5 bildet sich ein Versetzungsnetzwerk an den Grenzflachen
aufeinanderfolgender Pufferschichten aus. Ab Pufferschicht 5 bis 9 setzen sich die Defekte (iber
die Grenzfléchen fort. Der runde Ausschnitt im Ubersichtsbild ist durch eine Apertur im TEM-
Mikroskop verursacht. TEM: Universitédt Marburg, Dunkelfeld Weak beam (004).

In den ersten drei Pufferschichten, in denen die Materialqualitdt noch hoher einzuordnen
ist, nimmt die Harte mit dem Wachstum des Puffers zu. Von Pufferschicht 3 zu 4 bleibt die
Harte nahezu konstant, bevor sie mit dem Ubergang von Pufferschicht 4 zu 5 bis hin zu
Pufferschicht 9 monoton fallt. Die derzeitige Interpretation ist, dass beim Wachstum einer
harteren auf einer weicheren Schicht die Versetzungsgeneration zur Relaxation in der
weicheren Schicht stattfindet, da in dieser Versetzungen leichter generiert werden
kénnen. Diese Versetzungen biegen an der Grenzfliche zur dariber liegenden
Pufferschicht ab und setzen sich nicht bis an die Oberflache fort. Wachst man dagegen
eine weiche auf einer harten Schicht, so bilden sich die Versetzungen ebenfalls in der
weicheren, dieses Mal aber oben liegenden Schicht. In diesem Fall setzt sich die
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Versetzungslinie bis an die Probenoberflache fort und reduziert dort die Materialqualitat.
Bei der Fortsetzung des Pufferwachstums ist die Versetzung nicht mehr ohne weiteres zu
entfernen und agiert sogar noch als Multiplikator in der Ausbildung weiterer Defekte.

Mit dieser Vorstellung lasst sich auch die fehlende Ansammlung von Versetzungen an
den Puffergrenzflachen in den TEM-Aufnahmen erklaren. Bis zur dritten bzw. vierten
Pufferschicht nimmt die Harte von Ga,In,P zu, so dass sich die Versetzungen bevorzugt
in der darunterliegenden weicheren Schicht ausbilden. Bis hier hin sind die
Pufferschichtgrenzflachen durch eine Ansammlung von Versetzungen klar zu erkennen.
Ab der flinften Pufferschicht nimmt die Harte deutlich ab, die Versetzungen werden in der
gerade gewachsenen weicheren Schicht ausgebildet und stoRen bis zur Oberflache
durch. Von dieser Pufferschicht an ist auch keine Anhaufung von Versetzungen an den
Grenzflachen mehr sichtbar.

Es wurde also bei der Materialcharakterisierung der Ga,4In,P-Puffer ein Indiz gefunden,
des darauf hindeutet, dass es einen Zusammenhang zwischen der Harte des
Puffermaterials und der Ausbreitung von Defekten innerhalb des Puffers gibt. Folgt man
dieser Argumentation sollte bei der Auslegung eines Puffers das Material der
Pufferschichten so gewahlt werden, dass die Harte des Puffermaterials mit dem
Wachstum immer zunimmt. So wird eine Versetzungsbildung in weiter unten liegenden
weicheren Pufferschichten induzieren und die Probenoberflache defektfrei gehalten. Dies
ist eine wichtige Voraussetzung fir eine defektfreie metamorphe Pufferstruktur.
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Abbildung 3.55: Hérte von Gay.In,P in Abhdngigkeit vom In-Gehalt nach [62]. Die Hérte von
GajInP nimmt ausgehend von GaP bis ca. 20 % In zu und féllt anschlieBend monoton bis zu InP
ab. Die errechneten Héartewerte fiir die Schichten des Gay.In,P-Puffers B0247 sind zusétzlich in
den Harteverlauf eingezeichnet.

InP

Bei der Herstellung der Gai,nP-Puffer wurde des Weiteren der Einfluss des
Pufferwachstums auf die Qualitat der GaP-Nukleation untersucht. Wie eingangs erwahnt
wurden der GaP-Nukleationsprozess auf Si und das GajIn,P-Pufferwachstum in einem
einzigen Wachstumsprozess hergestellt. Zwischen zwei Ga;,In,P-Wachstumsversuchen
wurde ein Prozess zwischengeschaltet, der den Reaktor reinigen und einen Memory-
Effekt des vorhergehenden Experimentes verhindern sollte.

Zur Untersuchung des Einflusses des Pufferwachstums auf die GaP-Nukleation wurden
zwei GaP-Nukleationen vor und nach der Abscheidung mehrerer Ga,_In,P-Puffer anhand
ihnrer AFM-Oberflachen und RA-Spektren miteinander verglichen (Abbildung 3.56). Vor der
Abscheidung des ersten Gaq,nP-Puffers wurde eine GaP-Referenznukleation
durchgefiihrt. Diese ist laut AFM frei von Antiphasen und zeigt ein typisches RA-Spektrum
fir eine eindomanige GaP-Oberflache. Nach dem Wachstum von mehr als zehn
Ga,In,P-Pufferstrukturen (inklusive vorhergehender Reinigungsprozesse) wurden ein
abschliellender Reinigungsprozess und eine GaP-Kontrolinukleation ausgefiihrt. Die
GaP-Oberflache dieser Kontrollnukleation zeigt in der AFM-Messung deutlich
Antiphasengrenzen. Die Reduzierte Eindomanigkeit der GaP-Oberflache wird zusatzlich
in einer verringerten Auspragung des RAS-Signals deutlich.
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Abbildung 3.56: Vergleich der GaP-Oberflachen mittels AFM und RAS zweier 100 nm GaP-
Nukleationsprozesse auf Si. Eine GaP-Nukleation vor dem Wachstum von mehr als zehn Gaj.,.
In,P-Puffern zeigt eine eindoménige Oberflache (B0224-gap). Wird der gleiche GaP-
Nukleationsprozess nach dem Wachstum der Ga.,In,P-Puffer (inkl. eines Reinigungsprozesses)
durchgefiihrt (B0253-gap), reduziert sich die Eindoménigkeit der GaP-Oberfldche, wie an den
Antiphasengrenzen in der AFM-Aufnahme und in einer reduzierten Auspragung des RAS-Signals
offenbar wird.

Das Wachstum der Gaq,nP-Puffer flihrt demnach trotz der Anwendung von
Reinigungsprozessen zur Verringerung der Materialqualitdt der GaP-Nukleation auf Si.
Eine solche Verringerung der Materialqualitat ist nicht bei der mehrfachen Ausfiihrung
reiner GaP-Nukleationsprozesse inkl. dazugehdriger Reinigungsprozesse zu finden. Dies
bestatigt die Reproduzierbarkeit von GaP-Nukleationen, wie sie in Abschnitt 3.2.3.4
vorgestellt wurde. Folglich ist es sinnvoll den GaP-Nukleationsprozess und den
Wachstumsprozess eines metamorphen Puffers voneinander getrennt in separaten
Prozessblocken durchzufuhren. Zwischen den Prozessblocken werden die kontaminierten
Reaktorteile wie Ceiling, Suszeptor, etc. von ihrer Bewachsung gereinigt und damit ein
Memory-Effekt aus vorhergehenden Prozessen vermieden. Dieses Vorgehen fand bei der
Herstellung der GaAs,P1.-Puffer im folgenden Abschnitt seine Anwendung.

3.2.4.4 GaAs,Pi4-Pufferstruktur

Das erfolgreichste metamorphe Pufferkonzept fur den Gitterkonstantenibergang von Si
zu GaAs war im Rahmen dieses Projektes die GaAs,P1.x-Pufferstruktur. Wie schon beim
Gai«InP-Puffer dient die antiphasen- und defektfreie GaP-Nukleation auf Si-Substrat
(Abschnitt  3.2.3) als Unterbau fir das GaAs,P.«Pufferwachstum. Der
Gitterkonstantenibergang wird dabei im System der IllI-V-Halbleiter vollzogen. Im
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Gegensatz zum GasInP-Puffer wird dabei nicht das Gruppe-llI-Element, sondern das
Gruppe-V-Element von GaP Uber GaAs,P1, bis GaAs sukzessive ausgewechselt. Das
zum Abschluss der Pufferstruktur hergestellte GaAs dient wiederum als Grundlage flr das
Wachstum von llI-V-Solarzellen (Abschnitt 3.2.6).

Trennung von GaAsP,«-Pufferwachstum und GaP-Nukleation

Die Untersuchung der GaAs,P.,-Puffer wurde nach der Evaluierung der Ubrigen
Pufferkonzepte durchgefiihrt, da eine As-Kontamination des Reaktors beflirchtet wurde.
Ein aus As-Rlckstanden resultierender Memory-Effekt kann die Praparation der Si-
Oberflache bei der GaP-Nukleation beeintrachtigen und so eine antiphasenfreie
Nukleation  behindern. Dies wurde in der Vergangenheit bei GaP-
Nukleationsexperimenten am HZB bereits beobachtet. Aus diesem Grund wurden
MafRnahmen getroffen, um die Auswirkungen einer méglichen Kontamination durch As so
gering wie moglich zu halten.

Diese MalRnahmen betreffen die Trennung von Prozessen mit As, wie dem GaAs,Pq-
Pufferwachstum oder GaAs-Solarzellenwachstum, von den GaP-Nukleationsprozessen
auf Si. Das Vorgehen bestand darin in einem ersten Prozessblock GaP-
Nukleationsprozesse  durchzufiihren, die  jeweils durch einen  speziellen
Reinigungsprozess voneinander getrennt wurden'®. Die hergestellten GaP-Schichten auf
Si wurden anschlieRend in einer Ny-Atmosphare bis zu ihrer Weiterverwendung
aufbewahrt. Diese Lagerung unter Ausschluss von Sauerstoff soll die Ausbildung eines
unerwunschten Oxids an der GaP-Oberflache vermeiden. In einem zweiten Prozessblock
wurden die GaP-Oberflachen fiir das Folgewachstum prapariert und mit den GaAs,P+.«-
Pufferstrukturen Gberwachsen. Vor der Rickkehr zu erneuten GaP-Nukleationsprozessen
wurden bewachsene Reaktorkomponenten wie die Quarz-Ceiling und der Suszeptor
gereinigt und zusatzliche Reinigungsprozesse durchgefiihrt, um einem mdglichen
Memory-Effekt durch As-Riickstande vorzubeugen. Dieses Vorgehen hat sich bewahrt, so
dass bisher keine Auswirkung der GaAs,Pi,-Prozesse auf die Materialqualitat
nachfolgender GaP-Nukleationen auf Si beobachtet wurde.

Durch die Trennung des Nukleations- und Pufferwachstumsprozesses missen die in N,
gelagerten GaP-Nukleationen vor dem GaAs,P,«-Pufferwachstum zunachst im Reaktor
prapariert werden. Dabei geht es um die Wiederherstellung einer GaP-Oberflache, auf die
ein defektfreies Wachstum der GaAs,P1.x-Puffer angeschlossen werden kann. Es wurde in
Zusammenarbeit mit dem HZB ein geeigneter Praparationsprozess eingestellt. Dieser
wurde mit der oberflachensensitiven RAS-Methode Uberprift. Hierzu wurde als Extremfall
eine 100 nm dicke GaP-Nukleation auf Si prapariert, die bereits langer als ein Jahr an
Umgebungsluft gelagert wurde, so dass sich ein Oxid an der Oberflache gebildet hatte.

'® Die Beschreibung des Reingungsprozesses findet sich auf Seite 119 im Abschnitt zu GaInxP-Puffern.
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Die beiden RA-Spektren dieser Probe, jeweils nach ihrem Herstellungsprozess und nach
Ihrer ,Wiederbelebung“ nach der Lagerung, sind in Abbildung 3.57 gezeigt. Sie haben den
gleichen Intensitatsverlauf. Daraus lasst sich  schlussfolgern, dass der
Praparationsprozess sowohl die Entfernung des Oxids, als auch die Wiederherstellung
einer einwandfreien GaP-Oberflache ermdglicht. Diese GaP-Oberflache kann nun als
Grundlage fir nachfolgendes GaAs,P1.x-Pufferwachstum verwendet werden.
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Abbildung 3.57: Vergleich der RA-Spektren einer 100 nm GaP-Nukleationsschicht auf Si-Substrat
(B0253-gap-6°) direkt nach ihrer Herstellung und nach einer erneuten P-reichen Préparation ihrer
GaP-Oberflache nach (ber einem Jahr Lagerung an Umgebungsluft. Trotz der Exposition durch
Sauerstoff und einer Oxidbildung auf dem GaP konnte das Oxid entfernt und erneut eine P-reich
préparierte GaP-Oberfldche einwandfrei hergestellt werden.

Wahl der Parameter fur das GaAs,P;.x-Pufferwachstum

Beim Entwurf einer Pufferstruktur ist eine ganze Reihe an Parametern zu berilcksichtigen,
die sich auf die Qualitdt des Wachstums auswirken kénnen. In Tabelle 3.5 ist eine
Ubersicht (iber wichtige Parameter gegeben, welche firr die Auslegung eines GaAs,P
Puffers auf Si in Betracht kommen. Die Parameter werden in die Kategorien Substrat-,
Puffer und Prozessparameter unterteilt. Als Anschauungsbeispiel fiir eine GaAs.P1«
Pufferstruktur dient der in Abbildung 3.58(a) abgebildete schematische Aufbau eines
Puffers, auf den im Verlauf dieses Abschnittes wiederholt eingegangen wird.
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Tabelle 3.4: Uberblick iiber wichtige Parameter zur Entwicklung von metamorphen GaAs,P,-

Puffern auf Si-Substrat.

Substratparameter  Substratmaterial Si, GaP
Substratverkippung 0.1°, 2°,6°
Verkippungsrichtung (001) x° nach [111]A oder B
Pufferparameter GaP-Schicht Dicke
Gitterkonstanteniibergang linear, gestuft, etc.
Pufferschichten Anzahl, Dicke, Gitter-
konstantendifferenz pro
Pufferschicht
GaqInAs-Uberschussschicht mit/ohne, Dicke, In-Gehalt
Blockerschichten mit/ohne
Prozessparameter  Temperatur 510 bis 670 °C
Wachstumsrate 0.25 bis 1.0 nm/s
V/II-Verhaltnis 2.5 bis 20
Dotierstoff Ohne, Si, Te
Ga-Quelle TMGa, TEGa

As- und P-Quelle

TBAs, TBP, AsHs;, PH;

Als Substratmaterial steht sowohl Si, als auch GaP mit verschiedenen
Substratverkippungen zur Verfiigung. Das GaP-Substrat dient dabei als Referenz und
ermoglicht den Einfluss durch das Si-Substrat zu separieren. Mégliche Einfliisse sind die
Differenz im thermischen Ausdehnungskoeffizient zwischen GaAs,P1x und Si (Abschnitt
3.2.5) und die Materialqualitat der GaP-Nukleation auf Si. Die Entwicklung der
Pufferstrukturen wurde vorrangig auf 2° und 6° verkippten Substraten durchgefiihrt.
Zusatzlich ist durch die Polaritat von GaP die Wahl der Verkippungsrichtung nach [111]A
oder [111]B der GaP-Substrate entscheidend. In Abschnitt 3.2.3.5 wurde gezeigt, dass die
Verkippungsrichtung der GaP-Nukleationsschichten auf Si zu GaP“A* bestimmt wurde,
weshalb als Referenzsubstrat ein GaP-Substrat mit der Verkippungsrichtung nach [111]A

verwendet wurde.

Die Pufferparameter geben die Geometrie des GaAs,P1.x-Puffers vor. Es fand eine weite
Variation dieser GaAsPix-Pufferparameter statt. Das Pufferwachstum wird mit einem
linear-gestuften Ubergang in der Gitterkonstante durchgefihrt. Zu den wichtigsten
Parametervariationen gehoéren Pufferstrukturen mit 4 bis 20 Schichten mit Dicken
zwischen 60 und 200 nm. Die GaP-Schicht setzt sich aus der Dicke der GaP-
Nukleationsschicht und der ersetzten GaP-Schicht im GaAs,P,.,-Puffer zusammen. Zur
Einstellung der Relaxation der GaAs-Zielschicht wurde insbesondere der Einfluss von
GaIn,As-Uberschussschichten untersucht.
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Die Prozessparameter haben besonderen Einfluss auf die Materialqualitat der
Pufferstruktur. Insbesondere Temperatur und Wachstumsrate beeinflussen die Bildung
und Ausbreitung von Versetzungen im GaAs,Pi-Puffer. Im Verlauf der GaAs.Pi-
Pufferentwicklung wurden Temperaturen im Bereich von 510 bis 670 °C, Wachstumsraten
zwischen 0.25 und 1.0 nm/s und V/llI-Verhaltnisse von 2.5 bis 20 verwendet. Zur
n-Dotierung der Schichten mit Si wurde in H, verdinntes SiH, verwendet. Fir As und P
standen die metallorganischen Precursoren TBAs und TBP zur Verfligung. Als Ga-Quelle
wurden zunachst beide Precursoren TMGa und TEGa ausprobiert. Bei TMGa zeigte sich
eine starke Abhangigkeit der Wachstumsrate vom TBAs-Angebot. Bei steigendem TBAs-
Angebot als Folge eines steigenden As-Gehalts im GaAs,Px-Puffer nahm auch die
GaAs,P1x-Wachstumsrate zu. Die Abscheidung von Pufferschichten mit konstanter Dicke
Uber die gesamte Zusammensetzung des GaAs,P.-Puffers erwies sich dadurch als
kompliziert. Diese Abhangigkeit der Wachstumsrate vom TBAs-Angebot wurde bei TEGa
nicht beobachtet, so dass aus Grinden der Praktikabilitat die Entwicklung der GaAs,P1.«-
Puffer mit TEGa fortgesetzt wurde.

Die Wahl der Prozessparameter beeinflusst besonders die Materialzusammensetzung der
GaAs,P.,-Schichten, d.h. den As-Gehalt im GaAs,P.-Kristall. Aus diesem Grund miissen
fur jeden Satz an Prozessparametern bestehend aus Temperatur, Wachstumsrate, V/III-
Verhaltnis, Ga-, As- und P-Quelle die Einbaukurven fir das GaAs,P1x-Wachstum separat
eingefahren werden. Die Parametervariationen flir die Erstellung der As-Einbaukurven in
GaAs,P14 erstreckten sich Uber einen Temperaturbereich von 580 bis 670 °C bei einer
Wachstumsrate von 0.5 nm/s. Fir die Wachstumstemperatur von 600 °C wurde auch die
Einbaukurve bei 1.0 nm/s und von 640 °C bei 0.25 und 1.0 nm/s bestimmt. Die
Einbaukurven wurden anhand der GaAs,Pi,-Schichten auf einem 6°-verkippten Si-
Substrat mit GaP-Nukleation ermittelt. Als Precursoren wurden TEGa, TBAs und TBP mit
einem V/lIlI-Verhaltnis von 5 verwendet. Die kristalline Zusammensetzung der GaAs,P+.-
Schichten wurde wieder mittels Reciprocal Space Maps aus
Réntgenbeugungsmessungen bestimmt. Eine solche Reciprocal Space Map eines
7-schichtigen GaAs,P,.-Puffers auf Si-Substrat mit Gaq.InAs-Uberschussschicht ist
inklusive der schematischen Darstellung seines Aufbaus in Abbildung 3.58 dargestellt. Die
ermittelten As-Einbaukurven bei den verschiedenen Prozessbedingungen sind in einem
Graphen in Abbildung 3.59 zusammengefasst.
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Abbildung 3.58: (a) Schematischer Aufbau eines GaAs,P;..-Puffers auf Si-Substrat (B0611-gaasp)
mit 7 Pufferschichten und einer GalnAs-Uberschussschicht. Der As-Gehalt der einzelnen
Pufferschichten und der In-Gehalt der GalnAs-Uberschussschicht wurden mittels Reciprocal
Space Maps aus Réntgenbeugungsmessungen bestimmt. (b)
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Abbildung 3.59: Einbaukurven von As in GaAs,P:.x mit TEGa, TBAs und TBP auf 6° verkippten Si-
Substrat mit GaP-Nukleation bei verschiedenen Prozesstemperaturen und Wachstumsraten. Das
V/IlI-Verhéltnis von 5 wurde konstant gehalten. Die Bestimmung der kristallinen
Zusammensetzung von GaAs,P..x wurde mit Reciprocal Space Maps durchgefiihrt.

Auf den antiphasenfreien GaP-Nukleationsschichten, die in Abschnitt 3.2.3.3 vorgestellt

wurden, sind eine Vielzahl gestufter GaAs,P,-Pufferstrukturen mit einer weiten
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Parametervariation hergestellt worden. Im Folgenden wird der derzeitige
Entwicklungsstatus der GaAs,P,_-Pufferstrukturen wiedergegeben. Die ersten GaAs,P 1.«
Puffer wurden im Dezember 2010 hergestellt. In der darauffolgenden Entwicklungszeit
von weniger als einem Jahr konnten bereits erhebliche Fortschritte im Wachstum der
Puffer und in ihrem Verstandnis erzielt werden.

Oberflachenmorphologie der GaAs«P,«-Puffer

Eine erste Grundvoraussetzung fir das Wachstum von IlllI-V-Solarzellen auf dem
GaAs,P1.x-Puffer ist eine GaAs-Schicht mit hoher Oberflachengite. Eine GaAs-Oberflache
mit erhdhter Oberflachenrauigkeit — wie es bei den Gaj4In,P-Puffern in Abschnitt 3.2.4.3
der Fall war — flhrt bei fortgesetztem GaAs-Wachstum zur Ausbildung von Defekten und
zu einer Verschlechterung der Oberflachenmorphologie. Die in-situ-Reflexion steht als
erste Methode bereits wahrend des Wachstums zur Verfigung und lasst unmittelbar
Rickschlisse auf die Oberflachenqualitat der GaAs-Zielschicht zu.

Das Wachstum eines linear gestuften GaAs.P1.x-Puffers mit 7 Pufferschichten a 100 nm
Dicke und einer Gajyn,As-Uberschussschicht mit 3.5 % Indium wurde auf drei
unterschiedlichen Substraten im gleichen Prozess durchgefihrt (Abbildung 3.60). Der
Puffer wurde bei 640 °C mit einer Wachstumsrate von 1.0 nm/s und einem V/IlI-Verhaltnis
von 5 abgeschieden. Zum Vergleich unterschiedlicher Entwicklungsstadien der GaP-
Nukleation wurden eine optimierte antiphasenfreie 60 nm dicke GaP-Nukleation und eine
nicht-optimierte 100 nm dicke GaP-Nukleation mit Antiphasendomanen auf Si-Substrat flr
das Pufferwachstum verwendet. Die An- bzw. Abwesenheit der Antiphasendomanen
wurde mittels AFM Uberprift. Die dazugehérigen Aufnahmen befinden sich ebenfalls in
Abbildung 3.60. Zusatzlich diente ein GaP-Substrat als Referenz, um den Einfluss der
GaP-Nukleationsschicht auf das GaAs,Pi.-Pufferwachstum zu untersuchen. Alle drei
Substrate sind um 6° in [111]-Richtung verkippt.
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Abbildung 3.60: Schematische Darstellung einer linear gestuften GaAs,P,..-Pufferstruktur mit
7 Pufferschichten & 100 nm Dicke und Ga_In,As-Uberschussschicht. Die Pufferstruktur wurde auf
einer optimierten antiphasenfreien GaP-Nukleationsschicht (a), einem GaP-Referenzwafer (b) und
einer nicht-optimierten GaP-Nukleationsschicht mit Antiphasendoménen (c) im gleichen Prozess
gewachsen. Die Substrate sind alle um 6° in [111]-Richtung verkippt. Die zu den jeweiligen GaP-
Nukleationsschichten gehérigen AFM-Aufnahmen zeigen im Fall der optimierten GaP-Nukleation
(B0498-gap) keine Antiphasengrenzen und im Fall der nicht-optimierten GaP-Nukleation
durchsto3ende Antiphasengrenzen (B0189-gap).
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Das in-situ Reflexionssignal, das wahrend des Wachstums aufgenommen wurde, ist in
Abbildung 3.61 gezeigt. Betrachtet man den Reflexionsverlauf der GaP-Referenz, so sieht
man, dass zu Beginn des Wachstums in der GaP-Schicht das Reflexionsniveau niedriger
liegt als in der GaAs-Zielschicht am Ende des Wachstums. Dieses Reflexionsniveau fir
eine spiegelnde Oberflache ergibt sich im Wesentlichen aus dem Brechungsindex des
jeweiligen Materials. Fir GaP und GaAs resultieren auf Grund ihrer verschiedenen
Brechungsindizes die unterschiedlichen Reflexionsniveaus. Fur eine perfekte GaAs-
Oberflache ist das theoretische Reflexionsniveau bei 640 °C in der GaAs-Zielschicht mit
einer schwarzen Linie gekennzeichnet. Durch den Ubergang von GaP zu GaAs wird nicht
nur die Materialzusammensetzung sukzessive verandert, sondern auch der
Brechungsindex. Hieraus folgt der stufenweise Anstieg des Reflexionsniveaus beim
GaAs,P+«-Pufferwachstum. Dieser Anstieg ist damit auf eine Materialeigenschaft
zurtckzufiihren und hat nichts mit der Morphologie der Wachstumsoberflache zu tun. Der
Anstieg des Reflexionsniveaus ist daher auch bei den beiden Si-Substraten mit GaP-
Nukleation zu beobachten.

Die Reflexionen des Pufferwachstums auf dem GaP-Referenzsubstrat und der
antiphasenfreien GaP-Nukleation auf Si erreichen in etwa das theoretische
Reflexionsniveau von GaAs. Dieses hohe Reflexionsniveau deutet bei beiden Puffern auf
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eine hohe Qualitat der Oberflachenmorphologie hin. Die Reflexion des Puffers auf GaP
liegt sogar noch etwas hoéher als der theoretische Reflexionswert fir GaAs und als die
Reflexion des Puffers auf dem Si-Substrat. Dies liegt im Rahmen der Messgenauigkeit
bzw. Reproduzierbarkeit der in-situ Reflexionsmessung, da diese auf einer Normierung
des Reflexionssignals des Substrats vor Wachstumsbeginn beruht. Diese Normierung
unterliegt geringen Schwankungen, die sich insbesondere beim Vergleich zweier
unterschiedlicher Substratmaterialien bemerkbar machen kénnen. Die hohe Gute der
GaAs-Oberflache auflert sich aulerdem im konstanten Verlauf des Reflexionsniveaus
wahrend des Wachstums der 400 nm dicken GaAs-Zielschicht, die bei einem
Materialqualitatsverlust einen fallenden Verlauf zeigen wirde. Die GaAs-Oberflachen der
beiden Puffer wurden aufierdem mit AFM untersucht (Abbildung 3.62) und zeigen beide
ein typisches Kreuz-Muster, wie es bei der Ausbildung von Gitterfehlanpassungs-
versetzungen im Puffermaterial Ublich ist. Die RMS-Oberflachenrauigkeiten der auf GaP
bzw. Si-Substrat gewachsenen Puffer ist mit 3.69 bzw. 3.55 nm praktisch gleich und
bestatigt die hohe Oberflachenglte des abgeschiedenen GaAs,P-Puffers. Das GaAs,P.
x«Pufferwachstum unterscheidet sich anhand des in-situ Reflexionssignals auf GaP-
Substrat und Si-Substrat mit antiphasenfreier GaP-Nukleation nur minimal, was auf eine
sehr hohe Materialqualitat der GaP-Nukleation schlieen Iasst.

Wie sich eine nicht-optimierte GaP-Nukleationsschicht auf das Wachstum eines
GaAs,P1x-Puffers auswirken kann, zeigt der Reflexionsverlauf des GaAs,P.-Puffers auf
einer GaP/Si-Nukleation mit Antiphasendomanen. Die Reflexion erreicht ganz
offensichtlich nicht das gleiche Niveau wie bei der Verwendung einer antiphasenfreien
GaP-Nukleation. Als Folge der schlechten Oberflachenmorphologie, die sich bereits aus
dem in-situ Reflexionssignal ableiten lasst, zeigt das Reflexionsniveau beim Wachstum
der GaAs-Zielschicht einen abfallenden Verlauf. Bei fortgesetztem Wachstum ist eine
weitere Degradation der Reflexion und der Materialqualitat sicher. Dieser Puffer ist fir das
Wachstum von llI-V-Solarzellen somit untauglich. Diese Messungen zeigen bereits, welch
hohe Bedeutung einer antiphasenfreien GaP-Nukleation fir das Pufferwachstum
zukommt. Nur mit einer antiphasenfreien GaP-Nukleation ist eine Pufferentwicklung
Uberhaupt zielfiihrend.
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Abbildung 3.61: In-situ-Reflexionsmessung wéhrend eines GaAs,P,..-Puffers (B0611-gaasp) bei
640°C mit 1.0 nm/s Wachstumsrate und V/Ill = 5. Das Wachstum wurde auf den drei in Abbildung
3.60 dargestellten Substraten durchgefiihrt. Wéhrend das Pufferwachstum auf einer
antiphasenfreien GaP-Nukleation auf Si eine &hnlich hohe Oberfldchenreflexion erreicht wie der
Puffer auf dem GaP-Referenzsubstrat ist beim Wachstum des Puffers auf einer GaP-
Nukleationsschicht auf Si mit Antiphasendoménen eine eindeutige Degradation der Oberfldche
sichtbar.
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Abbildung 3.62: AFM-Aufnahmen der GaAs-Oberflachen nach dem in Abbildung 3.61 gezeigten
GaAs,P+.-Pufferwachstum auf GaP-Referenzsubstrat mit einer RMS-Oberfldchenrauigkeit von
3.55 nm (a) und auf einer antiphasenfreien GaP-Nukleation auf Si-Substrat mit 3.69 nm RMS-
Oberfldchenrauigkeit (b). Beide Oberflachen zeigen ein beim metamorphen Pufferwachstum
typischerweise auftretende Kreuzmuster.
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Relaxation der GaAs,P1.x-Puffer

Die erste wichtige Forderung nach einer guten Morphologie der GaAs-Oberflache ist mit
einem GaAs,P1..-Puffer auf einer antiphasenfreien GaP-Nukleation damit erreicht worden.
Im nachsten Schritt wird die Relaxation der GaAs-Zielschicht untersucht. Diese muss
gemal den Anforderungen an einen metamorphen Puffer zu 100 % relaxiert sein, um
anschlielendes GaAs-Wachstum gitterangepasst durchfiihren zu kénnen. Es ist bereits
aus friheren Untersuchungen an Ga,,In,As-Puffern fir die Entwicklung metamorpher
lI-V-Tripelsolarzellen auf Ge-Substrat bekannt, dass eine Uberschussschicht zum
Einstellen von 100 % relaxierten Zielschichten eingesetzt werden kann [15]. Die
Materialzusammensetzung der Uberschussschicht wird so gewahlt, dass ihre
Gitterkonstante groRer ist als die der nachfolgenden Zielschicht. Durch die gréRere
Gitterkonstante der Uberschussschicht wird eine héhere Spannungsrelaxation der
darunterliegenden  Schichten  erreicht. Dicke und  Zusammensetzung der
Uberschussschicht werden dann so eingestellt, dass das anschlieRende Wachstum der
Zielschicht mit der Zielgitterkonstante ohne Verspannungen fortgesetzt werden kann.

Im Falle der GaAs,P1..-Pufferstruktur eignet sich eine Gai.In,As-Uberschussschicht, wie
sie bereits in der weiter oben behandelten Pufferstruktur integriert wurde. Die Zugabe von
In zu GaAs erhéht dabei die Gitterkonstante wie auch in Abbildung 3.16 zu sehen ist. Zur
Untersuchung des Einflusses der GaqInAs-Uberschussschicht wurde der In-Gehalt mit
3.5 % konstant gehalten und nur ihre Dicke verandert (Abbildung 3.63). Die Relaxation
der 400 nm GaAs-Schicht in Bezug auf das Si-Substrat wurde fir den GaAs,P,-Puffer
ohne, mit 100 nm dicker und 200 nm dicker Uberschussschicht ermittelt. Es ergibt sich
der in Abbildung 3.63 gezeigte Verlauf der mittleren Relaxation in Abhangigkeit von der
Dicke der Gaj,In,As-Uberschusschicht. In der Regel erfolgt eine unterschiedliche
Spannungsrelaxation entlang und senkrecht zur Verkippungsrichtung des Substrates auf
Grund der Stufenkanten. Diese anisotrope Relaxation ist durch die eingezeichneten
Fehlerbalken angedeutet. Die GaAs-Zielschicht ist ohne Uberschussschicht nur zu 96 %
relaxiert. Durch die Anwendung einer Uberschussschicht mit 200 nm Dicke lasst sich die
Relaxation der GaAs-Zielschicht von 96 % auf Gber 99 % erhdhen und liegt damit fast bei
den anvisierten 100 % Relaxation. Die Versuche bestatigen damit, dass auch bei der
Entwicklung von GaAs,P.«-Puffern durch die Einfihrung einer Gaq,nAs-
Uberschussschicht  eine  vollstdndige  Relaxation der GaAs-Zielschicht  fir
gitterangepasstes GaAs-Wachstum hergestellt werden kann.
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Abbildung 3.63: (a) Schichtstruktur eines GaAs,P;.-Puffers auf Si-Substrat mit Gas.,InAs-
Uberschussschicht, die in ihrer Dicke variiert wird (0, 100, 200 nm). (b) Relaxation einer 400 nm
dicken GaAs-Zielschicht eines metamorphen GaAs,P;.x-Puffers auf Si-Substrat. Die Dicke der
Ga.In,As-Uberschussschicht mit 3.5 % In-Gehalt wird dazu verwendet eine Relaxation der GaAs-
Zielschicht von 100 % herbeizufiihren, die charakteristisch fiir eine metamorphe Pufferstruktur ist.
Durch die Einstellung der Ga.In,As-Uberschusschicht auf 200 nm werden bereits (iber 99 %
Relaxation erreicht.

Bestimmung der Materialqualitdt und Defektdichte im GaAs,P,.-Puffer

Die letzte Anforderung an eine metamorphe GaAs,P.-Pufferstruktur ist die Defektfreiheit
der GaAs-Zielschicht. Die hohe Materialqualitat, die in der GaAs-Zielschicht erreicht
werden muss, ist fir das anschlieRende Wachstum einer lll-V-Solarzelle essentiell.
Defekte, speziell Versetzungen, die aus dem Puffer durch die GaAs-Zielschicht an die
GaAs-Oberflache durchstoRen, wachsen in der IlI-V-Solarzelle weiter. Sie durchqueren
somit die photoaktiven Bereiche der Solarzelle und wirken als Rekombinationszentren flr
Elektron-Loch-Paare. Auf diese Weise reduzieren sie die Effizienz der Solarzelle.

Transmissionselektronenmikroskopie Messungen erlauben einen Blick auf Art und
Verteilung von Kristalldefekten in den Puffern. Es wurden zu diesem Zweck einige
GaAs,P1.x-Pufferstrukturen mittels TEM untersucht, von denen im Folgenden zwei
vorgestellt werden. Der erste Puffer (Puffer #1) ist wieder der weiter oben behandelte
(Abbildung 3.58(a )Abbildung 3.60) GaAs,P.x-Puffer mit 7 Pufferschichten a 100 nm
Dicke und einer 100 nm Gas,In,As-Uberschussschicht mit 3.5 % Indium auf 6° verkipptem
Si-Substrat. Der zweite Puffer (Puffer #2) ist bei den gleichen Prozessbedingungen mit
640°C, 1.0 nm/s Wachstumsrate und einem V/IlI-Verhaltnis von 5 gewachsen worden.
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Der Unterschied besteht in der Anzahl der Pufferschichten, die von sieben auf vier
reduziert wurde, und in einer GaP-Schichtdicke von 100 statt 160 nm. Die dazugehdrigen
Schichtstrukturen sind schematisch in Abbildung 3.64(a) und (b) dargestellt.

Im Gegensatz zu Puffer #1 wird in Puffer #2 bei gleicher Pufferschichtdicke die
Gitterkonstantendifferenz von GaP zu Si in funf statt acht Schritten — inklusive dem letzten
Schritt zu GaAs - vorgenommen. Die Uberbrickte Gitterkonstantendifferenz pro
Pufferschicht ist damit bei Puffer #2 groRer als bei Puffer #1. Die Annahme ist, dass
wahrend des Wachstums vor Erreichen der jeweils nachsten Pufferschicht, die im
Wachstum befindliche Pufferschicht in Puffer #2 starker relaxiert als in Puffer #2. Dies hat
eine hohere Versetzungsbildung in jeder einzelnen Pufferschicht zur Folge, die sich bis
zur GaAs-Zielschicht fortsetzt. Die Erwartung ist also, dass die GaAs-Zielschicht im Falle
von Puffer #2 defektreicher ist als im Falle von Puffer #1.

Bisher wurden die in-situ Reflexionsmessung und die AFM-Messung zur Bestimmung der
GaAs-Oberflachenqualitat und die Rontgenbeugung zur Bestimmung der Relaxation der
GaAs-Zielschicht verwendet. Die in-situ Reflexionen wahrend dem Wachstum der beiden
Puffer sind in Abbildung 3.64(c) gezeigt. Sie erreichen beide ein gleich hohes
Reflexionsniveau in der GaAs-Schicht und zeigen wahrend des 400 nm GaAs-Wachstums
keinen Reflexionsabfall. Dies deutet bei beiden Proben auf eine gute
Oberflachenmorphologie hin, was durch sehr ahnliche RMS-Oberflachenrauigkeiten von
3.69 nm bzw. 3.54 nm fur Puffer #1 bzw. #2 bestatigt wird. Auch die Relaxation der GaAs-
Zielschicht verhalt sich mit 98.4 % fur Puffer #1 und 99.0 % flr Puffer #2 sehr ahnlich. Der
Unterschied in der Oberflachenmorphologie und der Relaxation ist jedoch nicht so
signifikant, dass sie einen klaren RiUlckschluss auf einen Unterschied in der
Materialqualitat der GaAs-Zielschicht zulassen.
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Abbildung 3.64: Schematische Darstellung zweier GaAs,P,..-Puffer #1 (a) und #2 (b), die sich in
ihrem Aufbau lediglich in der GaP-Schichtdicke und in der Anzahl von 7 und 4 verwendeten
Pufferschichten unterscheiden (B0611-gap, B0634-gap). Beide wurden mit gleichen
Prozessbedingungen von 640°C, 1.0 nm/s Wachstumsrate und V/IIl = 5 hergestellt. Das in-situ-
Reflexionssignal (b) der beiden Puffer erreicht in der GaAs-Zielschicht das gleiche
Reflexionsniveau, das zusétzlich beim Wachstum der 400 nm GaAs-Schicht nicht abféllt und auf
eine gute Oberflachenmorphologie schlief3en I&dsst.

Die TEM-Querschnittsaufnahmen zur Untersuchung der Defektverteilung in Puffer #1 und
#2 sind in Abbildung 3.65 dargestellt. In beiden Puffern ist deutlich die Ausbildung eines
Versetzungsnetzwerks sichtbar. In den jeweiligen Pufferschichten werden wie gewinscht
Gitterfehlanpassungsversetzungen erzeugt und Grofdteils auf den Bereich der
Pufferschichten begrenzt. Die Grenzflachen der Pufferschichten werden durch eine
Ansammlung der Versetzungen erkennbar. Bei beiden Puffern sind nichtsdestotrotz
Versetzungslinien in der obersten GaAs-Zielschicht zu sehen, welche diese durchqueren,
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an die Oberflache durchstoRen und damit die GaAs-Materialqualitdt mindern. Die
Versetzungsdichte lasst sich auf die GréRenordnung von 10® cm? abschatzen. Damit liegt
sie noch deutlich héher als die fur hocheffiziente Solarzellen geforderte Versetzungsdichte
von 10°cm™. Ein Vergleich der Versetzungsdichten zwischen den beiden Puffern
gestaltet sich anhand der TEM-Messungen als schwierig. Beide zeigen in etwa gleich
viele Versetzungen in der GaAs-Zielschicht. Das bedeutet, dass die gezeigte
Parametervariation mit den bisher verwendeten Methoden keinen eindeutigen
Ruckschluss auf eine Veranderung der Materialqualitat zuldsst. Dieses Defizit ist auch bei
weiteren Parametervariationen zu beobachten, bei denen ebenfalls eine Anderung der
Materialqualitat zu erwarten ist.

GalnAs-USS

GaAsP-3
GaAsP-2
GaAsP-1

(a) Puffer #1 (b) Puffer #2

Abbildung 3.65: TEM-Aufnahmen der Puffer #1 (a) und #2 (b) im Querschnitt der Probe. Beide
Proben zeigen ein ausgeprégtes Versetzungsnetzwerk innerhalb der Pufferschichten. Die
Grenzfldchen benachbarter Puffer werden durch eine Ansammlung von Versetzungen sichtbar.
Der Grof3teil der Gitterfahlanpassungsversetzungen wird wie gewollt innerhalb der Pufferstruktur
generiert und auf diese begrenzt. Dennoch sto8en einzelne Fadenversetzungen durch die GaAs-
Zielschicht bis an die Oberflache durch und reduzieren so die Materialqualitét der GaAs-
Zielschicht. TEM: Universitét Kiel, Dr. HduBler, Hellfeld, Préparation der (1-10)-Ebene.

Bei der Abschatzung der Versetzungsdichten aus TEM-Aufnahmen kommt erschwerend
hinzu, dass nur ein sehr beschrankter Probenbereich fur die Untersuchung herangezogen
werden kann. Fir eine genauere Bestimmung der Versetzungsdichten — und damit einer
besseren Vergleichbarkeit der Proben - waren mehrere TEM-Aufnahmen an
unterschiedlichen Probenstellen notwendig, um so die Statistik zu erhéhen. Dies ist
jedoch auferordentlich aufwandig und abgesehen davon bei einer Vielzahl von
Parametervariationen finanziell nicht darstellbar. Aus diesem Grund wird derzeit mit
Nachdruck nach einer geeigneten quantitativen Methode zur Analyse der
Versetzungsdichten in den GaAs-Zielschichten gesucht.
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Ein Verfahren zur Untersuchung der Materialqualitit beim Wachstum auf GaAs-
Substraten ist die Charakterisierung von AlGalnP/GalnP-Doppelheterostrukturen mit
Photolumineszenz. Diese wurde bereits beim Einfahren der CRIUS-Anlage in Abschnitt
3.1.1.2 angewendet. In Abschnitt 3.2.2.5 ist eine Erklarung der Methodik gegeben. Die
Anwendung dieser Methode lasst sich auf die Charakterisierung der Materialqualitat der
GaAs-Schichten auf den GaAs,P,-Pufferstrukturen Utbertragen. Die Versetzungen in der
GaAs-Zielschicht setzen sich beim Wachstum der Doppelheterostruktur in die GalnP-
Absorberschicht fort. Dort wirken sie als nichtstrahlende Rekombinationszentren fur
Elektron-Loch-Paare, die bei der Anregung mit dem Laser erzeugt wurden, und gehen
somit der Photolumineszenzintensitat verloren. Mit dieser Methode lasst sich also indirekt
auf die Defektdichte in der GaAs-Zielschicht und damit auf die Qualitat eines GaAs,P1.-
Puffers schliefien. Die AlGalnP/GalnP-Doppelstrukturen werden dabei sowohl auf den
GaAs,P,.-Pufferstrukturen als auch auf einem GaAs-Substrat als Referenz zur
Vergleichbarkeit mit der angestrebten Materialqualitat hergestellt. Die Methode ermdglicht
so einen Vergleich der Qualitat unterschiedlicher Puffer untereinander und in Bezug auf
die maximal mdgliche Materialqualitat, die beim Wachstum auf einer optimalen GaAs-
Oberflache moglich ist.

Zur Evaluierung dieses Verfahrens wurden in ersten Testversuchen einige GaAs,P.-
Pufferstrukturen mit einer AlGalnP/GalnP-Doppelheterostruktur Gberwachsen. In
Abbildung 3.66 sind beispielhaft die in-situ Reflexionsverlaufe wahrend des
Doppelheterostrukturwachstums gezeigt. Das Wachstum wurde auf einem GaAs-
Referenzsubstrat und auf einer GaAs,P+.x-Pufferstruktur abgeschieden. Die Pufferstruktur
ist der in Abbildung 3.64(a) aufgefihrte Puffer #1 mit einer 100 nm dicken GajInAs-
Uberschussschicht auf einem 2° und 6 ° verkippten Si-Substrat. Wahrend das Wachstum
der Doppelheterostruktur auf dem GaAs-Substrat ohne Reflexionsverlust vonstattengeht,
ist eine Degradation des Reflexionssignals beim Wachstum auf den Pufferstrukturen
deutlich zu sehen. Speziell die Reflexionsdegradation auf dem 2° verkippten Si-Substrat
ist starker ausgepragt als auf dem 6° verkippten Si-Substrat. Diese Reflexionsdegradation
spiegelt sich in der PL-Intensitat der Doppelheterostruktur wider. Im Gegensatz zum 2°
verkippten Si-Substrat ist die PL-Intensitdt der Doppelheterostruktur auf dem 6°
verkippten Si-Substrat um einen Faktor vier groRer.
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Abbildung 3.66: In-situ Reflexion wahrend des Wachstums einer AIGalnP/GalnP-
Doppelheterostruktur (B0630-gipdh) auf einem GaAs-Referenzsubstrat und einem

GaAs,P.- Puffer wie in Abbildung 3.64 abgebildet auf 2° und 6° verkipptem Si-Substrat (B0611-
gaasp). Die Reflexionsdegradation der Reflexionssignale beim Wachstum auf den Si-Substraten
mit GaAs,P;x-Puffern im Gegensatz zum GaAs-Referenzsubstrat weist auf eine Degradation der
Oberflachenmorphologie und der Materialqualitdt der Doppelheterostruktur hin.

Die PL-Intensitaten und -Wellenlangen der Doppelheterostrukturen auf einer Auswahl von
GaAs,P1x-Pufferstrukturen sind in Abbildung 3.67 aufgeflihrt. Die Parametervariation
besteht — wie auch schon weiter oben bei der Relaxation der GaAs-Zielschicht — in der
Anderung der Dicke der GayInAs-Uberschussschicht. Verglichen werden die GaAs,P1.«-
Puffer mit keiner, 100 nm dicker und 200 nm dicker Ga,In,As-Uberschusssicht bei einem
In-Gehalt von 3.5 %. Zusatzlich sind die Pufferstrukturen auf 2° und 6° verkippten Si-
Substraten hergestellt worden. Die PL-Wellenlange bewegt sich bei allen Proben in einem
Bereich um 660 nm und lasst damit auf eine vergleichbare Materialzusammensetzung
schliel’en. Bei der Beurteilung der PL-Intensitat sind bereits erste Trends zu erkennen.
Beispielsweise ist die PL-Intensitat der Doppelheterostrukturen auf den 2° verkippten Si-
Substraten konsequent niedriger als auf den 6° verkippten Si-Substraten. Dies lasst sich
mit der Reflexionsdegradation in den in-situ Reflexionsmessungen korrelieren. Eine
eindeutige Abhangigkeit der PL-Intensitat von der Dicke der Uberschussschicht Iasst sich
nicht erkennen.
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Abbildung 3.67: (a) PL-Intensitdten und Wellenldngen von AlGalnP/GalnP-Doppelhetero
Strukturen auf GaAs,P;.-Pufferstrukturen auf Si. (b) Die GaAs,P;..-Pufferstrukturen wurden auf 2°
und 6° verkippten Si-Substraten gewachsen und unterscheiden sich in der Dicke ihrer Gay.,In,As-
Uberschussschicht mit 3.5 % In-Gehalt. Die PL-Wellenléngen bewegen sich fiir alle Substrate in
einem &hnlichen Bereich um 660 nm. Die PL-Intensitdten unterscheiden sich insbesondere beim
Vergleich der Substratverkippung. Sie ist fiir die Doppelheterostrukturen auf 2° verkippten Si-
Substraten konsequent geringer als auf den 6° verkippten Si-Substraten.

Insgesamt erreichen die PL-Intensititen der Doppelheterostrukturen auf den
Pufferstrukturen bis zu 10 % der Referenzstruktur auf GaAs-Substrat und reflektieren
damit die durch TEM-Aufnahmen abgeschétzte Defektdichte im Bereich von 10° cm .
Das Verfahren wurde hier zunachst getestet. Zur fundierten Bewertung dieser Methode
fir solide Schlussfolgerungen auf die Materialqualitdt der GaAs.Pi-Puffer wird die
Auswertung weiterer PL-Messungen an Doppelheterostrukturen auf verschiedenen
Puffern und die Korrelation mit zusatzlichen Messmethoden notwendig sein.

Eine weitere Methode, mit deren Hilfe die Qualitat eines Puffers ermittelt werden kann, ist
die zeitaufgeloste Photolumineszenzmessung. Dazu wird ahnlich zur AlGalnP/GalnP-
Doppelheterostruktur eine GalnP/GaAs-Doppelheterostruktur auf dem GaAs,Pq-Puffer
hergestellt. Der Absorber besteht bei dieser Struktur aus GaAs und ist von
Barriereschichten aus GalnP begrenzt. Gemessen wird die Lebensdauer der so
genannten Minoritatsladungstrager, die wiederum einen Rickschluss auf die
Materialqualitdt und  indirekt auf eine  Versetzungsdichte  zulasst. Die
Minoritatsladungstrager werden im GaAs-Absorber durch die Anregung mit einem kurzen
Laserpuls in einen energetisch héheren Zustand angehoben. Nach einer gewissen Zeit
fallen sie in ihren Grundzustand zuriick und senden bei diesem Rekombinationsvorgang
ein Photon aus. Das PL-Signal ist die Summe der Photonen aller zu einem Zeitpunkt
strahlend rekombinierenden Minoritatsladungstrager und nimmt exponentiell mit der Zeit



3.2 -V auf Si mittels Kristallwachstum (AP 2.2-2.4) 127

ab. Die Lebensdauer wird als der Zeitpunkt definiert, zu dem das PL-Signal auf 1/e des
Maximums direkt nach dem Laserpuls abgefallen ist. Sind im GaAs-Absorber Defekte
vorhanden, wie beispielsweise Fadenversetzungen aus einem GaAs,P,-Puffer, findet
eine erhohte Rekombination der Minoritatsladungstrager an diesen Defekten statt.
Dadurch reduziert sich die gemessene Lebensdauer.

Auch mit dieser Messmethode wurden erste Versuche durchgefihrt, um das Verfahren fiir
die Beurteilung der GaAs,Pi,-Puffer zu testen. Die zeitaufgelosten PL-Messungen
wurden hierzu an GalnP/GaAs-Doppelheterostrukturen am HZB durchgefihrt. Eine solche
Messung an einer GalnP/GaAs-Doppelheterostruktur auf einem GaAs,Pq-Puffer ist
beispielhaft in Abbildung 3.68 gezeigt. Fir die Lebensdauer der Minoritatsladungstrager
im  GaAs-Absorber ergeben sich 70 ps. Die Lebensdauer der gleichen
Doppelheterostruktur auf einem GaAs-Referenzsubstrat wurde zu 6 ns, also etwa einen
Faktor 100 gréRRer gemessen. Dieses Ergebnis spiegelt ebenfalls die hohe Defektdichte
der GaAs-Zielschichten wider, wie sie aus TEM-Messungen abgeschatzt wurde.
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Abbildung 3.68: Zeitaufgeléste PL-Messung am HZB zur Bestimmung der
Minoritétsladungstrégerlebensdauer (Elektronen) in einer GalnP/GaAs-Doppelheterostruktur auf
Si mit einer GaAs,P,.-Pufferstruktur (B0620-gaas-dh-6¢-6°). Flir die Lebensdauer der
Minoritatsladungstréager ergibt sich ein Wert von nur 70 ps und damit ca. ein Hundertstel der
Lebensdauer der Referenzstruktur auf GaAs-Substrat mit 6 ns.

Die beiden vorgestellten Verfahren mit Photolumineszenz zur Untersuchung der
Materialqualitdt der GaAs,P.-Puffer lassen nur indirekt RUckschlisse auf die
Versetzungsdichte an der GaAs-Oberfliche zu. Zielfiuhrender sind quantitative
Analysemethoden wie das Defektatzen mit einer heilRen Kaliumhydroxidlauge. Die
Durchstol3versetzungen an der GaAs-Oberflache werden dabei starker geatzt als die
umgebende Oberflache, so dass Krater entstehen, die sich im Mikroskop auszdhlen
lassen. Das Verfahren wurde bereits erfolgreich an GaAs-Substraten mit einer
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DurchstoRversetzungsdichte im Bereich von 10° bis 10* cm™? am Fraunhofer ISE mit
Atzkraterdurchmessern um 10-20 um getestet. Fiir die Anwendung auf GaAs-Schichten
eines GaAs,P.-Puffers sind GaAs-Schichtdicken im Bereich von 5 um nétig und die
DurchstoRversetzungsdichte darf héchstens 10’ cm? betragen, um die Atzkrater noch
voneinander trennen zu kénnen. Dieses Verfahren Iasst sich daher im Moment noch nicht
auf die hergestellten GaAs,P,.-Pufferstrukturen anwenden. Darliber hinaus gibt es die
speziellen Messmethoden der Cathodolumineszenz (CL) und des Electron Beam Induced
Current (EBIC), die in Zusammenhang mit der Rasterelektronenmikroskopie eingesetzt
werden, und einer ortsaufgeldsten PL-Messung mit einer Auflésung im Mikrometerbereich
(u-PL). Diese Messmethoden stehen am Fraunhofer ISE prinzipiell zur Verfliigung, sind
aber ebenso wie das Defektatzen erst im Bereich einer DurchstoRRversetzungsdichte
unterhalb 10" cm 2 sinnvoll.

Insgesamt muss die Kristallqualitat der GaAs-Schichten auf Si-Substrat fir das Wachstum
von dickeren IllI-V-Solarzellenstrukturen in zuklnftigen Entwicklungen noch weiter
verbessert werden. Hierzu ist insbesondere eine Optimierung der Pufferstruktur, die
Untersuchung der Prozessbedingungen oder die Integration von speziellen
Versetzungsblockerschichten notwendig. Gleichzeitig spielt die Evaluierung und
Anwendung einer geeigneten Methode zur quantitativen Versetzungsdichtenbestimmung
und damit zur Beurteilung der Qualitat der GaAsP1.x-Pufferstrukturen eine wichtige Rolle.

Pufferrelaxation bei ,abgebrochenen” GaAs,P,-Pufferstrukturen

Zum Verstandnis des GaAs,P-Pufferwachstums wurden dariiber hinaus systematische
Untersuchungen an ,abgebrochenen® Pufferstrukturen durchgeflihrt. Es geht in erster
Linie um das Verstandnis der Entwicklung der Relaxation in den einzelnen Schichten
eines Puffers in Abhangigkeit vom nachfolgenden Pufferwachstum. Das GaAs.Pix-
Pufferwachstum wurde gezielt nach Erreichen einer bestimmten Pufferschicht und einer
gewissen Dicke dieser Pufferschicht abgebrochen und mittels Rontgenbeugung (Abschnitt
3.2.2.2) untersucht. Aus den Reciprocal Space Maps wurde die Relaxation jeder
einzelnen Pufferschicht ermittelt.

Die Relaxation R einer Schicht in Bezug auf das Substrat ist definiert als Quotient aus der
Differenz von Schicht- zu Substratgitterkonstante im verspannten Zustand zum relaxierten
Zustand. Dieser Zusammenhang ist in Formel (3.3) in Abbildung 3.69 fur die Relaxation
einer Pufferschicht in Bezug auf das Si-Substrat gegeben. Die Relaxation kann auch als
das Verhaltnis einer ,Ist-Gitterkonstantendifferenz* Zu einer »S0ll-
Gitterkonstantendifferenz“ verstanden werden. Bei den verwendeten Gitterkonstanten von
Schicht und Substrat handelt es sich um die Gitterkonstante senkrecht zur
Wachstumsrichtung, auch als in-plane Gitterkonstante bezeichnet. Ist die Schicht
vollkommen verspannt, so ist ihre in-plane Gitterkonstante identisch mit derjenigen des
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Substrates und die Relaxation ist 0 %. Nimmt die Schicht dagegen ihre naturliche
Gitterkonstante a2t an, ist sie vollkommen relaxiert und die Relaxation betragt 100 %.

Analog lasst sich eine Relaxation R* definieren (Formel (3.4) in Abbildung 3.69), die sich
nicht auf das Substrat, sondern auf die vorhergehende Schicht mit der Gitterkonstante
asice €ZIEDt. Zweck dieser Definition ist Folgender: Die oberste Schicht soll wahrend
des Pufferwachstums nicht relaxieren, weil dies die Ausbildung von Versetzungen
bedeutet, die sich bis an die Wachstumsoberflache fortsetzen koénnen. Die
darunterliegenden Schichten dagegen dirfen und sollen sogar wahrend des Wachstums
relaxieren. Durch diese Relaxation veréndert sich die in-plane Gitterkonstante ag.;.,, der
zweitobersten Schicht. Die oberste Schicht darf sich dieser Veranderung durch elastische
Verformung ihrer Einheitszelle anpassen, solange ihre in-plane Gitterkonstante mit der
zweitobersten Schicht gleich bleibt, d.h. R* = 0 % ist. Die Relaxation der obersten Schicht
in Bezug auf das Substrat nimmt bei der Relaxation darunterliegender Schichten dagegen
zu, was aber nicht die Versetzungsbildung in der obersten Schicht bedeutet. Ein Anstieg
der Relaxation R* kann also gewissermallen als Indiz fir die Versetzungsbildung in der
obersten Pufferschicht gesehen werden.

verspannt

. — Ag;
Pufferschicht 3 R = SCthht—Sl 3.3)
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Abbildung 3.69: Schematischer Aufbau eines Abbruchpuffers auf Si-Substrat mit GaP-Nukleation.
Die Relaxation der obersten Pufferschicht ldsst sich in Bezug auf die Substratgitterkonstante R
oder in Bezug auf die Gitterkonstante der vorhergehenden Pufferschicht R* definieren.

Fir das Wachstum einer GaP-Schicht auf Si-Substrat ist die mittlere Relaxation in
Abhangigkeit von der gewachsenen GaP-Schichtdicke in Abbildung 3.70 aufgetragen. Die
Gitterkonstantendifferenz zwischen GaP und Si betragt 0.36 %. Die Relaxation erfolgt in
aller Regel anisotrop und ist bei Verwendung der in-planen Gitterkonstanten entlang bzw.
senkrecht zur Verkippungsrichtung unterschiedlich. Dies wird auf den Einfluss der
Stufenkanten zuriickgefuihrt, die bei der Verkippung der Substratoberflache auftreten.
Dieser biaxialen Spannungsrelaxation wird mit den Fehlerbalken Rechnung getragen. Die
GaP-Schicht bleibt bis zu einer Dicke von 60 nm mit einer Relaxation unter 2.5 %
praktisch vollstdndig verspannt. Im Bereich von 100 nm GaP-Schichtdicke beginnt die
Relaxation anzusteigen, so dass von einer Versetzungsbildung im GaP auszugehen ist.
Bei einer Schichtdicke von 200 nm hat das GaP durch die Ausbildung von Versetzungen
deutlich zu relaxieren begonnen. Fir das Wachstum einer ersten GaAs,P,-Pufferschicht
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auf der GaP-Nukleationsschicht sollte letztere eine Dicke von 100 nm noch nicht erreicht

haben.
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Abbildung 3.70: Mit Réntgenbeugung experimentell bestimmte Relaxation einer GaP-
Nukleationsschicht auf Si-Substrat in Abhéngigkeit von ihrer Schichtdicke. Die Fehlerbalken
entsprechen der biaxialen Relaxation entlang und senkrecht zur Verkippungsrichtung. Die
Relaxation der GaP-Schicht setzt ab etwa 100 nm GaP-Schichtdicke ein.

Zur Untersuchung des Relaxationsverhaltens einer ersten GaAs,P,-Pufferschicht mit
12 % As-Gehalt auf einer GaP/Si-Nukleationsschicht wurde die Dicke der GaP-Schicht
auf 90 nm festgelegt. Parallel wurde das Relaxationsverhalten der gleichen Gag 12Asq gsP-
Pufferschicht auf einem GaP-Referenzsubstrat untersucht. Die Gitterkonstantendifferenz
zwischen der GaP- und der Gag 12As( gsP-Schicht betragt 0.47 %. In Abbildung 3.71 ist die
Relaxation der unterschiedlichen Schichten in Abhangigkeit von der Gag 12AsggsP-
Pufferschichtdicke aufgetragen. Der linke Graph zeigt die Ergebnisse beim Wachstum auf
Si-Substrat: die Relaxation von GaP in Bezug auf das Si-Substrat und von Gag 12As( ggP in
Bezug auf die GaP-Nukleation. Der rechte Graph gibt die Relaxation der Gag 12Asg gsP-
Pufferschicht in Bezug auf das GaP-Substrat wieder.

Die 90 nm GaP-Nukleationsschicht auf Si ist vor Beginn des Gag 12AsggsP-Wachstums
noch vollstandig verspannt. Nach dem Wachstum von knapp 90 nm Gag 1,AsqgsP hat die
Gag.12Asg gsP-Schicht noch nicht mit der Relaxation begonnen und zeigt eine Relaxation
unter 5 %. Die GaP-Schicht dagegen ist mit 20 % bereits teilweise relaxiert, d.h. wahrend
die Gag.12AsgssP-Schicht gewachsen wird, findet in der darunterliegenden GaP-Schicht
ein Relaxationsprozess statt. Im weiteren Verlauf des Wachstums nehmen sowohl die
Relaxation von GaP als auch diejenige von Gagp12AsogsP zu, was auf eine
Versetzungsbildung in beiden Schichten hindeutet und damit unerwiinscht ist. Die Dicke
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der Gag 12As ssP-Schicht sollte daher mit dieser verwendeten Gitterkonstantendifferenz zu
GaP sogar noch unterhalb von 90 nm gewahlt werden.

Die Relaxation der Gag12AsggsP-Schicht auf dem GaP-Substrat verhalt sich praktisch
analog zur Relaxation auf der GaP-Nukleationsschicht. Bei einer Dicke von 90 nm ist die
Gag.12As0 8sP-Schicht noch vollstandig verspannt und relaxiert zusehens mit steigender
Schichtdicke. Der Verlauf der Gag12ASgssP-Relaxation mit zunehmender Schichtdicke
entwickelt sich dabei sehr ahnlich. Bei der Untersuchung dieses Materialsystems scheint
demnach das Substratmaterial keine Rolle zu spielen, solange die GaP-Nukleation vor
Beginn des Gag.12Asg gsP-Wachstums noch vollstandig verspannt ist.

Die Relaxationsuntersuchungen an weiteren Abbruchpufferstrukturen mit mehr als einer
GaAs,P1-Pufferschicht werden derzeit noch fortgefiihrt. Sie sollen das
Relaxationsverhalten der GaAs,Pi-Puffer wahrend ihres Wachstums verstandlich
machen und zur Auslegung der Struktur eines GaAs,P1-Puffers mit Versetzungsdichten
im Bereich unter 10° cm  beitragen.
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Abbildung 3.71: Schichtrelaxation zur jeweils vorhergehenden Schicht bzw. zum Substrat in
Abhéngigkeit von der Dicke einer Gay 12As ggP-Pufferschicht. Die Relaxation der obersten
Gay.12AS0.gsP-Schicht verhélt sich dabei auf einer vollstdndig verspannten GaP-Nukleationsschicht
praktisch gleich wie auf einem GaP-Substrat.

Dotierung der GaAs,P1«-Puffer

Zum Abschluss wurde noch die n-Dotierung der GaAs,Px-Schichten Uberprift, damit
eine n-Dotierung in ausreichender Hoéhe flr die Leitfahigkeit des Puffers in der
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Solarzellenstruktur gewahrleistet ist. Als Dotierstoff wird Si verwendet, das beim
Wachstum in Form von 2 % SiH, verdiinnt in H, dem Kristallwachstum beigemischt wird.
Die Messung der Dotierung erfolgt mit Electrochemical Capacitance Voltage Profiling
(ECV), das eine tiefenaufgeldste Bestimmung der Dotierung erméglicht. Die ECV-
Messung wurde an speziellen Abbruchpufferstrukturen mit jeweils ca. 200 nm dicken
Pufferschichten durchgefiihrt. Das Pufferwachstum wurde nach jeweils zwei
Pufferschichten abgebrochen, so dass vier Abbruchpufferstrukturen entstanden, die in der
Schemazeichnung in Abbildung 3.72(a) mit 1 bis 4 durchnummeriert sind. Eine Messung
der gesamten Pufferstruktur ist nicht mdglich, da die Versetzungen in weiter unteren
liegenden Pufferschichten das Messergebnis verfalschen kénnen.

Die ECV-Messung ergibt das in Abbildung 3.72(b) gezeigte Dotierprofil. Die n-Dotierung
des gesamten Puffers bewegt sich im Bereich von 1-4-10"® cm™ und ist damit ohne
weiteres fur die Integration in eine Solarzellenstruktur geeignet. Die Dotierh6he nimmt von
der GaAs-Schicht bis hin zur GaP-Schicht ab und steigt in der GaP-Schicht stark an. Dies
ist auf die Nahe des Si-Substrates zurtckzufuhren. Si ist ein Dotierstoff fur die n-
Dotierung der llI-V-Halbleiter und kann beim Wachstum der Pufferschicht in die GaP-
Schicht eindiffundieren und dadurch zu der gemessenen Erhéhung der n-Dotierung
fuhren.

Zusammenfassend zeigt das Wachstum von GaAs,P.,-Puffern auf Si-Substrat mit
antiphasenfreier GaP-Nukleation das hochste Potential unter den untersuchten
metamorphen Puffern zur Integration von IlI-V-Solarzellen auf Si. Es wurden innerhalb
von nur knapp einem Jahr Entwicklungszeit der GaAs,P..-Puffer bereits sehr gute
Morphologien der GaAs-Oberflachen und Relaxationen der GaAs-Zielschichten von fast
100 % erreicht. Einzig die Versetzungsdichte in der GaAs-Zielschicht liegt noch im
Bereich von 10% cm ™ und muss in kiinftigen Entwicklungsprozessen noch weiter gesenkt
werden. Ziel ist eine Versetzungsdichte von 108 cm 2, die fiir hocheffiziente IlI-V-
Solarzellen vorausgesetzt wird. Entsprechende Voruntersuchungen zur Charakterisierung
der Materialqualitat auf den GaAs,Px-Puffern und zur Entwicklung quantitativer Analysen
der Versetzungsdichten sind bereits durchgefiihrt worden. Aulerdem wurde begonnen
das GaAs,P.«-Pufferwachstum systematisch durch das Wachstum spezieller
Abbruchpuffer zu untersuchen. Damit soll ein besseres Verstandnis des
Relaxationsprozesses der Puffer im Verlauf ihres Wachstums gewonnen werden, um das
Wachstum der GaAs,P1.x-Puffer gezielt beeinflussen und verbessern zu kénnen.
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Abbildung 3.72: ECV-Messung an mit Si dotierten GaAs,P+..-Abbruchpuffern. Das Wachstum
wurde jeweils nach der zweiten, vierten und sechsten Pufferschicht sowie nach der GaAs-Schicht
gestoppt und die Dotierung tiefenaufgelést bestimmt. Die n-Dotierung des GaAs,P;.-Puffers liegt
im Bereich von 1-4-10"® cm™ und nimmt von der GaAs-Schicht zur GaP-Nukleation ab. In der
Né&he zum Si-Substrat steigt die n-Dotierung der GaP stark an, weil sie durch Diffusion der Si-
Atome aus dem Substrat zusétzlich dotiert wird.

3.2.5 Dicke GaAs-Schichten auf ionenimplantierten Si-Substraten
(AP 4.1, 4.3)

Eine der Problematiken beim Wachstum von dicken llI-V Halbleiterschichten wie GaAs,
GaP oder GaAs,Pix auf Si-Substrat ist der unterschiedliche thermische
Ausdehnungskoeffizient der Materialien. In Abbildung 3.73(a) sind die thermischen
Ausdehnungskoeffizienten von Si, GaAs und GaP in Abhangigkeit von der Temperatur
aufgetragen. GaAs hat beispielsweise mit 0gaas = 5.6:10° K im Gegensatz zu Si mit
Ogans = 2.6:10% K' einen mehr als doppelt so groBen linearen thermischen
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Ausdehnungskoeffizient bei Raumtemperatur. Das bedeutet, dass sich die GaAs-
Schichten auf Si-Substrat nach ihrer Herstellung beim Abkihlvorgang von
Prozesstemperatur (580 bis 640 °C) auf Raumtemperatur deutlich schneller
zusammenziehen als das Si-Substrat. Beim Wachstum dicker GaAs-Schichten im Bereich
einiger Mikrometer kdnnen so thermisch induzierte Spannungen das Aufreifen der GaAs-
Schichten zur Folge haben (Abbildung 3.73(b)). Die Bildung von Rissen, welche in die
aktiven Bereiche der Solarzelle reichen, ist unbedingt zu vermeiden.
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Abbildung 3.73: (a) Thermische Ausdehnungskoeffizienten von GaAs, GaP und Si in Abhéngigkeit
von der Temperatur. Quellen: Si: [63, 64], Ge: [65], GaP: [66], GaAs: [67] (b) Beim Wachstum
dicker GaAs-Schichten auf Si-Substrat ist eine Rissbildung auf Grund thermisch induzierter
Spannungen méglich (Bild aus [26]).

Im Rahmen dieses Projektes zur Herstellung von llI-V-Solarzellen auf Si-Substrat war es
ein Ziel das Wachstum auf “veranderten® Si-Substraten zu untersuchen und somit eine
Rissbildung auf Grund der unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten zu
verhindern. Bei diesen “veranderten® Si-Substraten werden hochenergetische lonen
unterhalb der Si-Oberflache in einer Tiefe von 100 bis 1000 nm implantiert. Die lonen
verlieren im Si ihre Energie Uber Stofle mit den Atomrimpfen der Kristallatome und bilden
im Wesentlichen atomare Stdrstellen aus. Es bildet sich eine defektreiche amorphe
Schicht unterhalb der Si-Oberflache. Die Implantationstiefe, das Implantationsprofil und
die Defektdichte hdngen dabei von der Energie, Masse und Dosis der verwendeten lonen
ab. Die durch den Abkuhlvorgang von Prozess- zu Raumtemperatur thermisch induzierten
Spannungen werden in dieser defektreichen Schicht aufgenommen und verhindern
dadurch die Ausbildung von Rissen. Zu diesem Vorgehen der Spannungsrelaxation mit
einer ionenimplantierten Zwischenschicht wurde vom Fraunhofer ISE eine Europaische
Patentanmeldung eingereicht.
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Fir die Untersuchungen wurde die Implantation von Wasserstoffionen bei der Firma IBS
in Frankreich mit unterschiedlichen Energien in das Si-Substrat vorgenommen. Eine
Ubersicht Uber die verwendeten Implantationsparameter und die erwartete
Implantationstiefe ist in Tabelle 3.5 aufgefiihrt. Die Implantation der Wasserstoffionen
fuhrt zu einer defektreichen Schicht zwischen etwa 300 bis 800 nm unterhalb der
Substratoberflache. Die dabei entstandene amorphe Defektschicht konnte mit TEM
sichtbar gemacht und mit Secondary lon Mass Spectroscopy (SIMS) nachgewiesen
werden (Abbildung 3.74). Fur das Substrat #3 ergibt sich aus den Messungen in
Ubereinstimmung mit der Simulation eine Implantationstiefe von 750 bis 850 nm.

Tabelle 3.5: Verwendete Parameter zur Implantation von H'-lonen in Si(001)6°->[111] bei IBS in
Frankreich. Der Einfallswinkel betrégt 0°. Die Implantationstiefe wurde mittels einer Simulation mit
SRIM (engl. Stopping and Range of lons in Matter) ermittelt.

Substrat Energie Dosis Max. Strom Tiefe It. SRIM
[keV] [Atome/cm?] [WA] [nm]

#1 30 1-10'® 80 300

#2 30 510 80 300

#3 90 1-10 80 800

#4 30 1-10'® 80 300
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H-lonen

Energie: 90 keV 5
Dosis: 1E16 cm™
Strom: 80 mA

H-Atome [cm™]
=) =) =)
o b .

i
o
=

H+ implanted

0,2 04 086 0,8 1,0 1.2 1.4 16
Implantationstiefe [pm]

-

o
o =
=]

Abbildung 3.74: Die H-lonenimplantation in Si mit 90 keV lonenenergie (Substrat #3) resultiert laut
TEM-Messung (links, Universitét Kiel) und SIMS-Analyse (rechts) in einer amorphen Schicht in
einer Tiefe von etwa 800-850 nm unterhalb der Si-Oberfléache.

Leider hat sich herausgestellt, dass die Wasserstoffionen bei einem typischen GaP-
Nukleationsprozess vollstandig aus dem Substrat entweichen und die zuvor gebildete
amorphe Defektschicht rekristallisiert. Die Rekristallisation wird durch die hohen
Temperaturen Uber 1000 °C hervorgerufen, die wahrend der GaP-Nukleation zur Si-
Praparation notwendig sind. Die TEM-Querschnittsaufnahme in Abbildung 3.75 zeigt das
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Substrat #4 nach dem GaP-Nukleationsprozess. Die Implantationstiefe betrug 300 nm
unterhalb der Si-Oberflache, die mit weiteren 400 nm Si und 1.5 ym GaP Uberwachsen
wurde. In einer Tiefe von etwa 700 nm unterhalb der Si-GaP-Grenzflache ist keine
Defektschicht mehr sichtbar. Es hat eine Rekristallisation der amorphen Schicht und eine
Ausheilung der Defekte stattgefunden, so dass ein weitgehend defektfreier Si Kristall
zurlick bleibt, der die Spannungen beim Abkulihlprozess nicht mehr ausgleichen kann.

B0072 TEM Hellfeld
GaP

% Si

Abbildung 3.75: TEM Aufnahme (Uni Marburg) an einer GaP-Schicht auf dem H-implantierten Si-
Substrat #4 (B0072-gap). Die amorphe Defektschicht sollte ca. 700 nm unterhalb der Si-GaP-
Grenzflache liegen (300 nm Implantationstiefe und 400 nm Si-Pufferwachstum). Die amorphe
Schicht ist durch die hohen Temperaturen > 1000 °C zur Prdparation der Si Oberfldche
rekristallisiert und die Defekte sind ausgeheilt.

Eine Alternative zur Implantation von Wasserstoffionen besteht darin schwerere lonen wie
He®, Ar" oder Si* in das Substrat zu implantieren. He zeigt allerdings ein ahnliches
Verhalten wie Wasserstoff und diffundiert bei Temperaturen oberhalb von 800 °C aus [68].
Bei einer Si*-implantierten Schicht in Si ist von einer Rekristallisation oberhalb von
1000 °C auszugehen. Mit Ar* implantiertes Si dagegen soll laut Cullis et al. [69] bei
Temperaturen oberhalb von 1100 °C nur teilweise ausheilen. Allerdings ist bei der
Implantation von Si und Ar eine Beschadigung der Si-Oberflache anzunehmen.
Rechnungen mit SRIM zeigen namlich, dass die schwereren lonen nicht nur in der Tiefe
des Si-Kristalls, sondern teilweise auch unmittelbar unterhalb der Oberflache absorbiert
werden (Abbildung 3.76). So kommt es zur Ausbildung von ungewlnschten Defekten
direkt an der Oberflache des Si Kristalls und eine ausreichende Qualitat der darauf
abgeschiedenen Halbleiterschichten ist nicht mehr gewahrleistet. Eine Implantation von
Si* oder Ar” fiihrt damit nicht zum gewiinschten Erfolg.
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Abbildung 3.76: SRIM-Simulationen zeigen die Implantationstiefe von H'*-, Si*- und Ar’-lonen in Si.
Die Implantationsenergien wurden so gewéhilt, dass eine Implantationstiefe von 300 bis 400 nm
erreicht wird. Im Gegensatz zu H' findet bei der Verwendung von Si* und Ar" eine signifikante
Implantation der lonen in unmittelbarer Ndhe der Si-Oberfldche statt. Dies fiihrt zur Ausbildung
von unerwiinschten Defekten an der Si-Oberfldche und damit einer verminderten Materialqualitat
darauf hergestellter Halbleiterschichten.

Anstelle einer Implantation der lonen vor Beginn des Kristallwachstums ist die
lonenimplantation nach dem Kristallwachstum einer dinnen, stark verspannten Schicht
moglich. Beispielsweise konnte nach erfolgter GaP-Nukleation und vor Beginn des
GaAs,P1x-Pufferwachstums die amorphe Defektschicht durch die Implantation von
Wasserstoffionen erfolgen. Die hohen Temperaturen, die zum Ausheilen der Defekte
gefuhrt haben, wurden bereits bei der Si-Praparation angewandt und fir das Wachstum
der GaAs,P.x-Schichten werden nur noch Temperaturen unterhalb von 700 °C
verwendet, bei denen ein Ausheilen der Defekte nicht zu erwarten ist [68]. So kann die
amorphe Defektschicht wirkungsvoll zur Reduktion von Spannungen beim Abkuhlen
dicker 1ll-V Halbleiterschichten auf Si eingesetzt werden. Gleichzeitig entstehen neue
Herausforderungen, wie beispielsweise die Reinigung der GaP-Oberflachen nach der
lonenimplantation. Sie sind der Umgebungsluft ausgesetzt, oxidieren und missen fiur die
Wiederaufnahme des Epitaxieprozesses mit hoher Materialqualitat einwandfrei gereinigt
werden.

Diese Vorgehensweise einer intermedidren lonenimplantation wurde im Rahmen der
Untersuchungen am Fraunhofer ISE bisher noch nicht geprift, da die Herstellung von
GaAs-Schichten mit Dicken von 5 ym — welche fir Einfach- bzw. Zweifachsolarzellen
ausreichend ist — ohne ein Anzeichen von Rissbildung hergestellt werden konnten.
Abbildung 3.77 zeigt den Vergleich einer GaAs-Schicht auf Si-Substrat aus der Literatur
[17] mit einer 5 ym dicken GaAs-Schicht auf Si-Substrat mit GaAs,P1x-Puffer welche in
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diesem Projekt hergestellt wurde. Die GaAs-Schicht auf GaAs,P,.-Puffer zeigt trotz
Abwesenheit einer ionenimplantierten Schicht keine Rissbildung an der Oberflache. Die
lonenimplantation scheint daher bei der Verwendung eines GaAs,P,-Puffers zur
Vermeidung von Rissbildung nicht nétig zu sein. Die Evaluierung von Prozessen der
lonenimplantation in Si zur Spannungsreduktion (Meilenstein 4.2.) wurde somit
abgeschlossen.

(@) (b)
Abbildung 3.77: (a) Dicke GaAs-Schichten auf Si-Substrat kbnnen auf Grund thermisch induzierter
Spannungen in der Ausbildung von Rissen resultieren (Bild aus [17]. (a) GaAs-Schichten mit
Dicken von 5 um wurden auf GaAsP-Puffern auf Si-Substrat ohne ionenimplantierter Schicht
hergestellt und zeigen keine Rissbildung (B0621-gaas).

3.2.6 Metamorphe Solarzellen auf Si-Substrat (AP 2.3, 2.4)

Das Ubergeordnete Ziel des Projektes war die Herstellung von IlI-V Solarzellen auf Si-
Substrat mit metamorphen Pufferstrukturen. Parallel zur Herstellung der Pufferstrukturen
(Abschnitt 3.2.4) im CRIUS Reaktor fand eine Entwicklung der IlI-V Solarzellen im G4-
Reaktor statt.

Das Wachstum der lll-V-Solarzellenstrukturen wurde zur Optimierung zunéachst auf GaAs-
Substraten durchgeflihrt, um anschlieRend auf die metamorphen Pufferstrukturen auf Si-
Substrat Ubertragen zu werden. Hierzu wurden eine GaAs-Einfachsolarzelle und eine
GalnP/GaAs-Tandemsolarzelle auf p-dotietem  GaAs-Substrat entwickelt. Die
Solarzellenstrukturen wurden nach der Epitaxie am Fraunhofer ISE unter
Reinraumbedingungen weiter prozessiert. Die Technologie bestand dabei aus dem
Aufbringen einer vorderseitigen Antireflexschicht und der Herstellung von Vorder- und
Ruckseitenkontakten fir die elektrische Kontaktierung der Solarzelle. Zur Reduzierung
der Reflexion wurde eine zweischichtige Ti,Os/MgF,-Antireflexsschicht aufgedampft. Fur
die Kontaktierung der Vorder- und Rickseite der Solarzellen wurden fiir die Materialien
n-GaAs bzw. p-GaAs die Pd/Ge- bzw. Pd/Zn-basierten Metallkontakte verwendet.
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Abbildung 3.78: IV-Hellkennlinie (a) einer GaAs-Einfachsolarzelle auf p-GaAs-Substrat mit der in
(b) abgebildeten Schichstruktur, die im G4-Reaktor hergestellt wurde. Sie erreicht unter
Verwendung eines AM1.5g Spektrums mit einfacher Sonnenkonzentration (1000 W/m? einen
Wirkungsgrad von 24.2 %.
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Abbildung 3.79: IV-Hellkennlinie (a) einer GalnP/GaAs-Tandemsolarzelle auf p-GaAs-Substrat mit
der in (b) abgebildeten Schichtstruktur, die im G4-Reaktor hergestellt wurde. Sie erreicht unter

Verwendung eines AM1.5g Spektrums mit einfacher Sonnenkonzentration (1000 W/m? einen
Wirkungsgrad von 27.0 %.

Die Charakterisierung der Solarzellen erfolgte bei einfacher Sonnenkonzentration unter
dem AM1.5g Referenzspektrum bei 1000 W/m?. Die GaAs-Einfachsolarzellen erreichen
dabei Wirkungsgrade von bis zu 24.2 % und die GalnP/GaAs-Tandemsolarzellen bis zu
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27.0 %. Die dazugehdrigen Strom-Spannungs-(IV)-Kennlinien sind in Abbildung 3.78
und Abbildung 3.79 inklusive der Schichtstrukturen der Solarzellen gezeigt.

Die lll-V-Solarzellen haben eine Polaritat ,n-auf-p*, d.h. der pn-Ubergang der Solarzelle
besteht aus einem oben liegenden Emitter mit n-Dotierung und einer unten liegenden
Basis mit p-Dotierung. Die lllI-V-Solarzellen werden somit zur Optimierung auf p-GaAs-
Substraten mit p-dotierter Basis gewachsen.

Die Entwicklung der metamorphen Pufferstrukturen findet auf n-dotierten Si-Substraten
statt. Die Verwendung eines n-Si-Substrates hat dabei einen prozesstechnischen
Hintergrund. Si ist n-Dotierstoff flir GaP und P aus GaP ist n-Dotierstoff flir Si. Wachst
man GaP auf Si, so diffundiert unweigerlich Si in die GaP-Schicht und P in das Si-
Substrat. Die GaP-Schicht wird n-dotiert und das Si-Substrat bleibt n-dotiert. Wirde man
ein Si-Substrat mit p-Dotierung verwenden entsteht durch das GaP-Wachstum und die
Diffusion von P in das p-Si-Substrat eine n-Dotierung des Si am Ubergang von Si zu GaP.
Dies ist ein ungewollter pn-Ubergang in der Schichtstruktur, so dass die Verwendung
eines n-Si-Substrates notwendig ist.

Bei der Herstellung der optimierten Solarzellen auf dem n-Si-Substrat muss zwischen
Substrat und Solarzelle eine Tunneldiode eingefligt werden. Ansonsten lage eine
nichtleitende Diode zwischen n-dotiertem Substrat und p-dotierter Basis der GaAs-
Solarzelle vor. Tunneldioden dienen wie bei der Tandemsolarzelle der elektrischen
Verschaltung von mehreren Solarzellen. In Abbildung 3.80 ist der schematische Aufbau
der gleichen Tandemsolarzelle aus Abbildung 3.79 gezeigt, die durch eine zweite
Tunneldiode mit dem n-GaAs-Substrat verbunden ist.
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Abbildung 3.80: Schematische Schichtstruktur der GalnP/GaAs-Tandemsolarzelle mit ,n-auf-p*-
Polaritét auf n-GaAs-Substrat. Die elektrische Verschaltung zwischen Solarzellenstruktur und
Substrat findet mit einer zweiten Tunneldiode statt. Diese Solarzellenstruktur I&dsst sich auf eine n-
GaAs-Oberfldche nach metamorphem Pufferwachstum auf Si iibertragen. Die gleiche
Tunneldiode wird analog zur Herstellung einer ,n-auf-p“ GaAs-Einfachsolarzelle auf n-GaAs-
Substrat verwendet

Zum Vergleich der Funktionalitdt der beiden Tandemsolarzellen mit und ohne zweite
Tunneldiode wird die Externe Quanteneffizienz der beiden Solarzellen in Abbildung 3.81
gezeigt. Die Externe Quanteneffizienz gibt in Abhangigkeit von der Wellenlange des
Lichtes an, welcher Anteil der Photonen von der Solarzelle absorbiert und in Strom
umgewandelt wird. Die GaAs-Unterzelle und GalnP-Oberzelle absorbieren dabei
unterschiedliche Anteile des Spektrums. Fur beide Solarzellenstrukturen ergibt sich ein
praktisch identischer Verlauf ihrer externen Quanteneffizienz. Analog lasst sich die auf p-
GaAs optimiere GaAs-Einfachsolarzelle mit der gleichen Tunneldiode auf ein n-GaAs-
Substrat Ubertragen. Insgesamt stehen optimierte GaAs-Einfachsolarzelle und
GalnP/GaAs-Tandemsolarzellen bereit fir das Wachstum auf einem metamorphen
GaAs,P+.,/Si Puffer.
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Abbildung 3.81: Externe Quanteneffizienz der GalnP/GaAs-Tandemsolarzellen mit ,,p-auf-n*-
Polaritat mit und ohne zweiter Tunneldiode, die das n-GaAs-Substrat mit der GaAs-Teilzelle
verschaltet (Abbildung 3.80). Der Verlauf der externen Quanteneffizienz ist praktisch identisch.
Beide Solarzellen wurden im G4 Reaktor hergestellt.

Die verwendeten Si-Substrate sind mit Phosphor n-dotiert. Mittels ECV-Profiling wurde
eine Dotierstoffkonzentration in Héhe von 2-4:10" cm™ gemessen. Die Substrate wurden
mit der hochstmdglichen n-Dotierung vom Hersteller bezogen. Fir einen guten
Metallhalbleiterkontakt zwischen dem Substrat und dem Rdickseitenkontakt ist eine
Dotierstoffkonzentration ~ mit  Phosphor  gréBer als 10" cm®  erforderlich.
Dotierungsmessungen mit ECV-Profiling haben ergeben, dass die Dotierung im Bereich
der Oberfliche des Si-Substrates sogar im Bereich unterhalb von 10" cm™ liegt
(Abbildung 3.82). Fir eine ausreichend hohe Dotierstoffkonzentration auf der
Substratriickseite wurde daher eine zusatzliche Diffusion mit Phosphor in einem
Hochtemperaturprozess durch das Aufbringen eines Phosphorglases durchgefiihrt. Nach
dem Diffusionsprozess erreicht die P-Dotierstoffkonzentration an der Oberflache der
Substratriickseite Werte (iber 102 cm™. Durch den GaP-Nukleationsprozess auf Si bei
Temperaturen oberhalb von 1000 °C verteilt sich der Dotierstoff durch Diffusion im
oberflachennahen Bereich von etwa 500 nm und die Dotierstoffkonzentration an der
Oberflache nimmt auf etwa 10'® cm™ ab. In den nachfolgenden Prozessen des Puffer- und
des Solarzellenwachstums werden diese hohen Temperaturen nicht mehr erreicht. Durch
den Diffusionsprozess wird die Dotierstoffkonzentration an der Substratriickseite demnach
so weit erhoht, dass sie fir einen guten ohmschen Metallhalbleiterkontakt geeignet ist.
Fur die rickseitige Kontaktierung wurde ein Ti/Pd/Ag-Metallkontakt entwickelt
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Abbildung 3.82: ECV-Messung der n-Dotierung eines verwendeten Si-Substrates von der
Riickseite aus. Die Messung zeigt tiefenaufgelést das Dotierprofil der Si-Substratriickseite
(Oberflache bei 0 nm). Ohne einen zusétzlichen Diffusionsprozess mit Phosphor liegt die n-
Dotierung bei unter 10" cm™. Fiir einen Meta/lha/ble/terkontakt zwischen Si-Substrat und dem
Metallkontakt ist eine Dotierung groRer als 10"° cm™ empfohlen. Die Dotlerstoffkonzentratlon an
der Substratriickseite wurde mit einem Diffusionsprozess mit Phosphor auf uber 10%° cm™ erhoht,
die nach dem GaP-Nukleationsprozess bei T > 1000 °C auf etwa 2-1 0" cm™ reduziert wird. Alle
drei Messungen zeigen gegen Ende der Messung eine Dot/erstoffkonzentrat/on des
Substratmaterials von 2-4-10" cm™ die vom Substrathersteller mit 1-5:10"® cm™ SpeZIfIZIef't wurde.

Fur die Herstellung von Solarzellen auf metamorphen Pufferstrukturen kamen zuletzt nur
GaAs,P1x-Pufferstrukturen in Frage. In ersten Versuchen wurden hierzu einfache GaAs-
Einfachsolarzellen mit ,n-auf-p“-Polaritdt abgeschieden, da die Entwicklung der weiter
oben vorgestellten Tunneldiode noch nicht vollstandig abgeschlossen war. Es wurde eine
GaAs-Einfachsolarzelle auf Si-Substrat mit metamorphem GaAs,P-Puffer hergestellt,
die bei 60-facher Sonnenkonzentration einen Wirkungsgrad von 14.4 % erreichte. Die
Referenzsolarzelle auf GaAs-Substrat zeigt bei dem gleichen Konzentrationsfaktor einen
Wirkungsgrad von 21.9 %. Die IV-Kennlinien der beiden Solarzellen sind in Abbildung
3.83(a) gezeigt inklusive ihrer Schichtstrukturen. Ein Bild der Solarzelle ist in Abbildung
3.83(b) dargestellt. Der geringere Wirkungsgrad der Solarzelle auf Si-Substrat ist auf eine
hohe Versetzungsdichte zurickzufihren. Diese hohe Defektdichte im Bereich von
10® cm 2 ist bereits in der GaAs-Zielschicht des GaAs,P:,-Puffers erkennbar gewesen
(Abschnitt 3.2.4.4) und liegt damit hoher als die geforderten 10°cm™, die fiir die
hocheffizienten 1ll-V-Solarzellen nétig sind.
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Abbildung 3.83: IV-Hellkennlinien (a) einer ,n-auf-p“-GaAs-Einfachsolarzelle auf GaAs-
Referenzsubstrat (b) und Si-Substrat (c) mit GaAs,P.-Pufferstruktur. Sie wurden beide im
gleichen Prozess im CRIUS-Reaktor hergestellt.

Gegen Projektende wurden schlieBlich auf GaAs.Pi.-Pufferstrukturen die optimierte
GaAs-Einfachsolarzelle und GalnP/GaAs-Tandemsolarzelle inklusive Tunneliode im G4-
Reaktor abgeschieden. Die Solarzellen wurden bei der Anfertigung des Projektberichtes
noch mit der Antireflexschicht und den Metallkontakten prozessiert und konnten daher
auch noch nicht charakterisiert werden. Die in-situ Reflexionsmessung des Wachstums
in Abbildung 3.84 gezeigt. Die
Tandemsolarzelle wurde sowohl auf GaAs-Referenzsubstrat, als auch auf Si- und GaP-
Substrat mit GaAsP1.x-Puffer gewachsen. Leider fuhrt die hohe Versetzungsdichte in der
GaAs-Schicht der Pufferstruktur noch zu einer Aufrauhung und damit einer Degradation
des Der  Reduzierung
Versetzungsdichte kommt eine hohe Bedeutung bei der Weiterentwicklung der IlI-V-

einer solchen GalnP/GaAs-Tandemsolarzelle ist

Reflexionssignals  beim  Solarzellenwachstum. der
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Solarzellen auf Si-Substrat zu. Der Fokus zukinftiger Untersuchungen muss sich daher
klar auf eine Reduzierung der Versetzungsdichten in der GaAs-Schicht der GaAsP1.«-
Puffer richten.
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Abbildung 3.84: In-situ Reflexionsmessung wéhrend dem Wachstum einer GalnP/GaAs-
Tandemsolarzelle auf GaAs-Referenzsubstrat sowie Si- und GaP-Substrat mit gleichem GaAs,P;.
«-Puffer. Im Gegensatz zum Reflexionsniveau beim Wachstum auf dem GaAs-Substrat fallen die
Reflexionssignale beim Wachstum auf Si- und GaP-Substrat ab. Dieser Abfall deutet auf eine
Oberfldchendegradation hin und lasst auf eine Reduzierung der Materialqualitét schliel3en.

3.2.7 Zusammenfassung und Ausblick

In den Arbeitspaketen 2.2 bis 2.4 wurde die Herstellung von lll-V-Solarzellen auf Si-
Substrat mittels Kristallwachstum untersucht. Der Ubergang der Gitterkonstante vom Si-
Substrat zu Ge bzw. GaAs wurde mit vier unterschiedlichen Pufferkonzepten in Angriff
genommen: SiyGe,-, direkter Ge-, Ga4In,P- und GaAs,P..-Puffer.

Beim Wachstum der Si; Ge-Pufferstrukturen ergaben sich grundsatzliche Limitierungen
durch die derzeitige Anlagenkonfiguration des CRIUS Reaktors in Verbindung mit den
verwendeten Precursoren. Si- und Ge-Precursoren zerlegen in stark unterschiedlichen
Temperaturbereichen, was eine vollstindige Abdeckung der Materialzusammensetzung
des Siy«Ge-Puffers Uber den gesamten Bereich von Si (x=0) bis Ge (x=1) verhindert. Zur
Umsetzung des Sii.cGe,-Puffers ware die Verwendung eines bei niedrigen Temperaturen
zerlegenden Si-Precursors wie Disilan nétig sowie ein aufwandiger Umbau des Reaktors
und der Infrastruktur. Aus diesem Grund wurde bereits in einem sehr frihen Stadium des
Projektes das Augenmerk auf die anderen Pufferkonzepte gelegt.



146 3 Projektergebnisse

Beim Wachstum von IllI-V-Solarzellen auf direkt gewachsenen Ge-Schichten auf Si-
Substrat ergaben sich hohe Versetzungsdichten weit oberhalb von 10® cm 2, welche die
Materialqualitat der Solarzelle stark degradierten. Eine der Ursachen lag in einem
dreidimensionalen Wachstum der initialen Ge-Nukleationsschicht auf Si bei 420 °C in H-
Prozessgas. Die RMS-Oberflachenrauigkeit einer wenige Nanometer dicken Ge-Schicht
betrug 3 nm. Eine Verringerung der Temperatur fir den Ubergang zu einem
zweidimensionalen Wachstumsmodus war mit diesen Prozessbedingungen nicht mdglich.
Die Senkung der Nukleationstemperatur auf minimal 330 °C wurde mit einem No-
Annealing der Si-Oberflache vor dem Ge-Wachstum und der Verwendung von N, als
Tragergas moglich gemacht. Das dreidimensionale Wachstum wurde dadurch erheblich
vermindert und die RMS-Oberflachenrauigkeit mit 0.5 nm auf ein Sechstel reduziert.
Trotzdem ist noch geringfiigiges dreidimensionales Wachstum zu erkennen. Eine noch
weitere Reduzierung der Nukleationstemperatur ist denkbar durch die Verwendung von
hoheren Reaktordriicken, geringeren Flussgeschwindigkeiten der Prozessgase oder die
Verwendung des Precursors IBGe. Diese Ansatze sind bis dato noch nicht ausgefiihrt
worden und sollten in kinftigen Wachstumsprozessen mit weiteren grundlegenden
Untersuchungen der Ge-Nukleation auf Si-Oberflachen begleitet werden, wie sie am HZB
in aller Genauigkeit durchgefiihrt werden kénnen. Insgesamt bleibt das Konzept des Ge-
Puffers auf Si-Substrat weiterhin interessant fir die Integration von IlI-V Solarzellen auf Si,
da es die Herstellung eines Ge-Puffers mit sehr geringer Pufferschichtdicke < 500 nm und
das bekannte Wachstum von GaAs auf einer Ge-Oberflache erméglicht.

Fir das Wachstum der Gaq,n,P- und GaAs,P.,-Puffer auf Si-Substrat war die
Entwicklung einer GaP-Nukleationsschicht auf dem Si-Substrat erforderlich. In
Zusammenarbeit mit den Projektpartnern von Universitat Marburg und HZB fanden ein
Transfer und eine Optimierung der Nukleationsbedingungen statt. Nach einer
umfangreichen Untersuchung der Nukleationsparameter konnte ein Nukleationsprozess
zur Herstellung antiphasenfreier und reproduzierbarer GaP-Schichten auf Si-Substraten
mit 2° und 6° Verkippung im CRIUS-Reaktor etabliert werden. Diese Schichten dienten als
Wachstumsgrundlage fir die Ga4In,P- und GaAs,P_,-Pufferstrukturen.

Gay4In,P hat sich im Verlauf der Untersuchungen als schwieriges Puffermaterialsystem
erwiesen. Das Material  tendierte unabhangig von den  verwendeten
Wachstumsbedingungen dazu neben den gewiinschten Fehlanpassungsversetzungen
auch durchstoRende Versetzungen zu bilden. Diese Fadenversetzungen resultieren in
einer Reduzierung der Materialqualitdt und in einer starken Aufrauhung der Oberflache
schon wahren des Pufferwachstums. Ein Wachstum von 1lI-V Solarzellen auf dieser
Grundlage ist leider nicht erfolgsversprechend, da die Materialqualitat fir die -V
Halbleiter nicht ausreicht. Es stellt sich damit heraus, dass das Ga;.In,P-Materialsystem



3.2 -V auf Si mittels Kristallwachstum (AP 2.2-2.4) 147

mit den in dieser Arbeit untersuchten Bedingungen flir das Wachstum eines metamorphen
Puffers nicht geeignet ist.

Der GaAs,Pi,-Puffer flir den Gitterkonstantenibergang von Si zu GaAs war das
erfolgreichste untersuchte Pufferkonzept. Dieses Konzept eines metamorphen Puffers
wurde als letzte der Pufferstrukturen untersucht. Grund war die Befirchtung einer
Kontamination des Reaktors durch Arsen. Diese hatte eine antiphasenfreie GaP-
Nukleation auf Si erheblich verkompliziert und eine aufwandige Reinigung des Reaktors
zur Folge gehabt. Die ersten GaAs,P1,-Puffer konnten daher erst im Dezember 2010
hergestellt werden. In der darauffolgenden Entwicklungszeit von weniger als einem Jahr
konnten bereits erhebliche Fortschritte im Wachstum der GaAs,P,.-Puffer und in ihrem
Verstandnis erzielt werden. Auf den antiphasenfreien GaP-Nukleationsschichten sind eine
Vielzahl gestufter GaAs.Pqx-Pufferstrukturen mit einer weiten Parametervariation
hergestellt worden. Es wurde eine gute Oberflachenmorphologie von GaAs auf Si-
Substrat erreicht mit RMS-Rauigkeiten unterhalb von 4 nm, die sich flr nachfolgendes
llI-V -Solarzellenwachstum  eignen. Durch die Anwendung von Gaj,ln,As-
Uberschussschichten konnte die Relaxation der GaAs-Zielschicht auf Uber 99 % und
damit die angestrebte vollstdndige Relaxation nahezu erreicht werden. TEM-
Querschnittsaufnahmen der Pufferstrukturen zeigen die Uberwiegende Begrenzung der
durch die Gitterkonstantendifferenz hervorgerufenen Versetzungen auf der Pufferstruktur.
Dennoch treten Fadenversetzungen auf, die bis zur GaAs-Oberflache durchstoRen und
eine Versetzungsdichte im Bereich von 10% cm™ generiert. Diese ist damit noch zwei
Groflenordnungen von der flir hocheffiziente 1ll-V-Solarzellen geforderten Dichte von
maximal 10° cm ™ entfernt. Zur weiteren Optimierung der GaAs,P.-Puffer durch eine
Reduzierung der Versetzungsdichte sind einfache Methoden zur Bestimmung der
Versetzungsdichte bzw. Materialqualitat der GaAs-Zielschicht erforderlich. TEM ist ein
sehr aufwandiges und teures Verfahren, das bei der Untersuchung einer Vielzahl von
Proben nicht praktikabel ist. Es wurde damit begonnen eine Reihe von Methoden zu
untersuchen, mit denen sich die Versetzungsdichte bzw. die Materialqualitat der
Pufferstrukturen ermitteln lasst. Hierunter fallen stationare und zeitaufgeloste PL-
Messungen speziellen Doppelheterostrukturen, Defektatzen an dicken GaAs-Schichten,
CL- bzw. EBIC-Messungen in einem Rasterelektronenmikroskop oder die Anwendung
ortsaufgeléster p-PL. Diese Methoden missen im Laufe weiterer Untersuchungen
evaluiert und verfeinert werden. Parallel zur Bestimmung der Versetzungsdichte ist damit
begonnen worden ,abgebrochene“ Pufferstrukturen herzustellen, um das
Relaxationsverhalten der einzelnen Pufferschichten wahrend des Pufferwachstums zu
durchleuchten. Diese Untersuchungen dauern derzeit noch an und sollen ein besseres
Verstandnis zur gezielten Beeinflussung des Pufferwachstums liefern. Gegenstand
kunftiger GaAs,P,«-Pufferentwicklungen sollte aulerdem die Integration von
Stickstoffhaltigen GaAsN und GaAs,P.«N-Schichten zum Blocken von Versetzungen sein.
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Durch den Einbau von Stickstoffatomen erhoht sich die Kristallharte. Diese Schichten
verhindern die Ausbreitung der Versetzungen und kénnen zur Reduzierung der
Versetzungsdichten angewendet werden.

Zur Vermeidung der Rissbildung aufgrund thermisch induzierter Spannungen wegen der
unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Si und den IlI-V-Halbleitern
wurden ionenimplantierte Si-Substrate untersucht. Es wurden Wasserstoffionen 300 bis
800 nm unterhalb der Si-Oberflache implantiert, die eine amorphe Schicht erzeugten.
Diese defektreiche Schicht wiederum sollte die Spannungen beim Abklhlvorgang von
Prozess- zu Raumtemperatur aufnehmen und eine Rissbildung verhindern. Der
implantierte Wasserstoff diffundierte jedoch bei den hohen Prozesstemperaturen uber
1000 °C aus und es fand eine Ausheilung der Defekte statt. Alternative schwere lonen
erweisen sich wegen einer moéglichen Schadigung der Si-Oberflache als ungeeignet.
Allerdings konnten GaAs-Schichten mit Dicken von 5 ym — welche flir Einfach- und
Mehrfachsolarzellen ausreichend ist — trotz fehlender lonenimplantation bisher ohne ein
Anzeichen von Rissbildung hergestellt werden.

Fir das Wachstum metamorpher Solarzellen auf den GaAs,P,.-Pufferstrukturen wurden
auf dem G4-Reaktor optimierte IllI-V-Solarzellenstrukturen eingefahren. GaAs-
Einfachsolarzellen und GalnP/GaAs-Tandemsolarzellen auf p-GaAs-Substrat erreichten
Wirkungsgrade von 24.2 % bzw. 27.0 % bei einfacher Sonnenkonzentration unter dem
AM1.5g Referenzspektrum. Zusatzlich wurde erfolgreich eine Tunneldiode entwickelt, die
zur Abscheidung dieser Solarzellenstrukturen auf dem n-Si-Substrat mit einer n-GaAs-
Oberflache notwendig ist. Sowohl GaAs- als auch GalnP/GaAs-Solarzelle wurden auf Si-
Substraten mit GaAs,P,.-Puffer abgeschieden. In beiden Fallen ist eine klare Degradation
der Oberflachenmorphologie erkennbar, die auf eine noch zu hohe Versetzungsdichte in
den GaAs-Schichten auf Si zurlickzuflihren ist. Die Prozessierung und Charakterisierung
der Solarzellen konnte bis zur Fertigstellung dieses Berichtes leider nicht mehr
abgeschlossen werden. Im Verlauf der GaAs,P,-Pufferentwicklung wurde aber schon
eine nicht optimierte GaAs-Einfachsolarzelle auf einem GaAs,P-Puffer im CRIUS
Reaktor hergestellt. Diese Solarzelle zeigte bei 60-facher Sonnenkonzentration mit
AM1.5d Spektrum bereits einen Wirkungsgrad von 14.4 %. Die Referenzsolarzelle auf
GaAs-Substrat erreicht einen Wirkungsgrad von 21.9 % bei gleichen Bedingungen. Der
reduzierte Wirkungsgrad auf Si-Substrat ist in der Versetzungsdichte der GaAs-Schicht
auf Si begriindet. Diese ist mit 10® cm™? noch zu hoch und sollte héchstens 10° cm ™
betragen. Ein Schlissel zu héheren Wirkungsgraden ist die Senkung der
Versetzungsdichte in den GaAs-Schichten auf Si und damit eine Optimierung der
GaAs,P1.x-Puffer, die zum jetzigen Zeitpunkt noch nicht ausgeschopft ist.
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3.3 llI-V Mehrfachsolarzellen auf Si mittels Wafer-Bonden
(AP 4.2)

3.3.1 Einleitung und Motivation

Im Fokus der Arbeitspunkte 4.1 bis 4.3 stand die Entwicklung von IlI-V-Si-
Mehrfachsolarzellen auf Si-Substrat mittels Wafer-Bonden. Dabei wurde speziell die
Realisierung einer GalnP/GaAs-Tandemsolarzelle auf Si-Substrat angestrebt.

Abbildung 3.85 zeigt eine thermodynamische Berechnung der optimalen
Bandlickenenergien fir eine Dreifachsolarzelle mit einer Si-Unterzelle. Eine
Halbleiterkombination mit den Bandliickenenergien von 1.96 eV / 1.48¢eV / 1.12¢eV
erreicht einen maximalen thermodynamischen Wirkungsgrad von 55.6 % bei 500-facher
Sonnenkonzentration. Diese Kombination kann beinahe mit einer Materialkombination aus
GagslnosP (Eg = 1.9 eV), GaAs (Eq = 1.4 eV) und Si erreicht werden. Herausforderung bei
der Herstellung solch hocheffizienter Zellen sind die unterschiedlichen Gitterkonstanten
(dsi=0.543 nm, dgaas=0.565 nm [65]) und thermischen Ausdehnungskoeffizienten
(0s=2.6-10°/°C, 0gans=5.73-10%/°C [65]) von Silicium und den verwendeten IlI-V-
Halbleitern.
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Abbildung 3.85: Thermodynamische Simulation der optimalen Bandliicken flir eine monolithische
Dreifachsolarzelle mit einer Si-Unterzelle bei 500-facher Sonnenkonzentration (AM1.5d) mit
maximalem Wirkungsgrad von nmax=55.6%

Diese Schwierigkeiten kdnnen vermieden werden, indem die Gagslng49P/GaAs-
Solarzelle gitterangepasst auf GaAs Substrat abgeschieden wird und durch den Prozess
des Wafer-Bondens bei Raumtemperatur mit der Siliciumzelle verbunden wird. Unter
Wafer-Bonden versteht man das Verbinden von Wafern aus unterschiedlichen oder
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gleichen Materialien ohne Klebstoff. Dieses Verfahren wird seit einigen Jahren erfolgreich
in der Mikro- und Optoelektronik eingesetzt.

Der Herstellungsprozess flr die neuartige GalnP/GaAs//Si-Mehrfachsolarzelle ist in
Abbildung 3.86 skizziert. Zunachst wird eine GalnP/GaAs-Tandemsolarzelle auf der
MOVPE G4 Anlage epitaktisch auf ein GaAs-Substrat gewachsen. Anschlielend wird die
nur wenige Mikrometer dinne Tandemsolarzelle durch einen sogenannten ,Lift-off"
Prozess vom Substrat abgelost und fiir die weitere Verarbeitung temporar stabilisiert. Ein
entscheidender Vorteil dieses Konzepts ist, dass das GaAs-Substrat bei Verwendung
eines geeigneten Lift-off Prozesses fir das Wachstum weiterer IlI-V Solarzellen
wiederverwendet werden kann. Dadurch kénnen die Materialkosten signifikant gesenkt
werden.

Durch einseitige Eindiffusion von Phosphor wird in einem Siliciumwafer ein pn-Ubergang
hergestellt. Diese Si-Einfachsolarzelle wird schliefdlich mittels Wafer-Bonden mit der
GalnP/GaAs- Tandemsolarzelle verbunden und danach zu Konzentratorsolarzellen
prozessiert.

Mit diesem Prozess war es moglich erfolgreich GalnP/GaAs//Si-Mehrfachsolarzellen
herzustellen. Nach unseren Kenntnissen handelt es sich dabei um die weltweit ersten
Mehrfachsolarzellen auf Silicium, die mittels Wafer-Bonden hergestellt wurden. Die Zellen
erzielten einen Wirkungsgrad von 20.5% unter einfacher Sonnenkonzentration und
23.6 % bei 72-facher Sonnenkonzentration.

Stabilisierung Stabilisierung

GalnP- Zelle

' GalnP- Zelle

GalnP- Zelle

GalnP- Zelle

GaAs-
Substrat

Wafer-Bonding <> si- Zelle und

Substrat

Si- Zelle und

Substrat Lift-off Substrat

Abbildung 3.86: Herstellungsschritte der GalnP/GaAs//Si-Mehrfachsolarzelle unter Verwendung
von Wafer-Bonden.

In den folgenden Abschnitten werden zunachst Ergebnisse zum Lift-off-Verfahren
vorgestellt und eine Einfihrung in Wafer-Bond-Verfahren und die Charakterisierung
gegeben. Schliellich werden erste Si//GaAs Waferbonds prasentiert und abschlielRend
die Zellergebnisse der ersten GalnP/GaAs//Si-Mehrfachsolarzelle diskutiert.
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3.3.2 Lift-off

Fur die Herstellung der GalnP/GaAs/Si-Dreifachsolarzelle mittels Wafer-Bonden wird ein
Lift-Off-Prozess bendtigt, der das zerstérungsfreie Abheben der GalnP/GaAs-Zweifach-
solarzelle vom GaAs-Wachstumssubstrat ermdglicht. Im Folgenden wird zunachst
diskutiert, welche Lift-Off-Techniken dabei zum Einsatz kommen konnen. Der zur
Herstellung der GalnP/GaAs/Si-Dreifachsolarzelle am besten geeignete nasschemische
Lift-Off wird detailliert beschrieben. Dabei werden auf die Atzrate Einfluss nehmende
Parameter wie die Temperatur und die Konzentration der Atzflissigkeit sowie
verschiedene Konzepte zur Beschleunigung des Lift-Off-Prozesses diskutiert.

3.3.2.1 Beurteilung verschiedener Lift-Off Verfahren

Gangige Techniken fur das Abheben von Halbleiterschichten sind der Laser Lift-off, Lift-off
durch lonenimplantation, auferdem der sogenannte ,stress induced‘ und nass-
chemischen Lift-Off. Diese vier Verfahren werden im Folgenden kurz erlautert und ihre
Eignung fur die Herstellung der GalnP/GaAs//Si-Solarzelle diskutiert.

Beim Laser-Lift-Off [70, 71] wird vor dem Zellwachstum eine sogenannte ,Opferschicht*
epitaktisch auf dem Substrat abgeschieden, deren Materialzusammensetzung
entsprechend ihrer Absorptionseigenschaften gewahlt wird. Laserlicht mit einer
Wellenlange, die von der Opferschicht absorbiert wird aber fir das Substrat transparent
ist, wird durch das Substrat in die Probe gestrahlt (Siehe Abbildung 3.87). Durch die
Absorption des Lichts in der Opferschicht schmilzt oder verdampft diese [70, 71]. Die
Schichten ober- und unterhalb kénnen nun mechanisch voneinander separiert werden,
bzw. trennen sich von selbst durch die Gasentwicklung.

Beim Laser-Lift-Off besteht die Schwierigkeit darin, die Solarzellenschichten durch das
eingestrahlte Licht hoher Intensitat nicht zu schadigen. Dazu muss die Opferschicht aus
einem Halbleiter bestehen, dessen Bandllckenenergie kleiner ist als die Bandliicken-
energie aller verwendeten Halbleiter in der Solarzelle. Im Bereich der Ill-V-Halbleiter ist
beispielsweise Indiumarsenid (InAs) mit einer Bandlickenenergie von nur 0.35 eV
geeignet [65]. Allerdings unterscheidet sich dessen Gitterkonstante um mehr als 5 % von
den Halbleitern der GalnP/GaAs-Solarzelle, sodass beim Kristallwachstum der
InAs-Schicht mechanische Spannungen entstehen. Diese wiederum fihren zur
Ausbildung von Fehlversetzungen, die die Materialqualitat in der Opferschicht und den
dariber liegenden Halbleiterschichten senken.
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Abbildung 3.87: Beim Laser-Lift-Off wird durch das Substrat Laserlicht in die Probe eingestrahit
(a). Dadurch verdampft oder schmilzt die Opferschicht, sodass die (ber der Opferschicht liegende
Kristallschicht vom Substrat abgehoben werden kann (b).

Im Bereich der Silicon-on-Insulator-Industrie hat ein Lift-Off durch lonenimplantation [72]
weite Verbreitung erlangt. Dabei wird der Wafer mit lonen wie beispielsweise Wasser-
stoff (H") beschossen. Durch die Wahl der Beschleunigungsspannung der lonen, die im
Bereich von kV bis MV liegt, kann ihre Eindringtiefe in den Kristall zwischen
0,1 und 100 ym variiert werden [73]. Dabei ist die Eindingtiefe der lonen um die
gewlnscht Tiefe normalverteilt. Durch StoRe der energetischen lonen mit den
Gitteratomen werden Fehlstellen und mikroskopische Gasblasen im Kristall erzeugt [74].
Bei einem nachfolgenden Ausheizschritt entstehen durch die Ausdehnung der Gasblasen
Spannungen in dieser amorphen Kristallschicht, die zum Abplatzen der darlber liegenden
Kristallschicht fiihren (siehe Abbildung 3.88). Bei diesem Verfahren entstehende Ober-
flachen besitzen sehr hohe Oberflachenrauheiten von ca. 10 nm [72].

Beim Lift-Off durch lonenimplantation bedarf es einer Beschleunigungsspannung im
Bereich von MV, um eine loneneindringtiefe von ber 10 ym zu erreichen. Inwieweit die
finanziellen Einsparungen durch die erneute Nutzung des Halbleitersubstrats durch die
Kosten zur Erzeugung einer solchen Hochspannung egalisiert werden, bleibt zu
untersuchen.
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Abbildung 3.88: Beim Lift-Off durch lonenimplantation erzeugen die in den Kristall implantierten
lonen mikroskopische Gasblasen (a), die sich beim Ausheizen ausdehnen (b), sodass sich eine
diinne kristalline Schicht vom Substrat trennt (c).

Beim SILO [75] (englisch: ,stress induced lift-off*) wird die ungleiche Ausdehnung zweier
Materialien auf Grund ihres unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten
zum Abheben dunner Halbleiterschichten genutzt. Eine detaillierte Beschreibung dieses
Verfahrens findet sich in [75]. Auf die abzuhebende Halbleiterschicht wird zunachst ein
Material mit einem gréeren thermischen Ausdehnungskoeffizienten als das Substrat
bzw. die abzuhebende Schicht aufgetragen. Hierzu eigenen sich insbesondere Metalle.
Wahrend eines Ausheizschrittes bei typischerweise 800-1000 °C bilden sich atomare
Bindungen zwischen Metall und Halbleiter aus. Beim darauffolgenden Abkuhlen zieht sich
das Metall starker zusammen als der Halbleiter, sodass im Halbleiter mechanische
Spannungen entstehen. Diese erzeugen Mikrorisse am Rand des Halbleitersubstrats, die
sich zu einer Rissfront parallel zur Oberflache verbinden. Die Metallschicht rollt sich
infolgedessen mitsamt einer diinnen Halbleiterschicht vom Substrat ab (Siehe Abbildung
3.89). Mit diesem Verfahren konnten bereits 40 ym dicke Si-Schichten von einem
Si-Substrat abgehoben werden [75]. Dazu wurden 20 ym Silber und dartber 50 uym
Aluminium per Siebdruck auf die Probe aufgebracht. Die gesamte Probe wurde
anschliel3end bei Giber 900 °C ausgeheizt.
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Beim SILO-Verfahren koénnen die bendtigten mechanischen Spannungen in der
abzuhebenden Schicht zur Bildung von Rissen fiihren, die in der GalnP/GaAs-Solarzelle
Rekombinationszentren darstellen. Die hohen Temperaturen beim Ausheizschritt von
800-1000 °C flhren aulBerdem zum Ausschmieren von Dotierstoffprofilen in der
Solarzelle. Da beide Effekte die Effizienz der Solarzelle senken, sind sie flr die
Herstellung einer hocheffizienten GalnP/GaAs//Si-Solarzelle nicht geeignet.

(@) (b) (c)

Abbildung 3.89: Beim Lift-Off durch thermisch erzeugte Spannungen (SILO) wird eine Metall-
schicht (blau) auf das Halbleitersubstrat (grau) aufgetragen (a). (b) Nach dem Erhitzen auf

ca. 900 °C zieht sich das Metall beim Abkiihlen stérker zusammen als der Halbleiter, sodass
mechanische Spannungen entstehen. (c) Dadurch bilden sich Mikrorisse im Halbleiter und eine
Schicht aus Metall und Halbleiter rollt sich vom Substrat ab. Darstellung entnommen aus [75].

Beim nasschemischen Lift-Off (Siehe Abbildung 3.90) wird wie beim Laser-Lift-Off eine
epitaktische Opferschicht zwischen Substrat und Zellstruktur eingefiigt [76]. Sie besteht
aus einem Material, das sich nasschemisch hochselektiv atzen lasst. Selektiv bedeutet,
dass die Ubrigen Materialien des abzuhebenden Halbleiterschichtstapels sowie das
Substrat nicht oder nur wenig angegriffen und geéatzt werden, wohingegen sich die
Opferschicht schnell auflést. Eine haufig verwendete Materialkombination ist Aluminium-
arsenid (AlAs), welches bei Raumtemperatur durch verdinnte Flusssaure (HF, 1-30 %)
ca. 10" mal schneller geatzt wird als GaAs und andere |lI-V-Halbleiter [77, 78]. AlAs ist mit
einer Gitterkonstante von 5.66 A [79] nahezu gitterangepasst zu GaAs mit einer Gitter-
konstante von 5.65 A [65], sodass nur sehr geringe mechanischen Spannungen beim

Wachstum dieser Schicht entstehen.
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Abbildung 3.90: Der nasschemische Lift-Off beruht auf dem selektiven Atzen der Opferschicht (a).
Dadurch kann eine dlinne, kristalline Schicht vom Substrat abgehoben werden (b).

Nach den aufgefiihrten Vor- und Nachteilen der verschiedenen Lift-Off-Techniken bietet
der nasschemische Lift-Off-Prozess sehr gute Voraussetzungen zum Trennen der
GalnP/GaAs-Solarzelle vom GaAs-Substrat. Deshalb wurden die Prozessparameter des
nasschemischen Lift-off im Rahmen dieses Projekts naher untersucht.

3.3.2.2 Nasschemischer Lift-Off: Analyse der Prozessparameter

Der Erfolg des nasschemischen Lift-Offs hangt entscheidend von den verwendeten
Prozessparametern ab. Im Rahmen dieses Projektes wurden deshalb die Abhangigkeit
der Atzrate von der Opferschichtdicke, der Flusssdurekonzentration sowie der Temperatur
untersucht.

Die Veranderung der Atzrate beim nasschemischen Lift-Off durch Variation der
Temperatur und der Konzentration der Flusssaure sowie der Opferschichtdicke wurde an
Proben mit wenigen Quadratzentimetern Flache durchgeflhrt, die mittels metall-
organischer Gasphasenepitaxie hergestellt wurden. Der generelle Prozessablauf bestand
aus dem Atzen der Proben fiir eine festgelegte Zeit im HF-Bad und anschlieRendem
Spiilen in deionisiertem Wasser. Adhasionskréfte, die durch Fliissigkeitsreste im Atzspalt
entstehen, hielten Substrat und abgehobene Schicht weiterhin zusammen. Durch
Aufkleben und Abziehen einer Sagefolie, deren Klebkraft sich durch ultraviolette (UV)
Beleuchtung verringert, wurden die Schichten getrennt, um die Breite der abgehobenen
Schicht zu messen.

In Abbildung 3.91 sind exemplarisch vier auf der durchsichtigen Sagefolie klebende
abgehobene Schichten dargestellt. Obwohl die Proben demselben Atzprozess
entstammen, ist ein Unterschied in der Breite der abgehobenen Schicht zu erkennen, der
zu einer groRen Streuung der Messwerte fiihrt. Ein Unterschied der Atzrate in
verschiedenen Kristallrichtungen ist nicht festzustellen. Die Probenkanten verlaufen
entlang der [011]- und der [011]-Richtung, die kristallografisch gleich sind. Die Diagonale
entspricht der [010]-Richtung. Wirde diese Kristallrichtung schneller geatzt werden,
musste eine Abrundung der Ecken bei den Proben erkennbar sein.
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Ein Effekt, der bei allen Atzprozessen zur Parametervariation festgestellt wurde, betrifft
den Waferrand. An ihm fand kein Atzen der AlAs-Schicht statt. Hingegen setzte der
Lift-Off-Prozess nur an durch Spalten freigelegten Kanten ein. Dies rihrt daher, dass
wahrend des epitaktischen Zellwachstums auch die Kanten des Wafers beschichtet
werden. Die Opferschicht wird somit durch dartber liegende Schichten verschlossen und
kann nicht von HF geatzt werden.

Abbildung 3.91: Vier abgehobene, auf Ségefolie klebende Schichten, die demselben Atzprozess
entstammen (20 nm Opferschichtdicke, 3 h in 5 % HF). Die Breite der unterétzten Rénder ist sehr
unterschiedlich und fiihrt zu einer groBen Streuung der Messwerte fiir die Atzrate der Opfer-
schicht.

Abhangigkeit der Atzrate von der Opferschichtdicke

Laut Yablonovitch et al. [77] flhrt einer Reduktion der Opferschichtdicke zu einer
Zunahme der Atzrate. In den Experimenten von Yablonovitch wurde ein spezieller Lift-off
Prozess mit Gewichtsunterstitzung verwendet (siehe auch Unterkapitel 3.3.2.3). Zur
Priifung dieses Zusammenhangs wurde in diesem Projekt die Atzrate ohne Gewichts-
unterstiitzung bei 10 und 20 nm dicken AlAs Opferschichten ermittelt. Dazu wurden 1 cm?
grol3en Proben (Struktur siehe Abbildung 3.90) bei Raumtemperatur in 10-prozentige
Flusssaure gegeben und nach unterschiedlichen Zeiten aus dem HF-Bad enthommenen.
Die Breiten der abgehobenen Halbleiterschicht sind in Abbildung 3.92 abhangig von der
Atzzeit dargestellt. Die Breite der abgelésten Halbleiterschicht steigt ber die gesamte
Versuchzeit von 6 Stunden linear mit der Atzzeit an. Es ergeben sich Atzraten von
0.38 £ 0.01 mm h™" und 0.41 + 0.03 mm h™ fiir Opferschichtdicken von 10 nm bzw. 20 nm.
Auf Grund der groRen Streuung der Messwerte kann jedoch die Zunahme der Atzrate mit
sinkender Opferschichtdicke nicht bestatigt werden.
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Abbildung 3.92: Breite der abgehobenen Halbleiterschicht in Abhéngigkeit der Atzzeit. Die
Opferschichtdicke der in 10-prozentiger Flusssdure bei Raumtemperatur gedtzten Proben wurde
zwischen 10 nm (rote Kreise) und 20 nm (schwarze Vierecke) variiert. Farblich angepasst sind die
Ausgleichsgeraden zur Bestimmung der Atzrate dargestellt.

Abhéangigkeit der Atzrate von der Flusssaurekonzentration

Von Voncken et al. [80] haben eine Zunahme der Atzrate mit steigende HF-Konzentration
fur HF-Konzentrationen von 1- bis 10% beobachtet. Um hohe Atzraten zu erzielen,
wurden in diesem Projekt Atzraten fiir HF-Konzentrationen zwischen 5 und 20 %
bestimmt. Dafir wurden jeweils Viertel 2“ Wafer mit AlAs Opferschichtdicken von 20 nm
mit einer Sagefolie beklebt. Nach 30-minitigem Atzprozess bei Raumtemperatur wurde
aus der gemessenen Breite der abgehobenen Schicht die Atzrate bestimmt, deren Mittel-
werte und Streuungen in Abbildung 3.93 dargestellt sind. Demnach wird durch die
Erhéhung der HF-Konzentration von 5 auf 10 % die Atzrate fast verdoppelt. Eine weitere
Konzentrationssteigerung auf 20 % lasst die Atzrate weiter auf einen Wert von
0.74 mm h™" ansteigen.

Es ergibt sich eine anndhernd linearer Abhéangigkeit der Atzrate von der
HF-Konzentration. Der Vergleich mit den Ergebnissen von Voncken et al. [80] zeigt eine
Ubereinstimmung beziglich der Linearitat zwischen Flusssaurekonzentration und Atzrate,
jedoch sind die in diesem Projekt ermittelten Atzraten geringer als die von Voncken et al.

ermittelten.

Die Zunahme der Atzrate mit HF-Konzentration ist auf die erhdhte Anzahl der
HF-Molekiile in der Atzldsung zuriickzufiihren. Eine Limitierung der Atzrate durch die
Diffusion der entstehenden Atzprodukte ist bis zur untersuchten HF-Konzentration von
20 % nicht erkennbar.
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Abbildung 3.93: Atzrate in Abhéngigkeit der Flussséurekonzentration. Die Atzrate nimmt weit-
gehend linear mit der Konzentration zu. Dies wird durch die eingezeichnete Ausgleichsgerade an
die Datenpunkte verdeutlicht. Die Linearitdt ist konsistent mit den Ergebnissen von
Voncken et al. [80], die ebenfalls in der Grafik eingetragen sind.

Abhéangigkeit der Atzrate von der Flusssauretemperatur

In der Literatur wurde eine Zunahme der Atzrate nicht nur mit steigender HF-
Konzentration sondern auch mit der steigender Flusssauretemperatur [81] beobachtet.
Auch dieser Zusammenhang wurde in diesem Projekt fur einen Lift-Off-Prozess ohne
zusétzliche Offnung des Atzspaltes geprift. Analog zu den vorhergehenden Versuchen
wurde auf die Proben wieder Sagefolie zur Stabilisation der abzuhebenden Schichten
geklebt. Die Proben mit einer Opferschichtdicke von 20 nm wurden fir 30 min in
10-prozentiger HF gelegt und danach die Breite der abgeldsten Schicht gemessen. Die
Mittelwerte der so bestimmten Atzraten sind in Abbildung 3.94 halblogarithmisch
dargestellt. Bei 80 °C konnte eine maximale Atzrate von 16 mm h™ erzielt werden. Es
ergibt sich eine exponentielle Zunahme der Atzrate mit der Temperatur. Diese ist
konsistent mit Messungen von Wu etal.[81] beim flachigen Atzen, wobei ihre
beobachteten Atzraten insgesamt geringer waren als die hier ermittelten. Aufgrund dieser
Ergebnisse sollte 80 °C hei’e Flusssaure genutzt werden um eine moglichst kurze Dauer
des Lift-Off-Prozesses zu erzielen



3.3 lll-V Mehrfachsolarzellen auf Si mittels Wafer-Bonden (AP 4.2)

159

T T T T T T T
Messwerte mit Streuung

—— Anpassung der Datenpunkte

10 3 durch eine Exponentialfunktion -7 E
® Ergebnisse des flachigen -7
— Atzens von f -7 %
E Wu et al. e
= 1L I -
-lq—') Pl -
© -
<L -

01F $ 5

0 10 20 30 40 50 60 70 80
Temperatur [°C]

Abbildung 3.94: Atzrate in Abhéngigkeit der Temperatur nach einer Atzzeit von einer halben
Stunde in 10-prozentiger Flusssdure. Es ist ein exponentieller Zusammenhang zwischen der
Temperatur und der Atzrate zu erkennen, der durch die eingezeichnet exponentielle
Anpassungsfunktion verdeutlicht wird. Der exponentielle Anstieg der Atzrate mit steigender
HF-Temperatur ist konsistent mit den Ergebnissen von Wu et al. [81], die ebenfalls in der Grafik
eingetragen sind.

3.3.2.3 Analyse erweiterter Konzepte zum nasschemischer Lift-Off

Die Atzrate beim nasschemischen Lift-Off wird durch die in den vorigen Abschnitten
ermittelten Parametervariationen verklrzt. Allerdings ist aus der Literatur bekannt, dass
der Atzprozess nach einigen Zentimetern zum Erliegen kommt [82, 83]. In der Literatur
werden jedoch auch Konzepte diskutiert, mit denen es mdglich ist das Stoppen des
Atzprozesses durch Offnen eines Atzspaltes zu verhindern, und gleichzeitig die Atzrate
weiter zu erhéhen. Im Folgenden werden zwei vielversprechende Konzepte aus der
Literatur vorgestellt:

In [84] wird die abzuhebende Schicht durch einen flexiblen Trager stabilisiert, welcher an
einem Zylinder befestigt ist. Der Zylinder wird wahrend des Lift-off Prozess kontinuierlich
Uber den Wafer gerollt (siehe Abbildung 3.95 (a)) [84]. Beim gewichtsunterstitzten Lift-Off
in [83, 84], wird die Probe umgedreht und die abzuldésende Schicht mit einer Folie
stabilisiert. Zusatzlich wird ein Gewicht an der Folie befestigt (siehe Abbildung 3.95 (b)),
das die abzuhebende Schicht nach unten krimmt und so den Atzspalt 6ffnet.
Bei beiden Methoden konnte die Atzrate durch die erzeugte Kriimmung der
abzuhebenden Schicht auf 30 mm h™" erhéht werden [83, 84]. Damit kann eine 4“ groRe
Schicht in 100 min vom Substrat abgehoben werden.
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Abbildung 3.95: Konzepte zur Offnung des Atzspalts. (a) Aufrollen der abzuhebenden Schicht auf
einen Zylinder. (b) Gewichtsunterstlitzer Lift-Off. Darstellungen rekonstruiert nach [84].

Aufgrund dieser guten Ergebnisse wurde auch in diesem Projekt ein gewichtsunterstutzter
Lift-Off-Prozess untersucht. Als weiteres Konzept wurde die Probe vor dem Lift-Off
modifiziert. Die Umsetzung dieser Modifikationen des Lift-Off-Prozesses und deren
Auswirkung auf die Prozessdauer werden in den folgenden Abschnitten beschrieben und
diskutiert. Alle Prozesse fanden bei Raumtemperatur statt.

Gewichtsunterstiitzter Lift-Off

Im Rahmen dieses Projekts wurde der gewichtsunterstutzte Lift-Off wie folgt
realisiert (siehe Abbildung 3.96): Auf die abzuhebende Schicht wurde eine Sagefolie
aufgeklebt, die in einen Rahmen eingespannt war. Fir den Atzprozess wurde der
Rahmen so im HF-Bad abgelegt, dass sich die Halbleiterstruktur samt dem Substrat unter
der Sagefolie in der Flusssaure befand.Ein Gewicht in der Mitte der Sagefolie bewirkte
das Durchbiegen selbiger. Wahrend des Atzprozesses I6ste sich die epitaktische
Halbleiterschicht von ihrem Substrat. Da die Solarzelle mit ca. 10 um sehr dinn ist, bog
sie sich mit der Sagefolie, wohingegen das Substrat auf Grund der Dicke von 500 ym
eben blieb. Dadurch wurde der Atzspalt gedffnet. In den ersten Experimenten entstanden
wahrend des Lift-.off Prozess Risse in der abgehobenen Solarzelle.



3.3 llI-V Mehrfachsolarzellen auf Si mittels Wafer-Bonden (AP 4.2) 161

v

Sdgefolie im Rahmen
Solarzelle

GaAs-Wafer

Abbildung 3.96: Prinzip des Lift-Offs mittels Gewichtsbeschleunigung. Die S&gefolie biegt sich im
HF-Bad zusammen mit der abgehobenen Halbleiterschicht auf Grund der von oben wirkenden
Gewichtskraft. Das Substrat bleibt wegen seiner Dicke von 500 um plan, sodass sich der Atzspalt

offnet.

Deshalb wurde eine 4.7 ym dicke Kupferschicht zur Stabilisierung der abzuhebenden
Halbleiterschichten aufgedampft. SchlieBlich konnte die Solarzellenstruktur eines halben
4* Wafers mit einer 20 nm dicken Opferschicht erfolgreich nach nur 6 h im 5-prozentigen
HF-Bad ihrem Substrat getrennt werden (Siehe Abbildung 3.97)

Abbildung 3.97: Abgehobene, mit Cu stabilisierte Halbleiterschicht auf Sé&gefolie nach
6-stiindigem, gewichtsunterstiitzten Lift-Off-Prozess in 5-prozentiger Flussséaure.

Durch die Gewichtsunterstiitzung konnte die Atzrate von 0.28 mmh™ auf
Uber 4.17 mm h™.vergroRert werden. Nach dem Lift-Off wurde die Halbleiterschicht von
der Sagefolie durch UV-Beleuchtung getrennt. Beim Abziehen der Sagefolie entstanden
Risse in der Halbleiterschicht und die Schicht wurde uneben. Zum Einsatz in der
Herstellung von gebondeten GalnP/GaAs/Si-Solarzellen muss deshalb eine alternative
Stabilisierung der kristallinen Halbleiterschicht entwickelt werden wie zum Beispiel eine

stabilere und besser l6sbare Folie.
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Nasschemisches Atzen durch Lécher

Ein neues Konzept zum Abheben grof¥flachiger Proben ist unabhangig von der
Krimmung der abzuhebenden Schicht. Bisher ist dies nur bei kleinen Flachen von
wenigen Quadratzentimetern GroRe gelungen [82, 85]. Das neue Konzept sieht die
Praparation von Léchern in der abzuhebenden Schicht vor, die bis zur AlAs-Opferschicht
hinunter reichen. HF kann somit durch die Lécher eindringen und an einer Vielzahl von
Stellen die AlAs-Schicht angreifen. Durch die Verkiirzung des Lécherabstands kann die
Dauer des Lift-Off-Prozesses verringert werden. Aufierdem kdnnen Schichten beliebiger
Grolie von ihrem Substrat getrennt werden. Es ist zu beachten, dass durch die Lécher die
aktive Flache der Solarzellen verkleinert wird. Da das Solarzellkonzept der
GalnP/GaAs/Si-Dreifachsolarzelle fir die Anwendung in Konzentratorsystemen ausgelegt
ist, d.h. die hergestellten Solarzellen eine Gré3e von wenigen Quadratmillimetern haben,
ist es mdglich, die Lécher zwischen den Solarzellen zu positionieren.

Zur Prifung diese Konzepts wurde eine ca. 20 nm dicker AlAs-Opferschicht und eine ca.
10 uym dicken Solarzellenstruktur auf einem 4“ GaAs Wafer abgeschieden. Danach wurde
mittels Photolithographie eine Lécherstruktur in der abzuhebenden Halbleiterschicht
erzeugt. Beim darauffolgenden Atzprozess griff die Flusssaure die AlAs-Schicht durch die
Lécher an. Nach 15 h in 10-prozentiger Flusssaure wurde die Halbleiterschicht mit Hilfe
eines elektrostatischen Halters abgehoben. Beim Anheben des Halters konnte jedoch nur
ein Teil der abgehobenen Halbleiterschicht vom Wafer getrennt werden (siehe Abbildung
3.98 (a)), da die Oberflache des Halters nicht vollkommen eben ist. Durch die Anpassung
der dinnen Halbleiterschicht an diese Unebenheiten entstanden Risse (siehe Abbildung
3.98 (b)). Fur den Einsatz dieser Methode in der Herstellung der GalnP/GaAs/Si-Solar-
zelle sind weitere Analysen nétig. Dabei sind speziell Methoden zur Stabilisierung der
ca. 10 ym dinnen Halbleiterschicht wie zum Beispiel eine wiederlésbare Folie oder das
temporare Bonden auf ein anderes Substrat zu untersuchen.
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(a) (b)

Abbildung 3.98: (a) Elektrostatischer Halter mit abgehobener Halbleiterschicht. (b) Die Locher
zum Atzen der AlAs-Schicht mit HF sind deutlich erkennbar. Durch die Unebenheiten auf der
Oberfléche des Halters entstanden Risse in der abgehobenen Schicht.

3.3.2.4 Nasschemischer Lift-Off: Analyse der Oberflachenrauheit

Der Einsatz des nasschemischen Lift-Offs als Vorbereitung des Wafer-Bondens erfordert
eine maximale Oberflachenrauheit von 4-5 A (RMS) [86] der abgehobenen Schicht. Die
Messung der Oberflachenrauheit durch Rasterkraftmikroskopie an den abgehobenen
Schichten war auf Grund der Probeninstabilitdt nicht realisierbar. Stattdessen wurde die
Oberflachenrauheit eines GaAs-Wafers ermittelt, von dem eine Solarzellenstruktur mittels
nasschemischen Lift-Offs durch Locher abgehoben worden war. Da die unterste Schicht
der abgehobenen Solarzellenstruktur ebenfalls eine GaAs-Schicht aufweist, sollte ihre
Oberflachenrauheit der des untersuchten GaAs-Substrats dhneln. Diese betréagt 5.5 A und
ist damit groRer als die geforderten 4-5 A fiir direktes Wafer-Bonden [86]. Durch das
Einflgen einer weiteren Halbleiterschicht unterhalb der Solarzellenstruktur kann durch
einen selektiven Atzprozess diese raue Schicht jedoch entfernt werden Durch diesen
zuséatzlichen Atzschritt ist die Eignung des Nasschemische Lift-off als Abhebeverfahren
fur die Herstellung der GalnP/GaAs//Si-Solarzelle gewahrleistet

3.3.3 Wafer-Bonden

Unter Wafer-Bonden versteht man im Allgemeinen einen Prozess, bei dem zwei
spiegelpolierte Oberflachen ohne Anwendung einer duferen Kraft oder eines Klebstoffs
miteinander verbunden werden [87]. Die Anforderungen an den Wafer-Bond in der
GalnP/GaAs//Si-Mehrfachsolarzelle sind neben mechanischer Stabilitat, die optische
Transparenz im Absorptionsbereich der Siliciumunterzelle (ca. 750-1000 nm) und eine
hohe elektrische Leitfahigkeit. Im Folgenden werden neben Hydrophoben und
Hydrophilen auch Direkte Wafer-Bonden-Verfahren im Ultrahochvakuum diskutiert, die
diese Anforderungen erflllen kénnen. AuRerdem werden Charakterisierungsverfahren
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vorgestellt, die es erlauben Fehlstellen an der Bondgrenzflache zu identifizieren und die
Festigkeit der Verbindung zu prufen.

3.3.3.1 Hydrophiler und Hydrophober Bond

Bond-Verbindungen ohne Zwischenschicht werden prinzipiell in hydrophil und hydrophob
unterteil. Wenn sich zwei hydrophile Oberflachen spontan miteinander verbinden spricht
man von einem hydrophilen Bond. Eine hydrophile Oberflache besteht normalerweise aus
einem natirlichen oder chemisch erzeugten Oxid, an das Uber Wasserstoffbricken H,O
Molekile aus der Luft oder durch einen Spullprozess gebunden sind [88]. Wenn sich zwei
hydrophile Oberflachen nahern, bilden sich bei Raumtemperatur
Wasserstoffbrickenbindungen zwischen den Wassermolekilen aus. Durch einen
geeigneten Ausheizschritt reagieren die Wassermolekile der Grenzflache mit dem Oxid
oder diffundieren weg, so dass sich kovalente Bindungen zwischen den Oberflachen
ausbilden kénnen [89]. Hierbei ist zu beachten, dass sich keine kovalenten Bindungen
zwischen den Atomen der unterschiedlichen Kristalle bilden sondern eine
Zwischenschicht aus Oxid zurlick bleibt [89].

In der Literatur werden hydrophile Si/Si-Bonds ausfuhrlich diskutiert [90-92], aber es
finden sich auch Berichte zu erfolgreichen hydrophilen Si/Ge [93] ,InP/Si [89, 94] und
GaAs/Si [95] Bonds.

Wenn die Atome an der Waferoberflache durch eine nasschemische (meist HF) oder
Plasma-Behandlung mit Wasserstoffatomen abgesattigt sind, erhalt man eine hydrophobe
Oberflache [88]. Im Gegensatz zum hydrophilen Bond sind beim Anndhern von
hydrophoben Oberflachen keine Wassermolekille vorhanden, die Wasserstoffbricken
ausbilden kdnnten. Es wird angenommen, dass sich zundchst nur schwache Van-der-
Waals-Bindungen zwischen den Oberflachen ausbilden [89, 96]. Durch Desorption von
Wasserstoff kdnnen sich beim Ausheizen des Bonds kovalente Bindungen zwischen den
Atomen der Kristalle ausbilden und so die Bondenergie, also die Energie die notig ist, um
die Oberflachen voneinander zu trennen, gesteigert werden.

Hydrophobe Bonds zwischen Siliciumwafern und ihr Temperaturverhalten werden in der
Literatur ausfihrlich diskutiert [88, 92]. AuRerdem wurden hydrophobe GaAs/Si- [95, 97]
sowie InP/Si- Bonds [89] untersucht. Durch Ausheizen auf 850 °C konnten Kopperschmidt
et al. fur ihren Si/GaAs-Bond Energien erreichen, die vergleichbar zu denen im GaAs
Kristall sind [97].
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Eignung des Hydrophilen und Hydrophoben Bonds fiir die Anwendung in der
GalnP/GaAs//Si-Mehrfachsolarzelle

Gosele et al. haben Bondenergien von hydrophilen und hydrophoben Bonds zweier
Siliciumwafer und ihre Zunahme beim Ausheizen miteinander verglichen. Wie in
Abbildung 3.99 gezeigt, steigt die Energie des hydrophilen Bonds von 110 °C bis 150 °C
stark an, da sich schon in diesem Temperaturbereich starke Siloxanbindungen unter
Desorption von Wasser ausbilden [98]. Durch weiteres Erhdhen der Temperatur bleibt die
Bondenergie bis 800 °C konstant bis durch den viskosen Fluss des Oxids an der
Grenzflache eine noch starkere Bindung entsteht [98]. Die Bondenergie des hydrophoben
Bonds steigt erst ab 300°C mit einer Aktivierungsenergie von 0.36 eV deutlich an.
Wasserstoffmolekile desorbieren an der Grenzflache und es bilden sich kovalente
Bindungen aus [98]. Oberhalb von 700°C beginnen die Siliciumatome an der Grenzflache
zu diffundieren und es werden Bondenergien ahnlich zu denen im Siliciumkristall erreicht.

Trotz des unterschiedlichen Temperaturverhaltens kénnen also mit beiden Bondverfahren
hohe Bondenergien erzielt werden. Ein Problem des hydrophoben und hydrophilen Bonds
ist jedoch, dass sich beim Ausheizen Gasblasen an der Grenzflache bilden. Diese
bestehen aus Wasserstoff, der bei beiden Bondverfahren an der Grenzflache entsteht
(Beim hydrophilen Bond stammt der Wasserstoff von den Wassermolekilen) [89]. Die
Gasblasen verschwinden gewohnlich erst wieder bei Temperaturen von 1000°C [98]. Bei
hydrophilen Bonds wurde die Blasenbildung sogar schon wahrend der Lagerung bei
Raumtemperatur beobachtet, da sich kovalente Oxidbindungen unter Desorption von
Wasser schon bei diesen Temperaturen ausbilden kénnen [99].
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Abbildung 3.99 Séttigungswerte der Bondenergie als Funktion der Ausheiztemperatur [100].
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Zhou et al. [95] haben Strom-Spannungs-Kennlinien vom hydrophob und hydrophil
gebondeten n-Si/n-GaAs und p-GaAs/p-Si Heteroilibergangen untersucht. Dabei ergaben
die gemessenen Kennlinien in beiden Fallen fir den hydrophoben Bond eine bessere
elektrische Leitfahigkeit. Zum gleichen Ergebnis kamen auch Pasquariello und Hjort fir n-
InP/n-Si  Heterolbergange [89]. Die schlechteren elektrischen Eigenschaften des
hydrophilen Bonds werden auf eine ultradiinne isolierende Zwischenschicht zuriick
gefuhrt, die sich bei den oxid-freien Waferoberflachen des hydrophoben Bonds nicht
ausbilden kann [89].

Ein hydrophober Bond ist deshalb fiir die Anwendung in der GalnP/GaAs//Si-
Mehrfachsolarzelle geeigneter als ein hydrophiler Bond. Der Nachteil ist jedoch, dass erst
durch Ausheizen bei mehreren hundert °C hohe Bondenergien und damit eine hohe
mechanische  Stabilitdit erreicht werden. Die unterschiedlichen thermischen
Ausdehnungskoeffizienten von Silicium und GaAs flihren beim Ausheizen zu thermischen
Spannungen, Im Rahmen dieses Projekts wurden am Fraunhofer ISE Versuche zur
Vorbehandlung der Silicium und GaAs Oberflachen mit HF durchgeflihrt. Da die Proben
allerdings wahrend des anschlielRenden Wasserns (aus Sicherheitsgriinden erforderlich)
wieder geringfligig oxidieren, ist eine ausreichende Leitfahigkeit der Bondverbindung nicht
gewahrleistet

3.3.3.2 Direktes Wafer-Bonden im UHV

Aufgrund der unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten ist ein direktes
Wafer-Bonden bei Raumtemperatur ohne Zwischenschicht wiinschenswert. Damit sich
schon bei Raumtemperatur kovalente Bindungen zwischen den Kristallen bilden kénnen,
mussen deren Oberflachen atomar sauber sein und durfen nicht wie beim hydrophoben
Bond mit Wasserstoff belegt sein.

Es gibt verschiedene Mdglichkeiten diese direkten Wafer-Bonds zu realisieren:

GOsele et al. haben 1995 ein Verfahren vorgestellt, bei dem die Oberflachen thermisch
aktiviert wurden [101]. Dabei wurde zuerst das natlrliche Oxid der Si-Wafer
nasschemisch geatzt und der Wasserstoff auf den hydrophoben Oberflachen durch
Heizen im Ultrahochvakuum (UHV) bei 600 °C bis 800 °C entfernt. Die wasserstofffreien
Siliciumoberflichen wurden nach dem Abkihlen bei Raumtemperatur miteinander
verbunden und eine geschatzte Bondenergie grolRer als 2 J/m? erzielt.

Fir das Bonden optoelektronischer Bauelemente sind diese hohen Temperaturen jedoch
nicht erstrebenswert, da es durch thermisch aktivierte Diffusion zur Vermischung
einzelner Schichten und Ausschmieren von Dotierstoffprofilen kommen kann [102].
Akatsu et al. haben deshalb ohne nasschemische Vorbehandlung die Oberflachen
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verschiedener IlII/V Halbleiter mit atomaren Wasserstoff bei Temperaturen bis 400 °C
deoxidiert und schliefl3lich direkte Wafer-Bonds bei 150 °C im UHV initiiert [102, 103].
Razek et al. haben anstatt atomarem Wasserstoff einen H-lonenstrahl verwendet, der die
Oxidschicht auf einem Ge und einem GaAs Wafer bei Temperaturen von 150 °C bzw. 300
°C abtragt. Nach dem lonenbeschuss (Sputtern) werden die Wafer im UHV bei 150°C flr
30 Minuten miteinander verpresst [104]. Im Gegensatz zu den bisher vorgestellten
Bondverfahren, bei denen das Aufbringen einer zusatzlichen Kraft nicht nétig ist, war
dieser H-lonenstrahl-aktivierte Bond nur stabil, wenn die Wafer mit hohem Druck
miteinander verpresst wurden [104]. Dieser Effekt ist jedoch noch nicht verstanden.

Beim sogenannten ,Oberflachenaktivierten Bonden®“, werden die Oberflachen durch
Sputtern mit einem Argonatom- oder lonenstrahlen gereinigt bzw. ,aktiviert und im
Hochvakuum bei Raumtemperatur miteinander verpresst [105]. Die physikalischen Effekte
dieser sogenannten Aktivierung sind noch nicht komplett verstanden, jedoch wurden mit
dieser Methode erfolgreich Wafer-Bonds verschiedener Halbleiter wie Si/Si [106, 107] ,
Si/GaAs [105, 108] , InP/Si [105] hergestellt. Auch bei dieser Methode wurden
Bondenergien vergleichbar zu denen im Kristall erreicht [108]. Ein Nachteil des
Verfahrens ist jedoch, dass durch das Sputterns mit hochenergetischen Argonatomen
(meist 0.5-1.3 keV) eine amorphe Schicht an der Grenzflache entsteht [105, 109], die die
elektrische Leitfahigkeit des Bonds beeintrachtigen kann [110].

Fir die Herstellung von GalnP/GaAs//Si Zellen wurde in diesem Projekt das direkte
Wafer-Bonden mit Argonstrahlaktivierung gewahlt, da schon bei Raumtemperatur hohe
Bondenergien erzielt werden kénnen und oxidfreie Oberflachen einen guten elektrischen
Transport gewahrleisten.

3.3.3.3 Charakterisierung von Wafer-Bonds

Im Folgenden werden Verfahren vorgestellt, die in diesem Projekt zur Charakterisierung
der Bondgrenzflache und zur Kontrolle der Bondfestigkeit verwendet wurden.

Untersuchung von Fehlstellen

Ein verbreitetes Problem beim Wafer-Bonden sind makroskopische Fehistellen, also
Stellen an der Grenzflache der Wafer, die nicht gebondet sind. Diese entstehen beim
Raumtemperaturbonden durch an der Grenzflache eingeschlossene Partikel [89, 97, 103,
111], Erhebungen und Vertiefungen der Waferoberflache [89, 111] oder an der
Grenzflache eingeschlossenes Gas [89, 111]. Jedoch gibt es auch Fehlstellen, die sich
erst wahrend der Lagerung oder dem Ausheizen des Waferpaares bilden. Gasblasen
kénnen durch an der Grenzflache stattfindende chemische Reaktionen zwischen am Bond
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beteiligten Molekllen oder deren Dissoziation entstehen [111, 112]. Weitere Ursache
kénnen Ausgasen oder Desorption von Verunreinigungen im Wafer und an ihrer
Bondoberflache sein [111, 113]. Im Folgenden werden zwei Methoden vorgestellt die zur
Untersuchung von Fehlstellen verwendet werden.

IR-Transmissions-Aufnahmen

Makroskopische Fehlstellen lassen sich in optischen Transmissionsaufnahmen gut
erkennen. Dabei wird das gebondete Waferpaar von unten mit Infrarotlicht bestrahlt und
mit einer IR-sensitiven Kamera von oben betrachtet. Durch die Interferenz von an der
Fehlstelle reflektiertem Licht mit dem transmittierten Licht der Wellenlange A entstehen so
genannte Newtonsche Ringe (siehe Abbildung 3.100). Unter der Annahme, dass die
Fehlstelle mit Luft gefillt ist, kann man aus der Anzahl N der Interferenzringe die Hohe H

der Fehlstelle abschatzen [111]:
H= N

N |

Mit dieser Methode koénnen jedoch nur Fehlstellen mit einem Durchmesser von
mindestens 1 mm untersucht werden [114]. Am Aufbau des Fraunhofer ISE wird ein LED-
Feld mit 940 nm Wellenlange, als IR-Quelle verwendet. Die Fehlstellen in Abbildung 3.100
haben demnach eine Hohe zwischen ca. 0.94 um und 2.35 um.

Abbildung 3.100: IR-Transmissionsaufnahme eines 4 gebondeten Si-GaAs-Waferpaares. Die
Interferenzringe der Fehlstellen sind deutlich zu erkennen.

Ultraschallmikroskopie

Die Ultraschallmikroskopie eignet sich flr die zerstdérungsfreie Untersuchung von
Materialien [115] und ist flr die Charakterisierung von Bondgrenzflachen sehr hilfreich
[111]. Dabei wird mit Hilfe eines piezoelektrischen Messkapfes ein bis zu 100 ns langer
Schallwellenpuls mit einer Frequenz von 30 bis 100 MHz auf die im Wasser liegende
Probe fokussiert und das reflektierte Signal detektiert. Die Signalstarke des reflektierten
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Pulses hangt von den elastischen Eigenschaften der Probe ab. Durch Abrastern der
gesamten Probe kann am Computer aus dem Reflexionssignal ein Intensitatsbild erzeugt
werden. Da nicht gebondete Stellen eines Waferpaares die Schallwellen starker
reflektieren [111], sind sie als Intensitatsunterschiede klar erkennbar. Ein Nachteil ist,
dass die Proben in Wasser liegen mussen und dadurch Wasser in die Grenzschicht
kommen koénnte. Im Rahmen dieses Projektes wurde das Ultraschallmikroskop des
Fraunhofer-Instituts fir Kurzzeitdynamik (Ernst-Mach-Institut) in Freiburg verwendet. Mit
den vorhandenen Messkopfen sind dabei Auflésungen von bis zu 0.015 mm mdglich.

Klingentest zur Bestimmung der Bondenergie

Der Klingentest ist eine einfache und schnelle Methode um die Festigkeit eines Wafer-
Bonds zu testen und wurde 1988 von Mazara et al. vorgeschlagen [116]. Beim Einfiihren
einer Rasierklinge (Dicke d) zwischen zwei miteinander verbundene Waferstlicke, 6ffnet
sich ein Spalt der Lange L (siehe Abbildung 3.101), der mittels einer IR-
Transmissionsmessung vermessen werden kann. Fur rechteckige Proben, deren Breite b
und Dicke (w; + wy) wesentlich kleiner als die Spaltlange L ist, kann nach Mazara et al.
[116] die Oberflachenenergie der Waferstiicke berechnet werden.

I |
:, Spaltlange L \:
: :
I |
| 0 I
: (ér\\'e |
I I
I
I |
I |
2 ; 1 A
4/ || Klinge I Waferstiick 1 | W1
v
A de § _______________ A
Waferstiick 2 | W2
Abbildung 3.101: Schematische Darstellung des Klingentests.

(Modifiziert von [117])

Laut Tong und Gdsele [117] ergibt sich die durchschnittliche Oberflachenenergie, die im
Folgenden als ,Bondenergie“ bezeichnet wird, als [117]

Nntv. 3d2E1WfE2W2
216 LY(EwWI +E,wd)

l4

Die praktische Durchfihrung des Klingentests ist recht einfach, birgt jedoch einige
Fehlerquellen. Da die Elastizititsmodule fiir GaAs und Silicium von der Kristallrichtung
abhangig sind [118], sollte die Klinge entlang einer bekannten Kristallrichtung ausgerichtet
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und eingefiihrt werden [119]. AuRerdem wurde beobachtet, dass sich die Spaltlange nach
Einfihren der Klinge durch chemische Reaktionen und mechanischen Stress noch weiter
offnet. Deshalb sollte die Messung der Spaltlange sofort nach Einfihren der Klinge
durchgefiihrt werden [119].

Bei der Berechnung der Bondenergie werden strahlenférmige Wafersticke (mit b << L)
angenommen. Um diese Bedingung zu erfiillen missen 4 Wafer erst in Streifen gesagt
werden. Da dies zeitaufwendig oder bei Proben mit niedriger Bondenergie nicht
zerstorungsfrei moglich ist, wird der Klingentest oft an ganzen 4“ Wafern durchgefiihrt
Bagdahn et al. und Turner et al. haben experimentell [119] und durch Simulation [120]
gezeigt, dass die an ganzen Si-Waferpaaren bestimmten Bondenergie bis zu 30% von an
gesagten Proben bestimmten Werten abweichen kann.

Als weitere Einflussfaktoren werden die Klingendicke [121], das ,Geschick des Operators®
[121] und die Auflésung der IR-Kamera [119] genannt. Die Vielzahl der Einflussfaktoren
macht eine Vergleichbarkeit der Ergebnisse aus unterschiedlichen Instituten aufierst
schwierig. Werden die Versuche wie hier unter jeweils identischen Bedingungen
durchgefiihrt, so lassen sich die Ergebnisse jedoch gut untereinander vergleichen und
man erhalt einen Zugang zur Festigkeit der Verbindung zwischen den Wafern.

3.3.3.4 Experimentelle Ergebnisse zum Wafer-Bonden

Im Folgenden wird der am Fraunhofer ISE installierte Wafer-Bonder vorgestellt und es
werden einige experimentelle Ergebnisse zum oberflichenaktivierten Wafer-Bonden von
Silicium und GaAs gezeigt.

Wafer-Bonder

Der Wafer-Bonder von Ayumi Industries Co. Ltd aus Japan wurde im Frihjahr 2011 am
Fraunhofer ISE in Betrieb genommen. Fotos der Maschine sind in Abbildung 3.102 zu
sehen. In der Bondkammer wird der obere 4“ Wafer von einer elektrostatischen
Einspannvorrichtung gehalten, wobei der untere 4“ Wafer Uber eine Adapterplatte
positioniert wird. Beide Wafer kdnnen unabhéngig voneinander bis auf 500°C geheizt
werden. Mit Hilfe einer Turbomolekularpume wird in der Bondkammer ein minimaler Druck

von 2:10°® Pa erreicht.
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Abbildung 3.102: Fotos des am Fraunhofer ISE installierten Wafer-Bonders. Das rechte Bild zeigt
die Bondkammer. Der Verlauf der Argonatomstrahlen ist in blau eingezeichnet.

Um die Waferoberflachen zu deoxidieren werden Argonatomstrahlen verwendet, die unter
einem Winkel von 45° auf die Wafer (Siehe Abbildung 3.102) treffen. Die
Anodenspannung der Argonatomstrahlquellen kann zwischen 0.5 kV und 1.5 kV variiert
werden. Nach dem Sputtern der Waferoberflache fahrt die obere Platte nach unten und
die Wafer werden mit einer Kraft von maximal 20 kN zusammen gedruckt.

Analyse der Oberflachenrauigkeit

Um die Schadigung der Waferoberflache durch den Argonatomstrahl zu untersuchen,
wurde die Oberflachenrauigkeit in Abhangigkeit von der Sputterzeit fur n-Si-Wafer (100)
und n-GaAs Wafer ((100), 6°verkippt nach [111]) am Rasterkraftmikroskop gemessen.
Wie in Abbildung 3.103 zu sehen, nimmt die Rauigkeit flr beide Wafer mit der Sputterzeit
leicht zu.

Analyse von Si/GaAs- Bonds

Fir die ersten Si/GaAs-Bonds am Fraunhofer ISE wurden spiegelpolierte n-Si (100) und
n-GaAs-Wafer ((100), 6° verkippt nach [111]) verwendet. Bei Raumtemperatur wurden ein
konstanter Anodenstrom von 100 mA und eine Sputterzeit von 60 Sekunden verwendet.
Die Wafer wurden mit einer Kraft von 10 kN fir 5 Minuten miteinander verpresst.
Da allgemein bekannt ist, dass die Schadigung des Materials mit der Energie zunimmt,
wurde schrittweise die Anodenspannung reduziert. Wie in Abbildung 3.104 gezeigt,
wurden dabei Bondenergien von 70 bis 110 mJ/m? erreicht. Ausheizen der Waferpaare
bei 130 °C fiir 260 Minuten vergrélierte die Bondenergie auf Gber 0.5 J/m?2.



172 3 Projektergebnisse

0;22 T T T T T T T

0.20 L m  Si-Wafer, 102sccm Ar, 590V, 100mA ]
71 = GaAs-Wafer, 102sccm Ar, 590V, 100mA i

0,18 _

016 [ ]
0,14 |- ]
012} { } :
0,10 | } ]
0,08 '-{ ]
0,06 | {

0,04 [ i .
0,02 F ]

0'00 I 1 n L L 1 L 1 " 1 L 1 L 1 "
0 50 100 150 200 250 300 350

Sputterzeit [sec]

Oberflachenrauigkeit RMS [nm]

Abbildung 3.103: Verdnderung der Oberflachenrauigkeit in Abhédngigkeit von der Ar-Sputterzeit fiir
n-Si(100) und n-GaAs ((100), 6° verkippt nach [111]). Es wurden ein Argonfluss von 102 sccm,
eine Anodenspannung von 590 V und ein Anodenstrom von 100 mA verwendet.
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Abbildung 3.104: Mittels Klingentest berechnete Bondenergie von Si/GaAs Bonds fiir
unterschiedliche Anodenspannungen der Argonatomstrahlquellen. Nach einer Sputterzeit von 60
Sekunden wurden die Wafer 5 Minuten mit einer Kraft von 10 kN verpresst. Verwendet wurden
500 um dicke n-GaAs Wafer ((100), 6° verkippt nach [111]) und 300 um dicke Si Wafer ((100), 6°
verkippt nach [111]). Der Reaktordruck vor dem Bond war kleiner als 7.5-1 0° Pa.

Beim Ausheizen vergroRern sich allerdings auch vorhandenen Fehistellen und es
entstehen neue Fehlstellen (Siehe Abbildung 3.105). Es ist davon auszugehen dass es
sich bei den entstandenen Fehlstellen um Gasblasen handelt. Ursachlich dafur ist
entweder im Restgas vorhandenes Wasser, das nach dem Sputtern an der Oberflache
adsorbiert ist oder auf den Oberflachen verbliebenes Oxid. Beides fuhrt (analog zum
hydrophilen Bond) zur Bildung von Wasserblasen an der Grenzflache. Es ist jedoch nicht
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auszuschlieRen, dass sich auch im Wafer implantierte Argonatome beim Ausheizen als
Blasen an der Grenzflache sammeln.

Die verwendeten Si-Wafer besitzen ein natlrliches Oxid mit einer Dicke von ca. 1.5 nm.
Angesichts der Blasenbildung stellt sich die Frage, ob die gewahlte Sputterzeit mit 60
Sekunden zu kurz ist, um das Oxid auch am Rand des Wafers komplett zu entfernen.

In weiteren Experimenten wurden deshalb die Atzrate und das Strahlprofil des
Argonatomstrahls genauer analysiert. Dafir wurde die Oxiddicke von thermisch oxidierten
Siliciumwafern vor und nach dem Argonstrahlbeschuss mittels spektraler Ellipsometrie
bestimmt. Abbildung 3.106 zeigt die daraus berechnete Atzrate von SiO, Uber einen
gesamten 4“ Wafer fur eine Anodenspannung von ca. 0.79 kV.

Vor dem Ausheizen Nach dem Ausheizen

Abbildung 3.105: IR-Transmissionsaufnahmen von Si-GaAs Bonds vor und nach dem Ausheizen
bei 130°C. Die Bondkammer wurde vor dem Sputtern bis auf einen Druck von 2-10° Pa bzw. 3-10°
Pa evakuiert (100 mA Anodenstrom bei 580 V, Bondkraft 10 kN fiir 5 Minuten).

Die Atzrate ist in der Mitte des Wafers um mehr als den Faktor 20 gréRer als am Rand.
Da die Schadigung der Oberflache mit der Sputterzeit zunimmt, sollte die Sputterzeit nicht
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langer als unbedingt nétig gewahlt werde. Aufgrund der inhomogenen Atzrate muss
jedoch eine lange Sputterzeit gewahlt werden, damit die vollstandige Deoxidierung der
Wafer garantiert wird. In Zukunft soll die Homogenitat der energetischen
Argonatomstrahlen durch neue Aperturplatten verbessert werden.
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Abbildung 3.106: Atzrate von SiO, durch Beschuss mit einem energetischen Argonatomstrahl:
Plasmastrom 100 mA, Anodenspannung ~0.79 kV

3.3.4 GalnP/GaAs/Si Dreifachsolarzelle

3.3.4.1 Einleitung

Als Endergebnis dieses Projektteils sollte eine GalnP/GaAs//Si-Mehrfachsolarzelle mittels
Wafer-Bondens hergestellt werden. Der detaillierte Aufbau dieser Dreifachsolarzelle mit
einem theoretischen Wirkungsgrad von ca. 54% (siehe Abschnitt 3.3.1 ) ist in Abbildung
3.107 dargestellt. Die Si-Solarzelle tragt - neben der Funktion als Unterzelle - zur
Stabilisierung der nicht einmal 5 ym dicken GalnP/GaAs-Solarzelle bei. An der Riickseite
der Si-Solarzelle befinden sich punktformige Bereiche hoher Bor-Dotierung
(Ngor = 10" cm™). Sie dienen als Riickseitenfeld der Si-Unterzelle. Dieses Riickseitenfeld
verringert die Rekombination von Ladungstragern an der Rickseite der Basis.
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Abbildung 3.107: Struktur der GalnP/GaAs/Si-Dreifachsolarzelle. Die elektrische Verschaltung der
drei Teilzellen erfolgt liber Tunneldioden. Zwischen der Unterzelle und der 2. Tunneldiode befindet
sich eine hochdotierte Bondschicht, die fir die Herstellung der Solarzelle mittels Wafer-Bonden
entscheidend ist. Die Beschreibung der librigen Schichten ist im Text zu finden.

Zusatzlich werden Elektronen durch die Potenzialbarriere im Leitungsband zwischen dem
Ruickseitenfeld und der Basis wie an einem elektrischer Spiegel in Richtung des
pn-Ubergangs reflektiert [122]. Dies erhdht die Wahrscheinlichkeit eines Elektrons in den
Emitter Uberzugehen und zum Photostrom beizutragen. Die Bereiche hoher Bor-Dotierung
sorgen auflerdem flir einen ohmschen Kontakt zwischen dem Halbleiter und dem
rickwartigen Metallkontakt aus Aluminium. Zwischen den hochdotierten Bereichen
befindet sich auf der Rickseite des Si-Substrats eine Passivierungsschicht aus Silicium-
oxid, welche die Rekombination von Ladungstrager an der Rickseite der Solarzelle
verringert. Uber der Si-Unterzelle befindet sich eine hochdotierte Bondschicht aus GaAs.
Dartber liegt eine Tunneldiode, die die Mittel- und die Unterzelle elektrisch verbindet.
Oberhalb der Tunneldiode befindet sich die Mittelzelle, die sich aus dem Rickseitenfeld
aus Aluminiumgalliumarsenid (AlGaAs), dem GaAs-pn-Ubergang sowie der Fenster-
schicht aus GalnP zusammensetzt. Die Fensterschicht ist das Pendant zum Rickseiten-
feld und befindet sich an der Vorderseite einer Solarzelle. Sie verringert die Oberflachen-
rekombination der Ladungstrager an der Vorderseite des Emitters und erzielt durch ihre
hohe n-Dotierung eine Reflexion der Lécher in Richtung des pn-Ubergangs. Dadurch wird
analog zum Rickseitenfeld die Wahrscheinlichkeit eines Lochs in die Basis liberzugehen
und zum Photostrom beizutragen erhéht. Eine Uber der Mittelzelle liegende Tunneldiode
stellt die elektrische Verbindung zwischen der Ober- und der Mittelzelle her. Die Oberzelle
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besteht aus dem Riickseitenfeld aus GalnP, dem GalnP-pn-Ubergang sowie der Fenster-
schicht aus Aluminiumindiumphosphid (AllnP).

Auf der Vorderseite der Dreifachsolarzelle befindet sich eine Kontaktschicht, die einen
ohmschen Kontakt zwischen dem Halbleitermaterial der Solarzelle und dem
mehrschichtigen Metallkontakt erzeugt. Zwischen den Metallkontakten vermindert eine
Antireflexschicht (ARS) die Reflexion von Photonen an der Oberflache, sodass moglichst
viel elektromagnetische Strahlung in den Halbleiter eindringt.

3.3.4.2 Herstellung einer GalnP/GaAs/Si-Dreifachsolarzelle

Der detaillierte Prozessablauf zur Herstellung der GalnP/GaAs//Si-Dreifachsolarzelle ist in
Abbildung 3.108 dargestellt. Die Si-Unterzelle wird aus einem 300 uym dicken Si-Substrat
hergestellt. Mittels Diffusion von Phosphor wird an der Vorderseite der Emitter mit einer
Dicke von ca. 0.5 ym und einer Dotierstoffkonzentration von Npposphor = 10® cm? erzeugt.
Die riickwartigen Bereiche mit lokal hoher Bordotierung (Ngor= 10" cm™) werden
ebenfalls mittels Diffusion erzeugt und reichen ca. 3 ym in das p-dotierte Substrat hinein.
Anschliel3end folgt das Aufbringen der passivierenden Siliciumoxid-Schicht, die an den
Stellen der Bordotierung durch Atzen wieder entfernt wird. AbschlieRend wird der
metallische Rickseitenkontakt aus Aluminium aufgedampft. Die beschriebene Si-Solar-
zelle wurde in der Arbeitsgruppe ,Hocheffiziente Siliciumsolarzellen“ des Fraunhofer ISE
entwickelt [123, 124], hergestellt und fir die Verwendung in der vorliegenden Arbeit zur
Verfugung gestellt.

Die GalnP/GaAs-Zweifachsolarzelle wird auf einem 500 um dicken GaAs-Substrat mittels
metallorganischer Gasphasenepitaxie hergestellt. Vor dem epitaktischen Wachstum der
Solarzellenstruktur werden eine sogenannte ,Opferschicht” aus Aluminiumarsenid (AlAs)
von 10-20 nm Dicke und eine Bondschicht aus GaAs von 100 nm Dicke und einer Tellur-
Dotierung von 10" cm™ auf dem GaAs-Substrat abgeschieden, die fir die
anschlielenden Prozessschritte des Lift-Offs und Wafer-Bondens wichtig sind. Den
Abschluss des epitaktischen Kirstallwachstums bildet die Kontaktschicht aus GaAs.
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Abbildung 3.108: Prozessablauf zur Herstellung einer GalnP/GaAs/Si-Dreifachsolarzelle durch den
Einsatz von Lift-Off und Wafer-Bonden. Die detaillierte Beschreibung befindet sich im Text.
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Abbildung 3.109: Struktur der Si-Unterzelle. Die Beschreibung der Struktur ist im Text zu finden.

AnschlieBend wird die GalnP/GaAs-Zweifachsolarzelle von ihrem Substrat getrennt.
Prinzipiell kann dies durch das Atzen des Substrats erreicht werden, wie bei der in dieser
Arbeit hergestellten GalnP/GaAs/Si-Solarzelle. Kommerziell interessanter ist das
Abheben der Zweifachsolarzelle vom Substrat, sodass dieses wieder verwendet werden
kann. Fir diesen Lift-Off-Prozess von dinnen, kristallinen Schichten stehen mehrere
Techniken zur Verfigung (siehe Kapitel 3.3.2), die alle eine Stabilisierung der nur wenige
Mikrometer dinnen Halbleiterschicht erfordern. Der in diesem Projekt untersuchte nass-
chemische Lift-Off beruht auf dem chemisch selektiven Atzen der AlAs-Opferschicht,
welche die GalnP/GaAs-Zweifachsolarzelle vom GaAs-Substrat trennt.
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Abbildung 3.110: Struktur der GalnP/GaAs-Zweifachsolarzelle. Zwischen dem GaAs-Substrat und
der Zellstruktur befinden sich die Opfer- und die Bondschicht, die fiir die anschlieBenden Prozesse
des Lift-Offs und Wafer-Bondens von Bedeutung sind.

Im anschlieRenden oberflachenaktivierten Wafer-Bonden-Prozess (Siehe Abschnitt
3.3.3.4) wird die GalnP/GaAs-Zweifachsolarzelle mit der Si-Unterzelle elektrisch leitfahig
und optisch transparent verbunden. Die hohe Dotierung der Bondschicht sorgt fur einen
geringen Widerstand an der Grenzflache zwischen Si und der lll-V-Zweifachzelle.
Abschlie3end folgt die Vorderseiten-Prozessierung der Dreifachsolarzelle. Dabei werden
die metallischen Kontakte aus Pd/Au/Ge/Ti/Pd/Ag und die Antireflexschicht aus Tantaloxid
und Magnesiumfluorid auf der Vorderseite der Solarzellstruktur aufgebracht.

Fir die Realisierung der GalnP/GaAs//Si Solarzelle wurde die in Abbildung 3.110
beschriebene Struktur der epitaktisch hergestellten GalnP/GaAs-Zweifachsolarzelle leicht
modifiziert. Statt der AlAs-Opferschicht befand sich eine Atzstoppschicht aus GalnP
zwischen dem Substrat und der Solarzellstruktur. Zur Stabilisierung der Solarzelle wurde
die gesamte Struktur mitsamt dem GaAs-Substrat an der Oberseite temporar mittels
Kleber auf ein stabilisierendes Substrat gebondet. AnschlieRend wurden erst das
GaAs-Substrat und dann die Atzstoppschicht durch Atzen mit verschiedenen Sauren
entfernt. Die stabilisierte GalnP/GaAs-Solarzelle wurde mit dem Ayumi Bonder durch
oberflachenaktiviertes Bonden mit Si verbunden. Dazu wurden Argonionen mit 1000 V
beschleunigt und vor dem Auftreffen auf die Kristalloberflachen elektrisch neutralisiert.
Nach dem Verbinden der Strukturen wurde der temporare Bond gel6st und die Mehrfach-
solarzelle prozessiert.

Vor dem Wafer-Bonden wurden die zu verbindenden Oberflaichen mittels Rasterkraft-
mikroskopie untersucht. Die Oberflachenrauheit der Rickseite der Zweifachsolarzelle lag
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bei tiber 20 A, die der Vorderseite der Si-Solarzelle bei 6 A. Diese Rauheiten sind fir das
Wafer-Bonden noch sehr grof3 [125, 126].

Der GaAs/Si Waferbond der in diesem Projekt hergestellten GalnP/GaAs//Si-Solarzellen
wurde aufierdem mittels hochauflésender Transmissions-Elektronen-Mikroskopie genauer
untersucht. Wie in Abbildung zu sehen hat sich durch den Beschuss mit energetischen
Argonatomen zwischen den Halbleitern eine amorphe Schicht von 2-3 nm Nanometern
Dicke ausgebildet.

Abbildung 3.111: Aufnahme der Bondgrenzfldche mittels Transmissionselektronenmikroskopie
(HRTEM, Hellfeld, Zonenachse Silicium) . Zwischen dem GaAs und dem Si ist eine amorphe
Schicht von 2-3 nm Dicke zu erkennen. (TEM-Aufnahme durchgefiihrt an der Universitét Kiel,
Arbeitsgruppe Prof. Jager [127])

Aus der Literatur ist bekannt, dass diese amorphe Schicht die elektrische Leitfahigkeit der
Grenzflache beeintrachtigt [110]. Es bleibt zu untersuchen wie die Dicke dieser amorphen
Schicht reduziert werden kann.

Im Folgenden werden die Ergebnisse der GalnP/GaAs-Solarzellen auf passivem
Si-Stabilisierungssubstrat und der GalnP/GaAs/Si-Solarzellen vorgestellt.

3.3.4.3 GalnP/GaAs-Zweifachsolarzelle auf passivem Si-Substrat

Die Charakterisierung der GalnP/GaAs-Zweifachsolarzellen auf einem passiven
Si-Substrat erfolgte durch Messung der I-V-Kennlinien unter dem Referenzspektrum
AM1.5d sowie der externen Quanteneffizienz (EQE). In Abbildung 3.112 (a) ist
exemplarisch die I-V-Kennlinie der besten Zweifachsolarzelle dargestellt. Bei einer
ZellgréRe von 0.0547 cm? weist sie eine offene Klemmspannung von 2.28 V und eine
Kurzschlussstromdichte von 10.7 mA cm? auf. Mit einem Fiillfaktor von 83.1 % hat die
Solarzelle einen Wirkungsgrad von 20.3 %. Aufgrund der Serienverschaltung der
Teilzellen wird die generierte Stromdichte einer Mehrfachsolarzelle durch die Teilzelle
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begrenzt, die weniger Strom erzeugt. Die Analyse der externen Quanteneffizienz In

Abbildung 3.112 (a) zeigt, dass die Stromdichte hier durch die GalnP-Oberzelle begrenzt

ist. Durch Optimierung der Stromanpassung koénnte der

Wirkungsgrad dieser
GalnP/GaAs-Zweifachsolarzelle vergroRert werden.
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Abbildung 3.112: (a) I-V-Kennlinie und (b) Externe Quanteneffizienz (EQE) der in dieser Arbeit
entwickelten und hergestellten GalnP/GaAs-Zweifachsolarzelle auf einem passiven Si-Substrat.

Die EQE-Messung wurde an einer 2.576 cm’ groBen Solarzelle des gleichen Wafers durchgefiihrt.

Die Messungen der I-V-Kennlinien unter konzentriertem Licht zeigen ein Abnehmen des
Fullfaktors bei Uber 30-facher Lichtkonzentration, wodurch auch der Wirkungsgrad unter
konzentrierter Beleuchtung abnimmt (siehe Abbildung 3.113). Dies ist auf die Kombination
von zwei Effekten zurlckzufiihren: Erstens bewirkt ein Serienwiderstand in der Solar-
zellenstruktur bei hohen Stromdichten grofde Spannungsverluste. Dieser kann auf die
amorphe Zwischenschicht an der Bondgrenzflache zurlickzuflhren sein. Zweitens flihrt
ein diodenartiges Verhalten der I-V-Kennlinie der GaAs/Si- Bondgrenzflache bei hohen

Stromdichten zu gréReren Spannungsverlusten, sodass der Fullfaktor bei hohen Strom-
dichten, also unter konzentriertem Licht, schlechter ist.
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Abbildung 3.113: Flillfaktor (schwarze Vierecke) und Wirkungsgrad (rote Kreise) in Abhéngigkeit
der Lichtkonzentration.

Die aktuell weltbeste GalnP/GaAs-Zweifachsolarzelle auf GaAs erreicht unter einer
Konzentration von 1026 Sonnen einen Wirkungsgrad von 32.6 % [128]. Die in dieser
Arbeit hergestellte GalnP/GaAs-Zweifachsolarzelle auf einem Si-Substrat hat ein
Wirkungsgradmaximum von 23.7 % bei einer Konzentration von 45 Sonnen. Zur
Steigerung der Solarzelleffizienz muss die Stromanpassung der Teilzellen durch
Anpassung der Schichtdicken weiter verbessert werden. Auflerdem muss durch
Veranderung der Prozessbedingungen wahrend des oberflachenaktivierten Wafer-
Bondens das Einbrechen des Fllfaktors bei geringen Konzentrationen verhindert werden.

3.3.4.4 GalnP/GaAs/Si-Dreifachsolarzelle

Die I-V-Kennlinie der GalnP/GaAs-Zweifachsolarzelle auf Silicium, ist in Abbildung
3.114 (a) gezeigt. Die Kurzschlussstromdichte dieser Dreifachsolarzelle ist mit
8.56 mA cm? geringer als die Kurzschlussstromdichte der GalnP/GaAs-Zweifach-
solarzelle auf passivem Substrat. Das bedeutet, dass die Stromdichte der Si-Solarzelle
die Stromdichte der Dreifachsolarzelle limitiert. Dies bestatigen die Berechnungen der
Stromdichten der Teilzellen aus der Messung der externen Quanteneffizienz einer
Solarzelle auf dem gleichen Wafer (siehe Abbildung 3.114 (b)).

Der erreichte Wirkungsgrad von 20.5 % unter dem AM1.5d Spektrum ist fur die erste
GalnP/GaAs/Si Dreifachsolarzelle ein gutes Ergebnis. Unter konzentriertem Licht verhalt
sich die Dreifachsolarzelle ahnlich wie die Zweifachsolarzelle: Ab einer 30-fachen Licht-
konzentration nimmt der Fillfaktor ab, was zur Verringerung des Wirkungsgrades flihrt
(siehe Abbildung 3.115). Auch hier gelten ein Serienwiderstand innerhalb der Solarzell-

enstruktur und das diodenartige Verhalten der Bondgrenzflache als Ursache fir diesen
Effekt.
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Abbildung 3.114: (a) I-V-Kennlinie und (b) Externe Quanteneffizienz (EQE) der in dieser Arbeit
entwickelten und hergestellten GalnP/GaAs/Si-Dreifachsolarzelle. Die EQE-Messung wurde an
einer 2.576 cm? groBen Solarzelle des gleichen Wafers durchgefiihrt. Die Photostromdichte der
Si-Teilzelle begrenzt die Stromdichte der Dreifachsolarzelle.

Insgesamt erreicht diese erste gebondete GalnP/GaAs/Si Solarzelle einen Wirkungsgrad
von 23,6% bei 72-facher Konzentration des Sonnenlichts (siehe Abbildung 3.115). Dies ist
unserem Wissen nach der héchste publizierte Wert flr eine IlI-V-Mehrfachsolarzelle auf
Si.

Zur Verbesserung des Wirkungsgrades muss die Stromanpassung zwischen den Teil-
zellen optimiert werden. Dies kann durch die Verbesserung der EQE der Si-Teilzelle fur
langwelliges Licht erreicht werden. Der Verlust des langwelligen Lichts ist bedingt durch
den geringen Absorptionskoeffizienten von Si. Bei hocheffizienten Si-Solarzellen wird
diese Problematik durch eine pyramidenartige Struktur auf der Vorderseite der Solarzelle
geldst. Dadurch wird das Licht beim Eintreten in die Solarzelle gebrochen, sodass das
Licht die Solarzelle schrag durchlauft. An der Ruckseite wird das Licht durch Total-
reflexion in die Solarzelle reflektiert. Bei der GalnP/GaA/Si-Dreifachsolarzelle ist das
Erzeugen einer Pyramidenstruktur auf der Vorderseite nicht moglich, da die Pyramiden
mit bis zu 10 um Hdéhe [129] durch die Zweifachsolarzelle hindurch ragen wirden. Durch
eine pyramidenartige Struktur auf der Ruckseite kann jedoch der gleiche Effekt erzielt
werden, sodass die EQE der Si-Solarzelle fur langwelliges Licht verbessert wird. Eine
weitere Mdglichkeit zur verbesserten Stromanpassung der Teilzellen ist die Verringerung
der Dicke der oberen beiden Teilzellen. Dadurch werden diese Solarzellen teiltransparent,
sodass mehr Photonen in die Si-Teilzelle gelangen. Dies erhdht ebenfalls die Strom-
generation der Si-Unterzelle.
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Abbildung 3.115: Fiillfaktor (schwarze Vierecke) und Wirkungsgrad (rote Kreise) in
Abhéngigkeit der Lichtkonzentration.

3.3.5 Zusammenfassung und Ausblick

Die Arbeitspakete 4.1 bis 4.3 beschéaftigten sich mit der Entwicklung und der Herstellung
einer GalnP/GaAs/Si-Dreifachsolarzelle. Erstmalig wurde eine GalnP/GaAs-Solarzelle
von einem GaAs-Substrat auf eine Si-Solarzelle Ubertragen. Die Verbindung der
Strukturen erfolgte mittels direktem Wafer-Bonden. Diese Technik wurde in Abschnitt
3.3.3.4 ausfihrlich untersucht und es fand die Entwicklung eines Lift-Off-Prozesses statt,
der in besagtem Zellkonzept eine Wiederbenutzung des GaAs-Substrats ermoéglichen soll.
Hierdurch kdnnen in Zukunft die Kosten fur das teure Substrat reduziert werden.

Beim untersuchten nasschemischen Lift-Off wird eine Opferschicht, die zwischen Substrat
und Solarzellenstruktur liegt, selektiv geadtzt, sodass die Strukturen getrennt werden. Bei
Raumtemperatur und einer Flusssaurekonzentration von 10 % wurde eine Atzrate von
0.4 mm h™" ermittelt. Die Atzrate konnte durch die Erhéhung der Flusssaurekonzentration
auf 20 % linear bis zu 0.74 mm h™ und durch die Erhdéhung der Flussduretemperatur
exponentiell auf bis zu 16 mmh™ bei 80 °C gesteigert werden. Mit letzterer Atzrate
verkirzt sich die Dauer zum Abheben einer 4“ gro3en Halbleiterschicht vom Substrat auf
3.1 h.

Es wurde weiter gezeigt, dass durch die geeignete Anbringung einer Gewichtskraft an der
Probe der Atzspalt gedffnet und somit die Prozessdauer verkiirzt wird. Von einem halben
4* Substrat konnte innerhalb von nur 6 h eine Halbleiterschicht abgehoben werden. Erfolg
zeigte auch das Konzept des ,Atzens durch Locher¢, mittels dessen eine 4“grofe
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Halbleiterschicht in 15 h vom Substrat getrennt werden konnte. In Zukunft gilt es den
Prozessablauf und speziell die Stabilisierung der diinnen, abgehobenen Halbleiterschicht
weiter zu optimieren und zu zeigen wie diese Technik in der Herstellung der
GalnP/GaAs/Si-Solarzelle integriert werden kann.

Neben dem Lift-off wurde das direkte Wafer-Bonden untersucht. Die Festigkeit der
Verbindungen, die durch die Bondenergie quantifiziert wird, konnte durch Ausheizen der
Si-GaAs-Waferbonds erhéht werden. Als negativer Nebeneffekt wurde beim Ausheizen
die Bildung von Fehlistellen an der Bondgrenzflache beobachtet. Analysen des Wafer-
bonds zeigten die Entstehung einer 2-3 nm dicken, amorphen Schicht an der Grenzflache
zwischen GaAs und Si. Obwohl weitere Untersuchungen zur Optimierung des Prozesses
angebracht sind, zeigt das oberflachenaktivierte Wafer-Bonden nach den durchgefiihrten
Untersuchungen bereits gute Voraussetzungen fiir den Einsatz in der Herstellung der
GalnP/GaA//Si-Solarzelle.

Aufbauend auf der erfolgreichen Verbindung von GaAs- und Si-Wafern durch
oberflachenaktiviertes Wafer-Bonden wurde erstmalig eine GalnP/GaAs/Si-Solarzelle mit
Hilfe dieser Technik hergestellt. lhre Kurzschlussstromdichte von Jo- = 8.56 A cm™ wird
durch die Photostromdichte der Si-Solarzelle limitiert wie die Analyse der externen
Quanteneffizienz ergab. Zur Verbesserung der Stromanpassung zwischen den Teilzellen
muss unter anderem die Absorption in der Si-Solarzelle erhdht werden. Insgesamt zeigt
die erste auf diese Weise hergestellte GalnP/GaAs/Si-Solarzelle mit einem Wirkungsgrad
von 20.5 % unter dem AM1.5d Spektrum eine bemerkenswerte Zelleffizienz (siehe
Abbildung 3.114). Unter einer Konzentration von 72 Sonnen wurde ein Wirkungsgrad von
23.6 % gemessen. Dies ist nach unserem Wissen der bisher hdchste Wirkungsgrad einer
Mehrfachsolarzelle auf Si.
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Wirtschaftlicher Nutzen

Dieses Projekt beschaftigte sich mit der Entwicklung von hocheffizienten Solarzellen auf
der Basis der lll-V-Halbleitermaterialien. Diese Solarzellen werden einerseits in terrestri-
schen Konzentratorsystemen, andererseits im Weltraum eingesetzt. Der Markt fir
Systeme zur photovoltaischen Energieerzeugung wachst seit vielen Jahren stetig um
durchschnittlich 20-40 % pro Jahr. Fur den weiteren wirtschaftlichen Erfolg dieser
regenerativen Technologie ist insbesondere eine stetige Kostenreduktion auch in Zukunft
malfigebend. Hierzu koénnen unter anderem terrestrische Konzentratorsysteme mit
hocheffizienten Mehrfachsolarzellen aus IlI-V Materialien beitragen.

Der Markteintritt von PV-Konzentratorsystemen liegt erst wenige Jahre zuriick. So wurden
im Jahr 2007 weltweit erstmals PV Konzentratorsysteme mit einer Leistung von mehreren
MW installiert. In den darauf folgenden Jahren wurde ein schnelles Wachstum dieser
Technologie erreicht. Im Jahr 2011 wurden bereits Stromabnahmevertrage flir mehrere
Grol3kraftwerke mit PV-Konzentratorsystemen in Grofienordnungen zwischen 10 bis iber
100 MW unterzeichnet. Eines der fuhrenden Unternehmen in diesem Bereich ist die
Soitec Solar GmbH in Freiburg (friher: Concentrix Solar GmbH), die an einem Einsatz
von kostengtinstigen IlI-V Mehrfachsolarzellen sehr interessiert ist.

Fur die hochkonzentrierende Photovoltaik bieten die in diesem Projekt entwickelten IlI-V
Mehrfachsolarzellen auf Silicium verschiedene Vorteile: Zunachst sind die geringeren
Zellkosten zu nennen. Ein zweites wichtiges Argument ist die viel bessere Verfluigbarkeit
von Silicium im Vergleich zu Germanium. Abschatzungen zeigen, dass die derzeit jahrlich
verfugbare Menge an Germanium fir etwa 20 GW installierter Leistung an
hochkonzentrierenden PV Systemen ausreichen wirde. Dies kann langfristig zu einer
Begrenzung des Wachstums und zu einem Anstieg der Preise flr diese Technologie
fuhren. Si als Substratmaterial wiurde dies verhindern.

Technologische Vorteile bietet das Silicium Substrat weiterhin aufgrund der etwa doppelt
so guten thermischen Leitfahigkeit im Vergleich zu Germanium oder Galliumarsenid. Dies
ist in hochkonzentrierenden PV Systemen ein entscheidender Faktor, da die Solarzellen
im Fokus des Sonnenlichts Temperaturen von bis zu 100°C erreichen und die Warme
maoglichst effektiv durch das Substrat in einen Kiihlkdrper auf der Rickseite der Zellen
abgeleitet werden muss.
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Auch fir die Weltraumanwendung von |lI-V Mehrfachsolarzellen ist Silicium als Substrat-
material sehr interessant. Fast alle neuen Satelliten werden bereits heute mit IlI-V
Mehrfachsolarzellen auf der Basis von Ge versorgt. Durch Silicium als Substrat lielsen
sich nicht nur Kostenvorteile erreichen. Das geringere spezifische Gewicht und die héhere
Bruchfestigkeit von Silicium im Vergleich zu Germanium oder Galliumarsenid sind
wichtige Argumente. Somit lassen sich dinnere und leichtere Solarzellen herstellen.
Jedes Kilogramm Gewicht, welches mit einem Satelliten in den Weltraum gebracht
werden muss, kostet zwischen 5'000 und 20'000 €. Somit hangen Gewicht und Kosten bei
den Weltraumsolarzellen eng miteinander zusammen.

Der grofite Produzent von IlI-V Konzentrator- und Weltraumsolarzellen in Europa ist die
Firma AZUR SPACE Solar Power GmbH in Heilbronn. Es besteht seit vielen Jahren eine
enge Kooperation zwischen dem Fraunhofer ISE und der Firma AZUR SPACE. Die
Ergebnisse des I1lI-V-Si Projekts werden AZUR SPACE regelmalRig vorgestellt.
Insbesondere im Bereich des Wafer-Bondens sollen in 2012 bereits gemeinsame
Aktivitaten gestartet werden. Hier ergeben sich interessante Mdglichkeiten fir Weltraum-
und Konzentratorsolarzellen der nachsten Generation. Das im 1lI-V-Si Projekt entstandene
Wissen und die Infrastruktur zum Wafer Bonden werden bei diesen Entwicklungen von
groliem Nutzen sein.

Neben dem Fokus auf der Solarzellenanwendung profitieren auch Unternehmen aus den
Bereichen Anlagenbau, Wafer Herstellung oder IlI-V Elektronik und Optoelektronik von
den Ergebnissen des Projekts. Das Fraunhofer ISE arbeitet eng mit der Firma Aixtron AG
in Aachen zusammen, um die MOVPE Anlagen fiir die Solarzellenanwendung weiter zu
entwickeln. Die Basis flr diese gemeinsamen Arbeiten stellen die beiden im IlI-V-Si
Projekt angeschafften MOVPE Anlagen dar. Diese Anlagen werden weiterhin in
Entwicklungsvorhaben mit den Firmen SOITEC, AZUR SPACE und InPact eingesetzt. Mit
CS Clean Systems wurde ein neues Absorbergranulat fir GeH; getestet, welches heute
auf dem Markt angeboten wird. Mit LayTec wurden neue Messkopfe fur die in-situ
Uberwachung der MOVPE Prozesse getestet. Die Firmen Siiss und EVG waren an der
Entwicklung von Wafer-Bondprozessen beteiligt und es soll in Zukunft eine enge
Zusammenarbeit zwischen dem Fraunhofer ISE und der Firma EVG fir die Entwicklung
neuer industrietauglicher Bond-Maschinen begonnen werden. Insofern hat das IlI-V-Si
Projekt bereits heute eine Reihe neuer Partnerschaften und Kooperationen initiiert, neue
technologische Madglichkeiten erdffnet und damit die Entwicklung innovativer Produkte
unterstutzt.

Die Ergebnisse und Zielsetzungen des IlI-V-Si Projekts sind von Interesse fir -V
Mehrfachsolarzellen, fir die Integration von 1lI-V Optoelektronik auf Si sowie ein weites
Feld weiterer 1lI-V Applikationen welche von den besonders vorteilhaften Eigenschaften
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des Si profitieren. Bei einem Erfolg der Umsetzung eréffnet sich ein Anwendungsfeld,
welches heute noch nicht genau abzusehen ist. Elektronische Schaltungen mit Licht
emittierenden Lasern bzw. Leuchtdioden und Licht empfindlichen Photodioden zu
kombinieren ist ein lange gehegter Wunsch der Halbleitertechnologen. Hieraus lassen
sich neue Speicherchips, intelligente Sensoren oder Sender entwickeln.

Wissenschaftliche und wirtschaftliche Anschlussfahigkeit

Das zentrale wissenschaftliche Ziel des IlI-V-Si Projekts, namlich die Basis fur
hocheffiziente IlI-V- Mehrfachsolarzellen auf Si zu schaffen, ist flr die Weiterentwicklung
der Konzentrator- und Weltraumsolarzellen von groRer Bedeutung. Niedrigere Zellkosten,
sowie bessere thermische und strukturelle Eigenschaften, verbessern die wirtschaftliche
Wettbewerbssituation fiir diese Technologie.

Es handelte sich bei diesem Projekt um grundlagenorientierte Forschung. Ziel war es
neue wissenschaftliche Erkenntnisse zu gewinnen und abzuschatzen, wie diese zu neuen
innovativen Produkten fiihren kdnnen. Trotz der grundlagenorientierten Themen waren
die Arbeiten von vornherein auf eine spatere wirtschaftliche Verwertung hin ausgerichtet.
Es wurden daher nur solche Prozesse untersucht, die in Zukunft auch aus wirtschaftlicher
Sichtweise von Interesse sein kdnnen. Zudem wurden die Prozesse im Bereich des
MOVPE Wachstums auf Anlagen mit hohem Durchsatz und industrieller Kompatibilitat
entwickelt. Aus heutiger Sicht kdnnen zwei der verfolgten technologischen Konzepte als
besonders vielversprechend identifiziert werden:

e Das direkte Wachstum von GaAs auf Si Uber eine GaP Nukleationsschicht und
einen GaAsP Puffer

e Das Wafer Bonden von GaAs basierenden Strukturen auf Silicium gefolgt von
einem Abldseverfahren fur das GaAs Substrat

Bei dem direkten Wachstum der IlI-V Halbleiter auf Silicium ist die Qualitat der Solarzellen
heute noch nicht ausreichend um die Ergebnisse direkt in Produkte zu Uberfiihren. Die
Ansatze fir die GaP Nukleation auf Si und die nachfolgende Ga(AsP) Pufferschicht haben
bereits zu vielversprechenden Ergebnissen gefiihrt, aber weitere Materialentwicklung ist
notwendig um das Potential dieser Technologie vollstandig zu erschliefen. Es muss
gezeigt werden, dass Solarzellen mit vergleichbarem Wirkungsgrad auf Si und GaAs bzw.
Ge hergestellt werden kénnen. Hierzu ist eine weitere Materialentwicklung der IlI-V
Schichtsysteme auf Si notwendig mit dem Ziel die verbleibenden Defekte naher zu
charakterisieren, ihren Ursprung zu verstehen und durch verbesserte Wachstums-
bedingungen die Dichte durchstoflender Versetzungen zu minimieren. Es ist aus heutiger
Sicht kein prinzipielles Problem bei diesem Ansatz zu erkennen. Aber eine solch
komplexe Entwicklung bendtigt kontinuierliche Forschung und Entwicklung Uber die
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Grenzen eines einzelnen Projekts hinaus. Die Verbundpartner beabsichtigen daher
gemeinsam beim BMBF ein Nachfolgeprojekt zu beantragen. Der Fokus soll auf der
weiteren Materialentwicklung liegen. Es soll gezeigt werden, dass GaAs-basierte
Bauelemente mit vergleichbarer Qualitat auf GaAs (bzw. Ge) und Si gewachsen werden
kdénnen.

Die Entwicklung von Wafer-Bond Prozessen auf Si wird momentan im Rahmen einer
Dissertation von Frau Stephanie Essig fortgefiihrt. Frau Essig erhalt ein Stipendium der
Deutschen Bundesstiftung Umwelt. Die Arbeiten und die aufgebaute Infrastruktur im Ill-V-
Si Projekt haben darlber hinaus eine Reihe neuer Vorhaben initiiert. So sollen
Weltraumsolarzellen mittels Wafer-Bonden in 2012 gemeinsam mit der Firma AZUR
SPACE weiter entwickelt werden. Zur Entwicklung neuer industrieller Bond-Maschinen
wurde eine Kooperation mit der Firma EVG begonnen. Die im IlI-V-Si Projekt gestarteten
Entwicklungen werden so in den kommenden Jahren fortgesetzt werden mit einem
verstarkten Fokus auf der Umsetzung der Ergebnisse in Produkten.

Die weitere Entwicklung von Anlagen und Maschinen im Halbleiterbereich erfolgt Gber
bilaterale Kooperationen zwischen dem Fraunhofer ISE und den betroffenen
Industriepartnern. Die neue und moderne Infrastruktur, welche im IlI-V-Si Projekt
aufgebaut wurde bietet hier zahlreiche Anknupfungspunkte.

Wissenschaftlich wurden einige der Ergebnisse bereits auf internationalen Tagungen und
in Fachzeitschriften publiziert. Weitere Veroéffentlichungen sind momentan in Arbeit.
Zudem bilden die Ergebnisse des Projekts die Basis fiir zwei Doktor- und eine
Diplomarbeit, in denen das Wissen flr weitere Arbeiten auf diesem Gebiet aufbereitet und
zusammengefasst wird.

Fordermittel

Im Rahmen des IlI-V-Si Verbundprojektes wurden dem Fraunhofer ISE im Zeitraum
zwischen dem 01.11.2007 und 30.06.2011 folgende Projektmittel verwendet:

Investitionen in Anlagen: 5.073.000 €

Personalkosten: 782.000 €
Verbrauchsmaterial: 324.000 €
Reisen: 19.000 €

Sonstiges: 114.000 €

Der Aufbau der Labore wurde durch weitere Eigenmittel unterstitzt.
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5 Vortrage und Veroffentlichungen

Diplomarbeiten:
- Karen Dreyer (2011)
Doktorarbeiten:

- Tobias Roesener (voraussichtliche Abgabe 2012)
- Stephanie Essig (voraussichtliche Abgabe 2013)

Praktika:
- Mikaela Thanasa (Sept. — Nov. 2011)

Poster auf Konferenzen:

- Tobias Roesener et al., 25" European Photovoltaic Solar Energy Conference and

Exhibition 2010, Valencia, Spain. “MOVPE Growth of IlI-V Solar Cells on Silicon in
200 mm Close Coupled Showerhead Reactor”.

Vortrage:

Tobias Roesener, 24. DGKK-Workshop 2009, Berlin, LJArsenid-
/Phosphidwachstum mit AIXTRON 300 mm CRIUS Close Coupled Showerhead®.
Tobias Roesener, 25. DGKK-Workshop 2010, Aachen, ,Ge-Pufferwachstum auf Si
mittels MOVPE zur Integration von llI-V-Solarzellen auf Si-Substrat*

Tobias Roesener, 26. DGKK-Workshop 2011, Stuttgart, “Metamorphe GaAs,P1.«-
Pufferstrukturen auf Si mittels MOVPE zur Integration von IlI-V Solarzellen auf Si”
Karen Dreyer, DPG-Frihjahrstagung 2011, “GalnP/GaAs/Si Triple-Junction Solar
Cell Formed by Wafer-Bonden*

Tobias Roesener, MRS Spring Meeting 2011, San Francisco, invited Talk on
“Metamorphic Buffers for 11I-V Multi-Junction Solar Cells”

Frank Dimroth, European Workshop on MOVPE 2011, Wroclaw, invited Talk on
“Modern Architectures for IlI-V Multi-Junction Solar Cells”

Frank Dimroth, IOP Meeting “Perspectives on Materials and Technologies for
Photovoltaics”, Manchester 2011, invited Talk on “Technologies for Next
Generation llI-V Multi-junction Solar Cells”

Frank Dimroth, Photovoltaic Technical Conference, Aix-en-Provence 2011, invited
Talk on “llI-V Multi-Junction Solar Cells and their Application in Concentrator PV
Systems”
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5 Vortrage und Veroffentlichungen

Veroffentlichungen:

E. Welser, W. Guter, A. Wekkeli and F. Dimroth: “Memory Effect of Ge in IlI-V
Semiconductors”, Journal of Crystal Growth, Volume 310, Issue 23, 15 November
2008, Pages 4799-4802

T. Roesener, H. Doéscher, A. Beyer, S. Brickner, V. Klinger, A. Wekkeli, P.
Kleinschmidt, C. Jurecka, J. Ohlmann, K. Volz, W. Stolz, T. Hannappel, A.W. Bett
and F. Dimroth, 25" European Photovoltaic Solar Energy Conference and
Exhibition 2010, Valencia, Spain. “MOVPE Growth of IlI-V Solar Cells on Silicon in
200 mm Close Coupled Showerhead Reactor”.

Geplante wissenschaftliche Veroffentlichungen:

Karen Derendorf (geb. Dreyer) et al. zu , Development of GalnP/GaAs/Si solar
cells by direct wafer Bonden”

T. Roesener et al. zu direktem Wachstum von Ge auf Si mittels MOVPE (Abschnitt
3.24.2)

T. Roesener et al. zur Optimierung der GaP-Nukleation (Abschnitt 3.2.3.3)

T. Roesener et al. zu Wachstum von GaAs,P,-Puffern fir metamorphe Ill-V-
Solarzellen auf Si-Substrat (Abschnitt 3.2.4.4)
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