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1 Einleitung

Die Energiekonversion in Solarzellen beginnt mit der Absorption solarer Photonen in einem
Halbleiter, dem Absorber. Die primére Aufgabenstellung des Lichtmanagements in Solarzel-
len ergibt sich damit aus der trivialen Einsicht, fiir einen hohen Wirkungsgrad eine méglichst
hohe Absorption zu erreichen. Dies bedeutet zum einen, dem Absorber durch Entspiegelung
alle eintreffenden Photonen zur Verfiigung zu stellen, zum anderen, dass moglichst viele Pho-
tonen absorbiert werden. Mégliche Losungsansitze hierfiir mochte ich in dieser Habilitati-

onsschrift darlegen.

Die weit tiberwiegende Mehrheit der produzierten Solarzellen basiert auf kristallinem Si-
lizium (c-Si) [30]. Silizium steht als zweithdufigstes Element der Erdkruste quasi grenzenlos
zur Verfiigung und es verfiigt auch iiber eine Bandliicke, die nach dem Limit des detaillier-
ten Gleichgewichts eine giinstige Grole fiir die solare Energiekonversion aufweist [31,32].
Einer der wichtigsten Griinde, der das Erreichen dieses Limits verhindert: Es werden nicht
alle auftreffenden Photonen absorbiert. Der hohe Brechungsindex bewirkt eine Reflexion,
die sich auch schon augenscheinlich am metallischen Glanz polierter Siliziumoberflachen
ablesen ldsst. Als indirekter Halbleiter kommen schlechte Absorptionseigenschaften hinzu.
Z.B. fiir eine Lichtwellenldngen von A = 780 nm tiibertrifft die Absorptionsldnge von Silizium
10 pm und steigt fiir grollere Wellenldngen schnell an (Abb. 1.1a). Nimmt man eine Solarzelle
mit perfekter Entspiegelung (Antireflexion) an, die nicht absorbiertes Licht nach dem ersten
Durchgang auf der Riickseite wieder entlidsst, liesse sich maximal die in Abb. 1.1b aufgetra-
gene elektrische Stromdichte extrahieren. Auf Anhieb ist aus dieser Abbildung die Notwen-
digkeit von lichtwegverldngernden Mallnahmen in kristallinen Silizium-Solarzellen abzule-
sen. Diese Ausfiihrungen lassen sich auch auf andere Halbleitermaterialien fiir die Photo-
voltaik tibertragen. Zwar sind diese in der Regel direkte Halbleiter mit entsprechend kiirze-
ren Absorptionsldngen, sie werden fiir sog. Diinnschicht-Solarzellen allerdings in so geringen
Schichtdicken verwendet, dass auch fiir diese das Sonnenlicht nach dem ersten Durchgang
nicht vollstdndig absorbiert wurde, wihrend das Problem des Reflexionsverlustes genauso

wie fur Silizium besteht.

Martin Green (UNSW, Australien) stellte 1991 ein dullerst erfolgreiches Solarzellendesign
vor (Abb. 1.1c), das mehr als 20 Jahre den h6chsten Wirkungsgrad fiir c-Si-Solarzellen vor-
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Abb. 1.1: (a) Wellenldngenabhéngige Absorptionsldnge von kristallinem Silizium. (b) Berechnete photogenerier-
te Stromdiche pro Wellenlédngenintervall unter der Annahme perfekter Entspiegelung aber nur maximal einem
Durchgang durch einen Si-Absorber unterschiedlicher Dicke. Die gelbe Kurve stellt die maximal erreichbare
Stromdichte dar. (c) Aufbau der von Martin Green 1991 vorgestellten c-Si-Solarzelle mit invertierten Pyramiden
als Frontseitentextur. Solarzellen mit diesem Design hielten tiber viele Jahre den Weltrekord mit einem Wirkungs-
grad von 24%. (d) Die Pyramid-Textur bewirkt Antireflexion und Lichtwegverldngerung Abb. aus [29,33,34].

weisen konnte [33,35,36]. Dies lag nicht zuletzt an der verwendeten Frontseiten-Textur aus
nasschemisch gedtzten, invertierten Pyramiden. Ausgestattet mit einer transparenten Diinn-
schicht zur Reflexionsminderung der Grenzfliche auf ca. Ry = 10% bewirken die gekipp-
ten Flachen, dass an den Oberflachenstrukturen reflektiertes Licht eine zweite Chance be-
kommt, in den Absorber einzudringen (Abb. 1.1d). Damit wird der resultierende Reflexions-
grad Ryes = Rg auf nur noch ca. 1% herabgesetzt. In Kombination mit einem metallischen
Riickseitenspiegel erméglichen die Pyramiden zusétzlich Totalreflexion an der Vorderseite.
Schwach absorbiertes Licht kann auf diese Weise mehrere Durchgédnge durch den Absorber
vollziehen, bevor es schlussendlich entweder absorbiert wird oder doch die Solarzelle ver-

lasst.

Auf dem Weg zu hoheren Wirkungsgraden, hoherer Material- und Kosteneffizienz werden

jedoch neue Ansitze notwendig. c-Si-Solarzellen werden beispielsweise immer diinner und



das Lichtmanagement der Pyramid-Textur reicht nicht nur nicht mehr aus, sondern ihre Fa-
brikation ist unterhalb einer gewissen Dicke auch nicht mehr durchfiihrbar. Dies gilt ebenso
fiir neue Solarzellen-Konzepte, die heute noch Gegenstand der Forschung sind, beispiels-
weise Diinnschicht-Solarzellen. Ein Solarzellen-Konzept, das aufgrund hoher Wirkungsgrade
derzeit grolle Aufmerksambkeit erfahrt, sind Perowskit-Silizium-Tandemsolarzellen [36-38].
In diesen Solarzellen ist eine Perowskit-Diinnschicht auf einem c-Si-Absorber aufgebracht

und neue Lichtmanagement-Ansétze sind gefragt, die kompatibel sind.

Vielversprechende Ansitze bietet die Nanophotonik. Da ihre Strukturen charakteristische
Groflen im Bereich der Lichtwellenldnge aufweisen, basieren diese nicht mehr auf geometri-
scher Optik, sondern auf Wellenoptik. Dielektrische Nanopartikel mit hohem Brechungsin-
dex beispielsweise besitzen Streuquerschnitte, die ein Vielfaches ihres geometrischen Quer-
schnitts betragen konnen [39,40]. Darauf basierend sind zwischenzeitlich eine Fiille nano-
photonischer Ansdtze sowohl fiir Antireflexion wie auch fiir Lichtwegverldngerung in Solar-
zellen vorgeschlagen worden [41-43].

Unabhéngig von den vorgestellten nanophotonischen Texturen spielt die strukturelle An-
ordnung der jeweiligen Streuelemente eine entscheidende Rolle. Wir bewegen uns im Wel-
lenbild, weshalb rdumliche Korrelationen die Interferenz gestreuter Wellen und damit das
Streuverhalten der ganzen Textur bestimmen [44]. Rdumliche Korrelationen von Lichtma-
nagement-Strukturen bilden einen Schwerpunkt meiner Arbeit. Anordnungen kénnen keine
bzw. sehr geringe Korrelationen aufweisen und dementsprechend zufillig sein. Interferenz
ist dann wellenldngenunabhingig inkohirent und im idealisierten Fall diffus-isotrop. Uber-
raschenderweise stellt dieser Fall ein schwer zu schlagendes Limit bzgl. Lichtwegverldange-
rung bereit, das sog. 4n?-Limit. Neben den hier behandelten Texturen aus schwarzem Sili-
zium reicht interessanterweise auch die Pyramiden-Textur an dieses Limit heran [17,45-47].
Unkorreliert-ungeordneten Anordnungen stehen geordnet-periodischen gegeniiber, die eine
sehr hohe Korrelation aufweisen, beispielsweise Gitter und photonische Kristalle. Interferenz
ist dann kohédrent und Streuung findet nur in wenige diskrete Beugungsrichtungen statt. Sie
bieten potentiell sehr hohe Lichtwegverldngerungen an, die allerdings spektral eng begrenzt
sind. Dies erfordert hohe Anforderungen an das konkrete Design, das an das jeweilige Absor-

bermaterial und die Ausfiihrung der nanophotonischen Struktur angepasst werden muss.

Neben diesen eher als konventionell anzusehenden Strukturtypen (zufillig-ungeordnet und
periodisch-geordnet) stelle ich einen weiteren Typus vor, die korrelierte Unordnung. Eine be-
sondere Klasse innerhalb der korrelierten Unordnung stellt die sog. hyperuniforme Unord-
nung dar. Obwohl ungeordnet, teilen hyperuniform-ungeordnete Strukturen Eigenschaften
mit periodischen Strukturen, die andere ungeordnete Strukturen nicht aufweisen. Dazu ge-

hoéren insbesondere unterdriickte Dichtefluktuationen auf grolen Lingenskalen [48]. Die-



1 Einleitung

se recht abstrakt anmutende Feststellung hat konkrete Auswirkungen auf die Lichtstreuung
hyperuniform-ungeordneter Texturen. Wie fiir eine Gitterstruktur l&sst sich einerseits Licht-
streuung fiir bestimmte (Raum-)Winkelbereiche effizient unterdriicken. Wie fiir eine zufal-
lige Struktur kann andererseits fiir andere Winkelbereiche diffuse Lichtstreuung stattfinden.
Hyperuniform ungeordnete Strukturen bergen demnach das Potential, eine zuvor nicht be-
obachtete Kombination aus den bevorzugten Eigenschaften von zufillig-ungeordneten und
periodisch-geordneten Texturen bereitzustellen. Mit meinem Team konnte ich auf diesem
Gebiet einige der ersten experimentellen Arbeiten zu diesem Thema beitragen.

Jeder in Frage kommende Ansatz fiir die Absorptionserhohung in Solarzellen muss Neben-
bedingungen erfiillen. Die Energie absorbierter Photonen wird in chemische Energie in Form
von Elektron-Loch-Paaren umgewandelt. Diese gilt es effizient zu extrahieren, der Vorgang
kann jedoch durch zu grolle Rekombination von Elektron-Loch-Paaren behindert werden
und der Gewinn der erreichten Absorptionserh6hung wird zunichte gemacht [34]. Potenti-
elle Ansitze miissen deshalb immer sicherstellen, dass Absorptions- und Extraktionsbemti-
hungen sich nicht gegenseitig im Weg stehen. Eine weitere offensichtliche, aber nicht trivial
zu erfiillende, Anforderung ist die skalierbare Fabrikation von nanophotonischen Struktu-
ren auf grollen Flachen. Selbst in einem Forschungskontext, in dem grundlegende Abhéngig-
keiten untersucht werden und Kosteniiberlegungen in den Hintergrund riicken, sollte dies
Berticksichtigung finden. Nicht nur ist die Moglichkeit einer (im LabormaRstab) groBflachi-
gen Fabrikationsmethode fiir das Experiment sehr hilfreich, solche Methoden lassen sich bei
entsprechendem Potential nattirlich auch eher in solche weiterentwickeln, die den Anforde-
rungen der Industrie gentigen.

Aufbau der Arbeit

Die vorliegende Arbeit ist eine kumulative Habilitationsschrift und stellt eine Ubersicht iiber
meine bisherigen wissenschaftlichen Arbeiten zum Lichtmanagement in Solarzellen dar. Die
folgenden Kapitel behandeln Untersuchungen zu ungeordneten photonischen Strukturen
am Modellsystem schwarzes Silizium in Kapitel 2, geordneten Strukturen in Kapitel 3 und
schliefllich ungeordneten aber stark korrelierten bzw. hyperuniformen Strukturen in Kapi-
tel 4. Nach einer kurzen Zusammenfassung und einem Ausblick auf mogliche Fortsetzungs-
arbeiten in Kapitel 5 ist in Kapitel 7 eine Auswahl meiner Publikationen zu finden.



2 Lichtmanagement mit Unordnung:
Schwarzes Silizium

2.1 Einfithrung

Als schwarzes Silizium werden Oberfldchen von kristallinem Silizium mit ausgeprégter Mikro-
bzw. Nanostrukturierung bezeichnet [17]. Ein Beispiel ist in Abb. 2.1 gezeigt. Die nadelférmi-
ge Struktur fiithrt zu einer starken Verminderung von Lichtreflexion im sichtbaren Spektralbe-
reich, sodass eine entsprechend behandelte Siliziumscheibe schwarz erscheint [49]. Die Na-
delstrukturen weisen haufig eine konische Verbreiterung auf, womit geometrische Dimensio-
nen sowohl im Bereich weniger Nanometer (sub-Wellenldngenbereich fiir sichtbares Licht)
an der Spitze als auch einiger hundert Nanometer (Gré68enordnung der Wellenldnge) im un-
teren Teil auftreten. Damit treten neben Antireflexion auch Lichtfallen-Eigenschaften auf-
grund von Lichtstreuung auf [50], wodurch die Lichtabsorption derart texturierter Si-Scheiben
in einem hohen Mal} verstérkt ist, siehe auch Abb. 2.1c. Diese besonderen optischen Eigen-
schaften machen schwarzes Silizium duf3erst attraktiv fiir optoelektronische Anwendung wie
Solarzellen [51-54], aber u. a. auch photoelektrochemische Wasserspaltung [19,55], Photodi-

oden [56], Terahertzemitter [56] oder hochsensitive optisch-chemische Sensoren [57].

— polierter Si-Wafer
schwarzes Silizium

- - perfekte Antireflexion

— + vollst. randomisierend \(

0 400 600 800 1000 1200
Wellenlange (nm)

Abb. 2.1: (a) Mikrostruktur (Rasterelektronenaufnahme) und (b) makroskopisches Erscheinungsbild sowie (c)
Absorptionsspektrum (griine Kurve) einer typischen schwarzes-Silizium-Textur hergestellt mittels reaktivem Io-
nendtzen. Auflerdem ist die Absorption fiir eine glatt polierte Scheibe gezeigt sowie die hypothetischen Félle per-
fekter Antireflexion sowie perfekter Antireflexion in Kombination mit vollstdndig randomisierender Textur (siehe
Legende). Die Dicke aller Si-Scheiben betragt W = 250 um.



2 Lichtmanagement mit Unordnung: Schwarzes Silizium

2.2 Antireflexion

Die Lichtreflexion einer glatt polierten Siliziumoberfldche lédsst sich nach Fresnel berechnen
(hier: senkrechter Lichteinfall) [58]:

2
Nnsi — Nvac
ngi + Nyac

R= (2.1)

Im Spektralbereich des VIS und NIR ergibt sich aufgrund des verhiltnism&Big hohen Bre-
chungsindexkontrasts zwischen Silizium mit ng; = 3,5 (wellenldngenabhingig) und Luft bzw.
Vakuum mit 7y, = 1 ein Wert zwischen 30-40% (vgl. Abb. 2.2a und b, gestrichelte Kurven). Fiir
oben genannte Anwendungen, insbesondere fiir die Photovoltaik, stellt dies einen Reflexi-
onverlust dar, da hierdurch die Effizienz der angestrebten Energiekonversion von vornherein
signifikant reduziert wird. Ein konventioneller Ansatz, diesen Reflexionsverlust zu verringern,
besteht im Aufbringen eines diinnen transparenten Films (antireflection coating ARC) auf
die Grenzschicht zwischen Silizium und Luft (bzw. Einkapselungsmaterial) [27,29]. Die Be-
schichtung sollte eine Dicke von 14e5/4 aufweisen, so dass Licht, das von der oberen Grenz-
flaiche des Films zuriick reflektiert wird und jenes, das von der unteren Grenzfléche reflektiert
wird, destruktiv interferiert, idealerweise zu R = 0 (wenn nagc = v/fvacisi) fiir die Designwel-
lenldnge A4es (vgl. Abb. 2.2a und b, violette Kurven). Die durchschnittliche Reflexion kann so
auf rund Rayg = 11% fiir den Wellenlédngen-Bereich 350-1100 nm gesenkt werden.

Eine entscheidende Schwiche solcher ARC-Schichten ist ihre Wellenldngen-Selektivitét so-
wie ihre starke Abhéngigkeit vom Einfallswinkel. Insbesondere fiir Solarzellen sind die Aus-
wirkungen nachteilig, da sowohl das Sonnenspektrum spektral sehr breitbandig ist sowie sich
der Einfallswinkel der Sonne iiber den Tagesverlauf stark dndert. Eine verbesserte Antirefle-
xion wiirde eine Grenzschicht bieten mit einem Brechungsindex, der sich graduell von jenem
des oberen Halbraums (z.B. Luft, Einkapselungsmaterial) zu dem des unteren Halbraums (Si)
verdndert. Die Vermeidung von abrupten bzw. gro3eren Spriingen des Brechungsindex’ fiihrt
zu einer starken Verringerung der Fresnel-Reflexion: Ein graduell variierender Brechungsin-
dex ldsst sich gedanklich in viele diinne, iibereinander gestapelte parallele Schichten mit ge-
ringem Brechungsindexkontrast unterteilen. Da R nach Gl. 2.1 vom Brechungsindexkontrast
der angrenzenden Materialien abhéngt, l4sst sich auf diese Weise ein Schichtstapel mit ins-
gesamt sehr kleiner Reflexion R erreichen. Schon eine Gradientenschicht mit der Dicke in
der Grolenordnung der Lichtwellenldnge ist einer konventionellen ARC-Beschichtung bzgl.
durchschnittlicher Reflexion, spektraler Bandbreite und Einfallswinkel-Abhéngigkeit weit {iber-
legen [17,59]. Die Reflexion einer Gradientenschicht mit linearem Brechungsindexprofil ist in
Abb. 2.2a und b (orange Kurve) gezeigt. Die durchschnittlicher Reflexion betrédgt Rayg = 1,0%,
ist also sehr viel geringer im Vergleich zur konventionellen ARC-Beschichtung. Weiter re-
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Abb. 2.2: (a) Berechnete Reflexionsspekren und (b) zugehorige Brechungsindexprofile fiir unterschiedliche Si-
Grenzflachen. (c) Experimentell bestimmter Si-Fiillfaktor einer typischen schwarzes-Silizium-Textur hergestellt
mittels reaktivem Trockenétzen und (d) daraus bestimmter effektiver Brechungsindex (1 = 700 nm) nach dem
Bruggeman-Modell aufgetragen gegen die normalisierte Tiefe z/d. Abbildungen aus [28]

duzieren ldsst sich die Reflexion durch andere Brechungsindexprofile, wie bspw. ein quinti-
sches Profil, welches mit R,y = 0,4% eine noch bessere Performance bzgl. Antireflexion auf-
weist [59], wobei der Unterschied zum linearen Profil relativ gesehen grof3, absolut gesehen

jedoch nur noch klein ist.

Realistisch lassen sich derartige Brechungsindexprofile mit homogenen Materialien bzw.
Materialkompositen nicht realisieren, da eine entsprechende Vielfalt an benétigten Brechungs-
indices nicht existiert. Porose Materialien wie schwarzes Silizium hingegen stellen sehr wohl
solche Brechungsindexprofile bereit. Unterteilt man seine Textur gedanklich in viele diinne
Schichten, kann fiir jede dieser Schichten ein optisch effektives Medium angenommen wer-
den, dessen effektiver Brechungsindex in vertikaler Richtung aufgrund der konischen Na-
delform variiert [28]. Von den Spitzen bis zum Erreichen des Volumenmaterials nimmt der

Fiillfaktor von Silizium zu, siehe Abb. 2.2c. Der effektive Brechungsindex neg = /€efr (dielek-
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trische Funktion €) 14sst sich nach dem Bruggemann-Modell durch Nullstellen-Bestimmung
von
f €1 — €eff €2 — €eff

+1-f)——=0, 2.2
€1 + 2€eff ( f)€2+2€eff 2.2)

mit dem Fiillgrad f des hoherbrechenden Mediums (ng; = \/€1) im niedrigbrechenden Me-
dium (nvac = /€2) errechnen [28]. Das (effektive) Brechungsindexprofil einer fabrizierten
schwarzes-Silizium-Textur ist in in Abb. 2.2d gezeigt. Der Vergleich mit Abb. 2.2b zeigt, dass
diese Probe ein graduelles Brechungsindexprofil aufweist, dessen Verlauf zwischen dem des
linearen und des quintischen Profils liegt. Somit lassen sich die iiberragenden Antireflexions-
eigenschaften von schwarzem Silizium auf den graduell ansteigenden Brechungsindex eines

effektiven Mediums zuruckfiihren.

2.3 Lichtwegverldngerung und Lichteinfang (Light trapping)

Die Antireflexionseigenschaften von schwarzem Silizium fithren zu einer fast idealen Ein-
koppelung von Licht in das Siliziumvolumen, d.h. die auftreffende Lichtenergie steht fast
vollstidndig fiir die Energiekonversion zur Verfiigung. In Abb. 2.1c erkennt man dies an der
sehr viel gro3eren Absorption im Vergleich zu einer glatt-polierten Si-Scheibe. Vergleicht man
die Absorption mit dem hypothetischen Fall einer perfekten Antireflexion, ist zu erkennen,
dass die schwarzes-Silizium-Textur sogar signifikant erh6hte Absorption im Bereich Ay =
1000 — 1200 nm in der Umgebung der Si-Bandkante aufweist.

Die effektives-Medium-Theorie erkldrt zwar die Antireflexionseigenschaften, sie ldsst sich
dennoch nur eingeschrankt auf die Textur anwenden, da die wichtige Bedingung, dass al-
le beteiligten StrukturgréBen sehr viel kleiner als die Lichtwellenldnge sind, nicht durchweg
eingehalten werden kann. Sie gilt noch fiir den Bereich der Spitzen, jedoch nicht mehr fiir
den Bereich weiter unten. Dort sind die Nadeln stark verbreitert (einige 100 nm) und es tritt
ausgepragte Lichtstreuung auf, die der Annahme eines homogenen effektiven Mediums wi-
derspricht. Dies wird zusétzlich verstdrkt durch den verhéltnisméRig hohen Brechungsindex
von Silizium. Da die Wellenldnge A in Materie gegeniiber der Vakuumwellenldnge Ao um den
Brechungsindex ng; verkiirzt ist, A = A/ nsj, mag die Mikrosstruktur von der Luftseite aus alle
subwellenldngen-grol$ erscheinen, von der Silizium-Seite aus gesehen sicherlich nicht.

Die Streuung an diesen Strukturen fiihrt zu einer Lichtwegverldngerung innerhalb des Si-
liziums [17,60]. Dies spielt fiir die Absorption von Wellenldngen, fiir welche die Absorptions-
lange von Silizium grofler als die Dicke der Solarzelle bzw. Si-Scheibe ist, eine wichtige Rolle,
da hierdurch ihre Absorptionswahrscheinlichkeit erh6ht wird. Fiir eine Siliziumscheibe mit

einer Dicke von 250 um gilt dies beispielsweise fiir A > 1000 nm. Totalreflexion an der Grenz-
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flache, z.B. nach Reflexion von der Riickseite, verldngert den Lichtwegverlingerung und da-
mit die Absorption weiter. Die Absorptionsverstarkung a s fiir den Fall einer vollstdndig ran-
domisierenden Textur wurde von Yablonovitch hergeleitet und betragt [61,62],

Qaps = 4117, 2.3)

auch ergodisches oder Yablonovitch-Limit genannt, und gilt als eine wichtige Referenzgro-
Be bzgl. Absorption in Solarzellen. Hierbei wird die quadratische Abhingigkeit der photoni-
schen Zustandsdichte im Material vom Brechungsindex n beriicksichtigt, wobei die rando-
misierende Textur die Besetzung aller Zustdnde im photonischen Phasenraum bewirkt; ein
Faktor 2 riihrt her von der Annahme einer perfekt weil} reflektierenden zweiten Grenzflache
der Scheibe, wihrend die Mittelung iiber den Raumwinkel einen weiteren Faktor 2 ergibt.

In Abb. 2.1c ist die Absorption nach Yablonovitch ebenfalls eingezeichnet!, und wir erken-
nen, dass die Kurve fiir schwarzes Silizium diesem Limit nahe kommt. Abweichungen las-
sen sich darauf zuriickfiihren, dass schwarzes Silizium das einfallende Licht nicht vollstdndig
randomisiert streut, wie beispielsweise der idealisierte Lambertscher Streuer, welcher Licht
isotrop abstrahlt. Ursachen hierfiir sind in Nadel-eigenen Resonanzen zu suchen. Mit charak-
teristischen Durchmessern im Bereich der Wellenldnge und aufgrund des hohen Brechungs-
index’ fillt schwarzes Silizium in den Bereich der Mie-Streuung und eine Vielzahl von Reso-
nanzen konnen auftreten [41,63]. Die Untersuchung dieser Resonanzen liegt nicht im Rah-
men dieser Arbeit, jedoch kann davon ausgegangen werden, dass die Abstrahlung der Textur,
gemittelt {iber alle Resonanzen, nicht der isotropen Abstrahlcharakteristik des Lambertschen

Streuers entspricht.

2.4 Oberflachenrekombination und -passivierung

In einer auf schwarzem Silizium basierenden Solarzelle bedeutet die Absorptionserhéhung
eine verstirkte Elektron-Loch-Paar-Generation und damit einen Zuwachs an photogenerier-
ter Stromdichte j,. Der Wirkungsgrad einer Solarzelle ist im Weiteren jedoch limitiert durch
die detaillierte Bilanz von Generation von Elektron-Loch-Paaren und Rekombination dieser
bevor sie an den elektrischen Kontakten abgefiihrt werden konnen. Nur fiir ausreichend un-
terdriickte Rekombination wird durch erhéhten jp, auch die Kurzschlussstromdichte jgc so-
wie, auf einer logarithmischen Skala, die offene Klemmspannung Ugc vergroert, was dann
zu einem héheren Wirkungsgrad 1 der Solarzelle fiihren kann [34].

Es treten strahlende sowie nicht-strahlende Rekombinationsprozesse wie Auger-, Shockley-

1Da hier kein weiBer Riickreflektor vorliegt, sondern eine beidseitig texturierte Probe, gilt hier nun a,p = 2n2.
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Read-Hall- und Oberflachendefektrekombination auf [31,64,65]. Da Rekombination im Vo-
lumen mit der Waferdicke W skaliert [31,64], ldsst sie sich durch die Verwendung diinner
Si-Scheiben minimieren, was auch im Sinne der Material- und Kosteneffizienz ist. Mit stei-
gendem Oberflichen-zu-Volumen-Verhéltnis dominiert die Rekombination an der Oberfla-
che [66]. Eine Solarzelle kann somit nur effizient sein, wenn neben den optischen Eigen-
schaften auch angemessene elektronische Eigenschaften vorliegen, die Oberflachenrekom-
bination also durch eine sog. Oberflichenpassivierung, welche die Defekte neutralisiert, mog-
lichst klein gehalten wird [67].

Die Flachendichte rekombinationsaktiver Defekte Dg r¢f einer planaren Referenz-Silizium-
oberfldche ist im Vergleich zu jener von schwarzem Silizium, Ds nano, stark erhoht, was den
Gewinn an Absorptions zunichte machen kann. Eine wichtige Ursache fiir die erhéhte De-
fektdichte ist der Fabrikationsprozess, der Oberflichendefekte und Verunreinigungen ein-
bringt. Selbst nach Passivierung (s.u.) kann beispielsweise fiir einen nass-chemischen Her-
stellungsprozess die Defektdichte um das 100-fache erhoht sein (6 = Ds nano/Ds ref = 100),
fiir einen Femtosekundenlaserprozess um das 1500-fache (6 = 1500) [17]. Dies hat direkte
Auswirkungen auf die effektive Lebensdauer 7¢¢ der Minoritdtsladungstrager bzw. die effek-
tive Oberfldchenrekombinationsgeschwindigkeit Segs = W /27Tt [68], da Segs = v 0 Ds ist, mit
der thermischen Geschwindigkeit vy, und dem Einfangquerschnitt o [67]. T.f ist eine ex-
perimentell bestimmbare Grée, beispielsweise mittels quasistatischer Photoleitfahigkeits-
messung (quasi-steady state photoconductance method QSSPC) messbar [69].

Auch eine reine Siliziumoberflache hélt aufgrund des Kristallsymmetriebruchs Grenzfla-
chenzustdnde als Rekombinationszentren bereit. Damit fiihrt die mit der (gewiinschten) Struk-
turierung einhergehende Oberflachenvergroflerung y = Apano/ Arer, mit der wahren Flache
Anano und der projizierten Grundfldche A, zu einer weiteren Erhéhung von Seg. ¥ kann je
nach Herstellungstechnologie Werte von y = 2 bis zu y = 45 erreichen [17]. Fiir das Verhéltnis

von Sefr bzw. Tegr von texturierter und glatter Grenzflache finden wir nun

Snano _ Tref _ Anano SD,nano

Sref Tnano Aret DS,ref

=7v6. (2.4)

An Gl. 2.4 lasst sich u.a. ablesen, dass eine texturierte Grenzfliche immer eine erhohte
Oberflichenrekombination aufweisen wird, da selbst fiir ein vollstdndiges Ausheilen von fa-
brikationsinduzierten Schidden (6 = 1) immer noch Shano/Sref = ¥ > 1 ist, was eine effektive
Passivierung umso wichtiger macht. Hierfiir haben sich diinne (10 — 50 nm) Al,O3-Schichten
hervorgetan [70,71], die speziell auch fiir schwarze-Silizium-Texturen in unserer Gruppe un-
tersucht wurden [17,26,72,73]. Al,O3 bietet zum einen die Kombination zweier komplemen-

tdrer Effekte fiir die Passivation: Eine hohe Dichte an fixen (hier: negativen) Ladungen l&dsst
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Abb. 2.3: Schematische Darstellung verschiedener Herstellungsmethoden von schwarzem Silizium und REM-
Aufnahmen typischer resultierenden Oberflichentexturen. (a), (e) Reaktives Ionenitzen, (b), (f) MACE, (c), (g)
elektrochemisches Atzen, (d), (h) Laserstrukturierung. In (e) lésst sich im mittigen Bereich als graue Schicht der
konformal aufgebrachte AlpO3-Passivierfilm erkennen. Abb. [17] entnommen.

die Feldeffekt-Passivierung in Erscheinung treten. Aufgrund der Coulomb-AbstoBung wird
eine Ladungstrédgersorte (hier: Elektronen) von der Grenzfliche ferngehalten und auf die-
se Weise dort Rekombination unterdriickt. Durch die sog. chemischen Passivierung werden
Defektzustinde an der Grenzfliche abgesittigt und Ds reduziert. Zum anderen lésst sich
Al, O3 mittels Atomlagenabscheidung (atomic layer deposition ALD) konformal aufbringen,
was fiir schwarzes Silizum mit mitunter hohen Aspektverhéltnissen in der Mikrostruktur einen
unschitzbaren Vorteil darstellt (siehe auch Abb. 2.3e).

2.5 Reaktives lonenatzen bei nicht-kryogenen Temperaturen

Es existieren verschiedene Methoden, schwarzes Silizium herzustellen. Die gingigsten sind
reaktives Ionenétzen (reactive ion etching RIE, auch Plasma- oder Trockenitzen) [50,72,74],
stromloses metall-unterstiitztes chemisches Atzen (metall-assisted chemical etching MACE)
[51,53,75], photoelektrochemisches Atzen [57] und Laserpulsstrukturierung [76] (sieche Uber-
sicht in Abb. 2.3). Diese Methoden fiihren bei korrekter Wahl der Herstellungsparameter zu
makroskopisch schwarzen Siliziumscheiben [17]. Mikrostrukturell allerdings resultieren sie
in deutlich unterscheidbaren Strukturen, was sich sowohl in den optischen Eigenschaften
dieser Oberflachentexturierungen als auch in den elektronischen Eigenschaften niederschlégt.
Reaktives Ionendtzen und MACE sind die in unserer Gruppe priferierten Methoden fiir die

Herstellung von schwarzem Silizium.
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Reaktive lonenétzen ist ein etabliertes Verfahren zur Mikrobearbeitung von Silizium [77,78].
Schwarzes Silizium war tiber eine lange Zeit als unerwiinschtes Nebenprodukt bekannt, be-
vor es fiir optoelektronische Anwendungen entdeckt wurde [79]. Im LabormaRstab wurden
bereits auch schon Solarzellen aus RIE-geédtztem schwarzen Silizium hergestellt [21,54,80].

In unserer Arbeitsgruppe wird RIE maskenklos mit einer Mixtur aus SFg und O, und einem
induktiv (inductive coupled plasma ICP) oder kapazitiv (capacitive coupled plasma CCP) ge-
koppeltem Plasma, oder einer Kombination aus beidem (ICP-CCP), verwendet. Die im Plas-
ma gebildeten F*-Radikale reagieren mit der Siliziumoberflache zu fliichtigem SiF,. In einem
konkurrierendem Prozess formen sich Siliziumoxyfluoride, SiF4+ O* — SiO«Fy, welche als
Atzstop fiir F* wirken [81]. Auf horizontalen Flichen wird diese Selbstmaskierung durch das
Ionenbombardement physikalisch durchbrochen, das durch eine Gleichspannung zwischen
Plasma und Probe in der GréBenordnung 10-100 V erzeugt wird. Aufgrund der Direktionalitdt
der auftreffenden Plasma-Ionen ist dieser Effekt jedoch auf vertikalen Flachen schwécher, so-
dass Seitenwinde gréRtenteils geschiitzt sind vor dem chemischem Atzen durch F*-Radikale.
Im Ergebnis ist der RIE-Prozess stark anisotrop und fiihrt bei entsprechender Parameterwahl
zu zufillig verteilten nadelartigen Strukturen [82]. Bestimmte Morphologien, wie das Aspekt-
verhiltnis der Nadeln, lassen sich durch die Prozessparameter variieren.

Der Vorteil bei der Herstellung von schwarzem Silizium mittels RIE ist die Vermeidung to-
xischer Chemikalien und eine Texturierung unabhéngig von Kristallorientierung und Dotie-
rung. Nachteilig ist, dass die Si-Scheiben fiir reproduzierbare Ergbnisse bisher auf kryoge-
ne Temperaturen (zwischen —110°C und —70°C) heruntergekiihlt werden mussten, was der
Volatiltdt der Siliziumoxyfluoride zugeschrieben wird [83]. Der Selbstmaskierungseffekt wird
aufgrund der Desorption bei hoheren Temperaturen vermindert und die Texturbildung insta-
bil. Ein Prozess bei hoheren Temperaturen, z.B. Raumtemperatur, ist fiir eine kosteneffiziente
industrielle Produktion jedoch erstrebenswert. Es wiirde nicht nur die aufwendige Kiihlung
wegfallen, der Prozess wiirde auch technologisch vereinfacht und beschleunigt, beispiels-
weise aufgrund geringerer zu kontrollierenden Temperaturdifferenzen und Ausbleiben von
Kondenswasserbildung beim Be- und Entladen der (zu evakuierenden) Atzkammer.

Schwarzes Silizium bei T > 0°C ist nicht grundsitzlich unmdoglich wie vereinzelte Arbeiten
in der Literatur zeigen konnten [84,85], jedoch wird das Prozessfenster mit steigender Tem-
peratur immer kleiner. In unserer Gruppe haben wir deshalb untersucht, unter welchen Be-
dingungen schwarzes Silizium reproduzierbar prapariert werden kann und inwiefern dieses
hinsichtlich seiner optoelektronischen Performance abschneidet [15].

Mit der ZielgroRe moglichst hoher gemittelter 2 Absorption Aavg konnten wir fiir den Plas-
ma-Modus CCP und ICP-CCP schwarzes Silizium bei T = 5°C herstellen. Die Mikrostruktur,

2Mittelung iiber den Spektralbereich Ag = 300 — 1150 nm

12



2.5 Reaktives Ionendtzen bei nicht-kryogenen Temperaturen

2
— abs CCP dm 3 -
E 7 min

c 09 |- —— abs ICP+CCP
' - — refl smooth " 10 min

08 b —---refl alkaline F 10mn® o = ICP+CCP
5 L — — refl ICP+CCP 100k 5 15 min
g r g
2 o8l . % [[ = ICP+CCP5C
© Pt y ; [| ® ICP+CCP20°C
P e F o Y S E10°E| A ccP5°C
= I Yoy ~ = 3
T oaf N e =
E 0.3 L \ .\__1, N It T 15 Tln 25 min

o \| 10° A
0.2 | s E
\ Trs o P
P | e
-\
=7 - -
0.0 | R el T . =l 1 1 -6 i 1 i 1 n 1 1 1 1
200 400 600 800 1000 1200 1400 0.90 0.92 0.94 0.96 0.98 1.00
wavelength [nm] absorption

Abb. 2.4: Mikrostruktur von schwarzem Silizium prapariert unter Verwendung eines (a) kapazitiven (CCP) und (b)
induktiv-kapazitivem (ICP-CCP) Plasmaprozess. (c) Absorptions- (durchgezogene Kurven) und Reflexionsspektr-
en (unterbrochene Kurven) sowie (d) Lebensdauer der Minorititsladungstrager aufgetragen gegen die gemittelte
(A0 =300 - 1150 nm) Absorption Aayg der hergestellten Texturen nach Al, O3-Passivierung. Die Zeitangaben stel-
len die Atzdauern dar. Abb. aus [15]

siehe Abb. 2.4a und b, ist fiir die beiden Félle unterschiedlich. Wahrend der CCP-Prozess Na-
deln mit hohen Aspektverhiltnissen hervorbringt (man beachte die unterschiedlichen Mal3-
stdbe), sind die ICP-CCP-Strukturen krater-dhnlich. Die Hohe der Nadeln aus dem CCP-Pro-
zess betrdgt ca. 500 nm und der durchschnittliche laterale Abstand betrdgt ca. 100 nm; die
Kratertiefe und -abstdnde aus dem ICP-CCP-Prozess sind im Bereich von 1 pm. Die Unter-
schiede in der Mikrostruktur ziehen Unterschiede in den optischen Eigenschaften nach sich,
siehe Abb. 2.4c. Die eng stehenden, diinnen Nadeln der CCP-Struktur erfiillen eher die Né-
herung des effektiven Mediums, s.o., und bewirken eine bessere Antireflexion und damit Ab-
sorption von A = 99% fiir 1o < 950 nm. Fiir 1y = 950 nm allerdings ist die Absorption der
ICP-CCP-Struktur hoher. Aufgrund der charakteristischen Gré3e im Bereich der Wellenldnge
streut sie das Licht besser, was zu einer erhthten Lichtwegverldngerung fiithrt. Die ICP-CCP-
Struktur kann so seine etwas schlechtere Antireflexion mehr als kompensieren, so dass seine

gemittelte Absorption Aayg grofer ist als fiir die CCP-Struktur.

Deutliche Unterschiede sind fiir die Minoritédtslebensdauern teg der Al,Os-passivierten
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Proben zu beobachten. In Abb. 2.4d sind sie zusammen mit der gemittelten Absorption auf-
getragen. Fiir Anwendungen in der Photovoltaik werden Lebensdauern von mindestens 7 g >
100 pus benétigt, was wir nur fiir die ICP-CCP-Strukturen (1 < 7¢¢ < 3,6 ms) erreichen konnten.
Die Ursache fiir die starke Degradation der CCP-Strukturen (z¢¢ < 10 ps) ist in der offensicht-
lichen stdrkeren Oberflichenvergroferung y zu suchen, vermutlich aber noch vielmehr in
der relativ hohen Vorspannung (DC bias, hier 100 V), ohne die wir bei dieser Temperatur kei-
ne Textur erhalten. Die Vorspannung beschleunigt Plasma-Ionen auf die Si-Oberflache und
bewirkt tiefe Defekte, die selbst die Al,O3-Passivierung nicht mehr ausheilt [86,87] und dem-
nach zu einem hohen § fithrt. Wie man an der Abhéngigkeit von Tg von der Atzdauer er-
kennt, trifft dies auch fiir die ICP-CCP-Strukturen zu, jedoch in viel geringerem Mal3e.

Den ICP-CCP-Prozess konnten wir unter weiterer Prozessparameteranpassung bis zu einer
Temperatur von T = 20°C treiben. Die optischen Eigenschaften von so hergestelltem schwar-
zen Silizium sind zwar etwas schlechter als fiir T = 5°C, die elektronischen Eigenschaften
konnen jedoch ihr hohes Niveau halten, siehe Abb. 2.4d (griine Datenpunkte). Der ICP-CCP-
Prozess stellt demnach einen potentiellen Kandidaten fiir die kosteneffektive Herstellung von
schwarze Silizium in der Photovoltaikindustrie dar.

2.6 MACE fiir Nanostrukturierung und gleichzeitige
Aufreinigung

Das stromlose metall-unterstiitzte nasschemische Atzen wird in wissrigen Lésungen aus Fluss-
sdure (HF) und Wasserstoffperoxid (H»0,) durchgefiihrt [75,88]. Auf die Siliziumoberflache
aufgebrachte Edelmetallnanopartikel, z.B. Silber- oder Goldnanopartikel, agieren als Kata-
lysatoren, um Silizium ziigig und ohne das Anlegen einer elektrischen Spannung zu 4tzen.
Der Atzmechnismus beruht auf der Reduktion von H,O, auf der Metalloberfliche, d.h. das
Metal gibt Elektronen ab. Die dem Metall fehlenden Elektronen werden aus dem Valenzband
des Siliziums durch Elektronentransfer iiber die Metall/Si-Grenzflache ausgeglichen. Die re-
sultierenden Locher diffundieren an die Si/Elektrolyt-Grenzfliche nahe des Metallpartikels,
was einer lokalen divalenten oder tetravalenten Oxidation des Siliciums entspricht. HF &tzt
daraufhin das (teiloxidierte) Silizium unter Bildung eines [SiFg]2-Komplexes. Dieses selektive
Atzen geschieht in unmittelbarer Umgebung und hauptsichlich unterhalb des Metallnano-
partikels, sodass das Metallpartikel in das Silizium einsinkt und einen vertikalen Kanal bildet.
Der Atzprozess ist ausgeprochen anisotrop, MACE-prozessiertes schwarzes Silizium zeich-
net sich beispielsweise durch Nadelstrukturen mit praktisch vertikalen Seitenwédnden aus,
die konische Verbreiterung wie sie z.B. bei RIE-prozesseiertem schwarzen Silizium auftritt,

ist minimal (vgl. Abb. 2.3f). Der MACE-Prozess ist streng genommen ein elektrochemischer
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2.6 MACE fiir Nanostrukturierung und gleichzeitige Aufreinigung
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Abb. 2.5: (a) Silizium unterschiedlicher Reinheitsgrade. (b) Verunreinigungslevel (ICP-MS) aufgeschliisselt nach
Elementen fiir unbehandeltes MG-Si (rote Balken), nach MACE-Atzung (griine Balken) und nach MACE- und
anschlieRender HNO3-Atzung. (c) REM-Aufnahmen der Nanostruktur nach MACE-Atzung. (d) Skizze zum Me-
chanismus der MACE-Aufreinigung. Abb. aus [12,20,92]

Prozess, da zwischen dem Metall als (lokale) Kathode und Silizium als Anode ein Strom fliesst,
es muss allerdings keine duliere Spannungsquelle angeschlossen werden. Der Metallkataly-
sator kann auf der zu dtzenden Siliziumoberfldche zufillig angeordnet werden (was hier der
Fall ist) oder fiir deterministische Siliziumstrukturen als gezielt praparierte Maskenstruktur
aufgebracht sein. MACE ist verhiltnisméflig einfach und kosteneffektiv zu implementieren
und kann sowohl auf p- als auch auf n-Typ Silicium angewendet werden, weshalb er schnell
an Popularitit gewann und vielfaltig Anwendung findet [75]. So sind nicht nur im Labormal3-
stab Solarzellen aus schwarzem Silizium mittels MACE hergstellt worden [53,89], sondern
auch erste Ansitze zur Marktkommerzialisierung erfolgt [90,91].

In unserer Gruppe wurde erstmals beobachtet, dass sich sog. metallurgisches Silizium (MG-
Si) durch MACE aufreinigen ladsst [20,92]. MG-Si (Reinheit > 99 %) ist eine Vorstufe des indus-
triell genutzten solar grade (SC-Si, Reinheit > 99,9999%) bzw. electronic grade (EG-Si, Reinheit
>99,999999%) Siliziums, wobei die Aufreinigung im kosten- und energieintensiven Siemens-
Prozess bei einer Temperatur von T = 1100°C geschieht. Setzt man MG-Si-Pulver dem Ag-
MACE-Prozess und einer nachfolgenden Behandlung mit Salpetersdure HNOj3 aus, findet ei-
ne Aufreinigung von 99,74 % auf 99,9884 % statt, fiir upgraded metallurgical silicon (UMG-Si)
von 99,999772 % auf 99,999899 % und damit fast auf das Niveau von SC-Si. Abb. 2.5b zeigt
mittels Massenspektrometrie mit induktiv gekoppeltem Plasma (inductively coupled plasma

mass spectrometry ICP-MS) gemessene Verunreinigungslevel aufgeschliisselt nach Elemen-
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2 Lichtmanagement mit Unordnung: Schwarzes Silizium

ten und Prozessschritten. Aufgrund der potentiellen Reduktion des 6kologischen Fussab-
drucks und von Kosten aufgrund geringerem Energieeinsatz handelt es sich um einen be-
merkenswerten Ansatz, insbesondere da hier die Aufreinigung mit der Nanostrukturierung
zu schwarzem Silizium einhergeht.

Der Mechanismus der MACE-Aufreinigung ist komplex und beinhaltet mehrere Faktoren [20].
Verunreinigungen treten aufgrund ihrer meist geringen Loslichkeit in Si mikroskopisch nicht
homogen auf. Wihrend des Erstarrens scheiden sie sich gehéduft an Korngrenzen ab [93,94].
Da Korngrenzen morphologische Defekte in der Kristallstruktur darstellen, findet die Nuklea-
tion der Metallnanopartikel-Katalysatoren (hier Ag) bevorzugt an diesen statt. Es wird also
verstirkt an Korngrenzen entlang gedtzt und damit neben Si auch Verunreinigungen gelost.

Im Weiteren zeigt die Mikrostrukturanalyse, dass die entstandenen Nadelstrukturen in MG-
Siim Gegensatz zu MACE an SC- bzw. EG-Si poros sind und (vor der abschliessenden HNO3-
Behandlung) ihre Seitenwidnde mit Metallnanopartikeln, vornehmlich Ag, bedeckt sind, vgl.
Abb. 2.5c. Neben den ausgeldsten metallischen Verunreinigungen wird auch immer etwas
Ag der initialen Nanopartikel wihrend des MACE-Prozesses gelost [95]. Diese scheiden sich
an einer Si-Seitenwand ab, verstirkt an Korngrenzen, wo dann ein weiterer MACE-Prozess
stattfindet. So findet nach dem ersten Atzen entlang der Korngrenzen mit entsprechend er-
hohter Verunreinigung eine weitere Iteration des gleichen MACE-Prozesses statt, nun aber
an Stellen, die erst durch den vorherigen zugédnglich geworden sind. Dieses Modell wird u.a.
gestiitzt durch die Beobachtung, dass die Konzentrationen der Dotierelemente Bor und Phos-
phor mutmaflich aufgrund ihrer hohen Kompabilitét in das Si-Kristallgitter kaum eine Ver-
anderung erfahren.

Wir kdnnen die gelosten Elemente in drei Kategorieren einteilen, solche mit groBem ne-
gativen Redox-Potential, M, (Ba, Ca, Mg, Ti, Zn, Cr, Fe), mit moderatem negativen Redox-
Potential, M, (Ni, Pb, Mo) und kleinem positiven Redox-Potential, M3 (Cu, Ag). M;-Metalle
sind als Ionen (Fe, Cr, Fe) oder Prézipitate (MgF,, Caz, Bay) zu stabil, um nach dem Heraus-
l6sen eine weitere Rolle bei der Aufreinigung zu spielen. M,-Metalle renukleieren auf der Si-
Oberfldche und kénnen einen weiteren MACE-Prozess induzieren, sind allerdings zu instabil,
um tief zu dtzen und werden schnell wieder gelost. M3-Metalle hingegen haben nicht nur ei-
ne katalytische Wirkung, sondern lésen sich zudem nur langsam und renukleieren schnell
fiir weitere Atzprozesse.

2.7 Vergleich unterschiedlicher Herstellungstechnologien

Die starke Performance-Abhédngigkeit von den Herstellungsparametern bei RIE-prozessier-

tem schwarzem Silizium (Abschnitt 2.5), insbesondere der Lebensdauern der Minoritéts-
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2.7 Vergleich unterschiedlicher Herstellungstechnologien
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Abb. 2.6: (a) Absorptionsspektren A(A) und (b) gemittelte Absorption Aavg verschiedener schwarzer Silizium-
Texturen. Mit ICP bezeichnete Proben sind mittels reaktivem Ionenétzen hergestellt, macP-Si mittels elektroche-
mischem Atzen, L-Si mittels Laserpulsstrukturierung. Als Vergleichskurven bzw. -werte dienen eine unbehandel-
te glatte Probe (Reference), eine KOH-Pyramid-Textur (KOH pyramids), perfekte Antireflexion (Perfect ARC (no
LT)) und das Limit nach Yablonovitch (Lambertian (max. LT)). Abbildungen aus [17] entnommen.

ladungstrager, ldsst die Frage nach einem Vergleich unterschiedlicher Herstellungstechno-
logien aufkommen. Um diese Frage zu beantworten, haben wir uns in einer Kooperation
mit weiteren Gruppen zusammen getan, die sich mit der Herstellung von schwarzem Sili-
zium fiir photovoltaische Anwendungen befassen [17]. Jede dieser Gruppen hat sich auf eine
jeweils andere Herstellungstechnologie spezialisiert: ICP-RIE (Friedrich-Schiller-Universitat
Jena und Fraunhofer IAP), MACE mit Ag- (Ag-MACE, Martin-Luther-Universitdt Halle-Wit-
tenberg) und Au-Katalyst (Au-MACE, National Renewable Energy Laboratory NREL, USA),
photoelektrochemisches Atzen (mac-P, Martin-Luther-Universitit Halle-Wittenberg) und Fem-
tosekunden-Laserpuls-Prozessierung (L-Si, Fraunhofer HHI).

Typische Mikrostrukturen der unterschiedlichen Methoden sind in Abb. 2.3 beispielhaft ge-
zeigt. Um Vergleichbarkeit zu gewéhrleisten, wurde allen Gruppen gleichartiges Basismate-
rial® iibergeben, das nach Texturierung an uns zuriick gesendet wurde. Daraufhin haben wir
die Proben per ALD mit 35 nm Al,O3 passiviert und die optische und optoelektronische Cha-
rakterisierung durchgefiihrt, d.h. Absorption A(1) und Minoritidtsladungstriger-Lebensdauer
Teoff gemessen. Als experimentelle Referenzen dienten eine untexturierte Probe und eine KOH-
Textur (invertierte Pyramiden) welche auch Jahrezehnte nach ihrer Einfiihrung als Industrie-
standard gilt [45,46].

A(A) von Proben mit der héchsten gemittelten4 Absorption Aayg ist in Abb. 2.6a gezeigt,
Aavg aller Proben in Abb. 2.6b. Bis auf einen Ausreiler (Probe #17) weisen alle Proben deutlich
erhohte Aavg gegeniiber der flachen Referenz auf, was in erster Linien auf die unterdriickte

3glatt polierte Si-Scheiben aus einer Charge, p-Typ, Dotierung (1,00+0,25) Q cm, 250 um Dicke, 6” Durchmesser
4Mittelung iiber den Spektralbereich Ay = 300 — 1180 nm
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Abb. 2.7: (a) Lebensdauern 7¢¢ der unterschiedlichen schwarzes-Silizium-Texturen. (b) T aufgetragen gegen
die gemittelte Absorption A(A). Abb. aus [17]

Reflexion zuriick zu fiihren ist. Hierbei tun sich insbesondere die MACE-prozessierten Pro-
ben hervor mit A(300 nm < Ay < 950 nm) > 99%. Nur sechs der 16 Proben absorbieren im Mit-
tel mehr als die KOH-Textur. Diese zeichnen sich, wie auch die KOH-Textur selbst, durch aus-
geprégtes light trapping fiir Ao > 1000 nm aus. Keine der Laser-prozessierten Proben konnte
die KOH-Textur tibertreffen.

In Abb. 2.7a sind die effektiven Lebensdauern 7. aufgetragen. Wie erwartet besitzt die un-
texturierte Referenzprobe mit 7¢¢ = 3,6 pm die hochste Lebensdauer. Alle ICP-RIE-Proben
(0,68 ms < T < 1,6 ms) sowie die KOH-Textur (ref = 0,98 ms) zeigen ebenfalls sehr hohe
Werte an. MACE-Texturen haben noch annehmbare 7 > 100 ps, wenn die Strukturen keine
allzu hohen Aspektverhéltnisse aufweisen und beispielsweise kraterférmig sind, wéhrend fiir
alle anderen Proben 745 < 10 ps ist. Auffillig sind die sehr geringen Lebensdauern der Laser-
texturierten Proben.

Abb. 2.7b fasst die Ergebnisse zusammen und zeigt 7 aufgetragen gegen Aayg. Hier zeigt
sich die Uberlegenheit Al,O3-passivierter ICP-RIE-Texturen in der Kombination aus langen
Lebensdauern, fast auf dem Niveau der unprozessierten Probe, gepaart mit einer Absorpti-
on, die hoher sein kann als jene der KOH-Textur. Das gute Abschneiden der ICP-RIE-Texturen
macht diese Herstellungstechnologie insbesondere interessant fiir den Fall zukiinftiger diin-
ner, auch ultradiinner (5 — 50 um) c-Si-Solarzellen, wenn die KOH-Texturierung nicht mehr
anwendbar ist. Ahnliches gilt fiir den MACE-Prozess. Mit hoher Absorption und noch an-
nehmbaren Lebensdauern ist dieser Prozess ebenfalls ein potentieller Kandidat fiir ultradiin-
ne Solarzellen. Die Laser-Prozessierung, zumindest in der hier verwendeten Form, scheint
aufgrund ihres nur méRigen Abschneidens bzgl. A,y und vor allem sehr kleinen 7.¢ weniger

geeignet fiir die Texturierung fiir photovoltaische Anwendung.
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3 Lichtmanagement mit Ordnung: Gitter
und photonische Kristalle

3.1 Einfithrung

Geht man von einer plan-parallelen Absorberschicht als vereinfachtes Modell fiir eine Solar-
zelle aus, ist die gro3te Lichtwegverlangerung offensichtlich dann erreicht, wenn das Lichtim
Absorber parallel zu den Grenzflachen propagiert. Fiir senkrechten Lichteinfall bedeutet dies
eine Propagationsrichtungsinderung von 90°. Solch groe Anderungen lassen sich durch dif-
fraktive Strukturen wie Gitter erreichen, also Strukturen, die eine hohe Ordnung aufweisen.
Ein moglicher Lichtpfad sieht folgendermalen aus (siehe auch Abb. 3.1): Sonnenlicht tritt in
den Absorber ein, durchquert diesen und trifft auf ein riickseitig angebrachtes Gitter. Hier
wird es zuriick reflektiert, aber es findet Beugung in einen Winkel statt, der vom Lot aus gese-
hen groRer ist als der Einfallswinkel, so dass ein langerer Weg bis zur Vorderseite zuriickgelegt
wird. Dort trifft das Licht unter einem Winkel groler als der Winkel der Totalreflexion 6y
auf, wird also unter demselben Winkel wieder zum Riickseitengitter reflektiert. Dort ange-
kommen kann das Licht unter gleichem Winkel reflektiert werden und wieder Totalreflexion
erfahren oder, da Reziprozitét der Lichtwege gilt, auch in den Winkel der ersten Durchque-
rung gebeugt und an der Vorderseite entweder zuriick reflektiert oder transmittiert werden
und die Solarzelle wieder verlassen.

Gitter scheinen offensichtlich fiir die Absorptionserh6hung durch Lichtwegverldngerung

geeignet. Um die Antireflexion von der Lichtwegverldngerung zu entkoppeln, werden sie meist

________
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Abb. 3.1: Méglicher Lichtpfad fiir eine Solarzelle mit Riickseitengitter. Abb. aus [29]
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3 Lichtmanagement mit Ordnung: Gitter und photonische Kristalle

auf der Riickseite des Absorbers implementiert und miissen spektral angepasst werden auf
Wellenldngen, die wihrend des ersten Durchgang nicht absorbiert wurden [5,6,96-104]. In
kristallinen Silizium-Solarzellen trifft dies auf den Spektralbereich nahe der Bandkante von
Silizium bei 1¢p = 1150 nm zu. Je diinner der Absorber ist, desto gro3er wird der Bereich, was
insbesondere fiir ultradiinne c-Si-Solarzellen mit Dicken < 50 um und den wesentlich diin-

neren Diinnschicht-Solarzellen, z.B. CIGSe-Solarzellen, zutrifft.

Eine korrekte Bestimmung der potentiellen optischen Wegverldngerung aqp beriicksich-
tigt die Divergenz © des Sonnenlichts durch Erhaltung der Etendue [100,105,106]. Peters et
al. haben fiir diesen Fall

2n0O

Qopt = T cos® (3.1
hergeleitet und fiir Sonnenlicht nach dem Durchgang durch die Erdatmosphére mit O¢ =
0,44 mrad ergibt sich fiir einen Siliziumabsorber ap; =~ 318 [106]. Dies zeigt das hohe Poten-
tial diffraktiver Strukturen auf. Jedoch muss beriicksichtigt werden, dass dieser Wert nur fiir
eine Wellenlidnge A Giiltigkeit besitzt. Die oben angesprochene spektrale Breite und die Ta-
geszeitabhingigkeit des Lichteinfalls limitieren das auf den ersten Blick hohe Potential von
diffraktiven Strukturen, da Beugung am Gitter (Gitterkonstante a) stark Wellenldangen- und

Einfallswinkel-abhéngig ist. Dies wird durch die Gittergleichung beschrieben,
a(sinfi, —sinf,,) = mA (3.2)

(Einfalls- bzw. Ausfallswinkel 6;, und 0,, Beugungsordnung m, Wellenldnge im Material 1),

welche einen Spezialfall der Bragg- bzw. im reziproken Raum der Laue-Bedingung
kin — ki, =mG 3.3)
(einfallender bzw. gebeugter Wellenvektor ki, und k,,, reziproker Gittervektor G) darstellt [44].

Fiir aktuelle c-Si-Solarzellen mit typischen Absorberdicken von W = 200 pm konnte noch
kein auf Gitterbeugung basierendes Konzept iiberzeugen im Vergleich zu Konzepten, die auf
diffuse Streuung (schwarzes Silizium) oder geometrische Optik (Pyramiden) basieren und
sich dem Yablonovitch-Limit anndhern. Beugungsbasierte Konzepte koppeln das einfallen-
den Lichts mit Moden der Absorberschicht. Die geringstmdogliche Dicke der Schicht ist damit
durch das Monomoden-Regime bestimmt. Von theoretischer Seite scheint das 4n2-Limit in
diesem Regime zu schlagen zu sein [107], ein experimenteller Nachweis steht noch aus. Ein
Ansatz fiir noch geringere Schichtdicken stellt die Entkopplung von Absorber- und lichtfiih-
render Schicht dar.
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3.2 Grofsfldchige Riickseitengitter fiir ultradiinne c-Si Solarzellen
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Abb. 3.2: Prozesskette fiir die Herstellung des Riickseitengitters. (b) Photo einer 4”-Si-Scheibe nach Auskristallisa-
tion der Nanokugeln zu einem hexagonalen Gitter. (c) REM-Querschnittsaufnahme der finalen Struktur. (d) REM-
Nahansicht und Skizze. Abb. aus [6]

3.2 Grol¥flachige Riickseitengitter fiir ultradiinne c-Si

Solarzellen

Jeder in Frage kommende nanophotonische Ansatz fiir das Lichtmanagement in Solarzellen
muss unbedingt den Einfluss auf die elektronische Oberflaichenrekombination beriicksich-
tigen. Der Absorber bzw. die Absorberoberfldche sollte im besten Fall gar nicht modifiziert
werden, weder strukturell (Defekte) noch geometrisch (OberflichenvergroBerung), vgl. z.B.
Abschnitt 2.4. Um diesem Umstand Rechnung zu tragen, wurde in einer Arbeit zusammen
mit der UNSW (Sydney, Australien) ein Gitter als externe Struktur auf ein glatte, zuvor passi-
vierte, ultradiinnen (30 um Dicke) c-Si-Scheibe aufgebracht [6]. Es fand also keine Oberfla-
chenvergréBerung an der c-Si-Oberfldche statt. Fiir die Gitterherstellung wurde Nanokugel-
Lithographie (nanosphere lithography NSL) gewdhlt [108-110]. NSL ist eine kosteneffekti-
ve und verhiltnismaBig simple Methode fiir die grof3flachige Fabrikation von geordneten
Nanopartikel-Feldern und damit interessant fiir die Integration in Solarzellen [6,103,104].

Abb. 3.2a zeigt schematisch die Prozessschritte fiir die Gitterherstellung. Eine monodisper-
se Losung mit Polystyrol-Kugeln wird auf eine (mittels Al,O3/Si3O4-Schichtstapel passivierte)
ultradiinne, glatte Si-Scheibe aufgeschleudert. Beim Trocknen ordnen sich die Kugeln hexa-
gonal an mit einer Gitterkonstante a, die durch den Kugeldurchmesser D bestimmt ist. Mit
einer nachfolgende Sauerstoffplasma-Behandlung ldsst sich D nachtréglich verkleinern. Im
letzten Schritt wurde ein 2,5 um dicker Silberfilm aufgebracht. Dieser erhoht die Reflexion
des Gitters und dient in einer Solarzelle auch als elektrischer Riickkontakt.

Fiir die Parameter a und D wurden im Vorfeld numerische Berechnung durchgefiihrt. Eine
30 um dicke Si-Scheibe vollstdndig in rigorose numerischen Rechnungen einzubeziehen ist
rechen- und zeitaufwendig, weswegen hier rigorose und geometrische Ansdtze kombiniert
wurden. Die optische Antwort des Riickseitengitters wurde mittels der FEM-Methode (Soft-
warepaket JCMsuite [111]) berechnet. Hierbei reicht es, eine Einheitszelle des Gitters mit pe-

riodischen Randbedingungen zu beriicksichtigen, die nur wenige 100 nm ins Si hineinreicht.
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3 Lichtmanagement mit Ordnung: Gitter und photonische Kristalle
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Abb. 3.3: (a) Experimentell gemessene Absorptionsverstdrkung AE, (b) berechnete Kurzschlusstromerhéhung
Ajph und gemessene flachengemittelte (1 cm?) Photolumineszenz-Erhéhung APL und (c) gemessene spektral
aufgeloste Photolumineszenz von ultradiinnen Si-Pseudozellen mit Riickseitengitter fiir verschiedene Kugel-
durchmesser D bei konstanter Gitterkonstante a = 747 nm. Der groStmogliche Kugeldurchmesser ist durch die
Gitterkonstante begrenzt. Abb. aus [6]

Die unstrukturierte Vorderseite ldsst sich allein mit Fresnel-Gleichungen berechnen. Vorder-
und Riickseite sowie die Si-Scheibe dazwischen kénnen dann mit dem Softwarepaket OP-
TOS effizient inkohdrent gekoppelt werden, um die Absorption A(A) des Systems zu bestim-
men [112]. Mit A(A) ldsst sich dann die photogenerierte Stromdichte

A
jm=e [ 2o AN s A (3.4)

bestimmen, mit der Elementarladung e, Plancksches Wirkungsquantum / und dem solaren
Bestrahlungsspektrum Iay 5. Unter der idealisierten Annahme, dass Rekombination voll-
stdndig unterdriickt ist, d.h. IQE(1) = A(A) (interne Quanteneffizienz IQE), entspricht die
maximal erreichbare Kurzschlussstromdichte der Photostromdichte, jsc = jpn-
Abb. 3.3a zeigt die experimentell gemessene Absorptionsverstdarkung
AE(A) = M (3.5)
Aref(l)

(Absorption Af(1) der Referenzprobe ohne Riickseitengitter) der Pseudozellen (Solarzellen
ohne elektrische Kontakte) fiir a = 746 nm. Deutlich ist der Effekt des Riickseitengitters als er-
hohte Absorption mit bis zu AEjax = 3,7 fiir A > 900 nm zu erkennen. Die KugelgréRe beein-
flusst die Beugungseffizienzen und damit die Absorption. Allerdings kann ein Teil der gemes-
senen Absorption parasitér sein, also statt im Silizium z.B. im Silber stattfinden. Insbesondere
auf strukturierten Metalloberfldchen lassen sich resonant Oberflichenplasmon-Polaritonen

(surface plasmon polaritons SPPs) mit hoher parasitdrer Absorption anregen [113-116].

Um parasitire von niitzlicher Absorption zu trennen, wurden Photolumineszenz-Messungen
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(PL) durchgefiihrt. Bei erhohter Absorption werden Elektron-Loch-Paare vermehrt strahlend
rekombinieren, also zu einem erhdhten PL-Signal beitragen, allerdings nur, wenn andere Re-
kombinationsmechanismen wie z.B. Oberflichendefekt-Rekombination nicht dominieren.
Wird das emittierte Licht selektiv auf die Emission von Silizium gefiltert, lassen sich so Aus-
sagen zu Absorptionserh6hung sowie Rekombination treffen [117,118].

Abb. 3.3b zeigt die Erhohung des PL-Signals APL zusammen mit der berechneten Erho-
hung des Photostroms A jpi. Eine Ubereinstimmung der Trends ist zu erkennen. Spektral
aufgeloste PL-Messungen PL(A) sind in Abb. 3.3c dargestellt. Die Emission hat ihr Maximum
bei A = 1130 nm, was typisch fiir Si ist und zeigt, dass die Ursache von APL in der Absorp-
tionserh6hung in Si zu suchen ist. Aus dem PL-Signal ldsst sich AE unabhingig bestimmen.
Mit

PL(A) = BB())- A(A) - e¥7 (3.6)
(Schwarzkorperemission BB(A1), Quasi-Fermi-Niveau-Abstand V) [119], ist AE(A) = APL/PLj 4.
Die so bestimmte Absorptionsverstirkung ist in guter Ubereinstimmung mit den in Abb. 3.3a
gezeigten, ebenfalls mit Werten bis zu AEp.x = 3,7. Die ldsst den Schluss zu, dass die Prozess-
schritte fiir die Fabrikation des Riickseitengitters keinen bis wenig schddigenden Einfluss auf

die Si-Grenzfldche hat. NSL-basierte Riickseitengitter besitzen demnach durchaus das Poten-
tial, Anwendung fiir die Wirkungsgraderh6hung von ultradiinnen c-Si-Solarzellen zu finden.

3.3 Riickseitengitter fiir CIGSe-Diinnschicht-Solarzellen

Auch in Diinnschicht-Solarzellen sind Lichtmanagement-Konzepte nétig. Zwar sind die ver-
wendeten Materialien wie z.B. amorphes Silizium oder Kupfer-Indium-Gallium-Diselenid
(CIGSe) direkte Halbleiter mit entsprechend kiirzeren Absorptionsldngen, jedoch sind ihre
Filmdicken meist derart diinn, 100 nm bis wenige um, dass auch in diesen das Sonnenlicht
nicht beim ersten Durchgang vollstdndig absorbiert wird. Die Ausgangsmaterialien kénnen
verhéltnismalig teuer sein, z.B. Indium in CIGSe-Solarzellen, so dass die Verwendung noch
diinnerer Absorberschichten zu einer deutlichen Kosteneinsparung fiihrt, wenn die Mate-
rialeffizienz entsprechend gesteigert werden kann.

In einer Zusammenarbeit mit der Photovoltaik-Gruppe an der MLU haben wir eine neue
nanophotonische Riickseitenstruktur in eine CIGSe-Solarzelle integriert [5]. Das Ziel dieser
Arbeit war, die Dicke des Absorbers auf weniger als ein Viertel zu reduzieren, von 2,6 pm
auf 600 nm, den Wirkungsgrad jedoch auf gleichbleibendem Niveau zu halten. Hierfiir wur-
den zwei Lichtmanagement-Ansdtze kombiniert. Statt eines Molybden-Riickkontakts und-
reflektors wurde ein Al/Indium-Zinnoxid (ITO)-Schichtsystem verwendet. Mo ist zwar kom-

patibel mit CIGSe und deswegen als Riickkontakt etabliert, jedoch ist seine Reflektivitét ge-
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Abb. 3.4: (a) REM-Aufnahme eines strukturierten Substrats (197 nm Strukturhdhe, a = 2 pm) vor Aufbringen
der restlichen Schichten. (b) Querschnitt einer fertigen CIGSe-Diinnschicht-Zelle. (c) Gemessene EQE und (b)
berechnete Absorption von fabrizierten CIGSe-Solarzellen mit 600 nm dicker Absorberschicht und flachem Mo-
Riickkontakt, flachem Al/ITO-Riickkontakt, strukturiertem Al/ITO-Riickkontakt mit 101 nm bzw. 550 nm Struk-
turhohe und flachem Mo-Riickkontakt und 2,8 um Absorberschichtdicke. (e) Berechnete lokale Absorption einer
strukturierten Zelle (Querschnitt durch eine Einheitszelle) und einer (f) flachen Zelle. Abb. aus [5]

ring und die Rekombination an der Mo/CIGSe-Grenzfldche hoch [120-122]. Al als Riickkon-
takt verspricht mit besseren Reflexions- und Absorptionseigenschaften eine erh6hte Photo-
stromgeneration, allerdings muss eine leitfihige ITO-Schicht als Diffusionsbarriere dienen,
da es ansonsten zu unerwiinschten chemischen Reaktion mit der CIGSe-Schicht kommen
kann. Im Weiteren wurde der Riickkontakt periodisch strukturiert, um durch Gitterbeugung

Lichtwegverldngerung und damit hohere Absorption zu bewirken.

Anders als bei c-Si-Solarzellen wird der Absorber hier jedoch in der Regel auf ein Substrat
aufgebracht, auf das vorher der Riickkontakt appliziert wurde. Damit ist ein Vorgehen wie im
Beispiel des vorherigen Abschnitts, d.h. eine nachtrégliche Integration des Gitters mit einer
flachen Absorberschicht, nicht moglich. Stattdessen muss das Substrat bzw. der Riickkon-
takt vorstrukturiert und dann die Absorberschicht darauf deponiert werden. In dieser Arbeit
erfolgte die Strukturierung mittels Laserinterferenz-Lithographie auf einem photoempfind-
lichen Lack und nachfolgendem Lift-off einer SiO2-Schicht. Abb. 3.4a zeigt beispielhaft ein
derart strukturiertes Substrat, Abb. 3.4b zeigt den Querschnitt einer fertigen Zelle.

Die experimentell bestimmte externe Quanteneffizienz (EQE) verschiedener fabrizierter
Zellen mit einer CIGSe-Absorberschichtdicke von 600 nm istin Abb. 3.4c gezeigt. Der Wechsel
von Mo zu Al/ITO fiihrt zu einer breitbandig erhéhten EQE fiir A > 600 nm, wie der Vergleich
der beiden flachen Zellen mit verschiedenen Riickreflektoren zeigt (vgl. schwarze und violet-

te Kurven). Der Photostrom jg. wird um 5% gesteigert. Mit Strukturierung (550 nm Struktur-
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hohe, griine Kurve) erfahrt jg. eine weitere Erhohung um rund 8% (13% im Vergleich zum Mo-
Riickkontakt). Damit konnte hier durch ein nanophotonisches Lichtmanagement-Konzept
in Kombination mit angepasstem Riickseitenmaterial ein js. erreicht werden, der noch 88%
einer CIGSe-Solarzellen mit 2,8 um Absorberschichtdicke entspricht (graue Kurve).
In Abb. 3.4e und f ist die mittels Finite Difference Time Domain-Methode (FDTD) berech-
nete lokale Absorption,
A(r) =Im(E* (r)D(r)), 3.7)

mit und ohne Strukturierung gezeigt. Im Vergleich zum flachen Fall sind fiir den strukturier-
ten Fall deutlich lokale Absorptionserh6hungen zu erkennen. Diese sind auf die Anregung
von Wellenleitermoden in dem Schichtstapel der Solarzelle zu erkldren [123,124], welche erst
durch die Einfiihrung der periodischen Struktur méglich werden. Im flachen Fall kénnen kei-
ne Wellenleitermoden angeregt werden.

In Abb. 3.4d sind berechnete Absorptionskurven dargestellt. Diese sind im Wesentlichen
im Einklang mit dem Experiment, weisen allerdings meist hhere Werte auf, so ergibt bei-
spielsweise die Strukturierung inklusive Al/ITO-Riickkontakt noch 90% des js. der Zelle mit
2,8 um dicker CIGSe-Schicht. Die Abweichungen zwischen Simulation und Experiment stam-
men vermutlich aus zusétzlicher parasitdrer Absorption im Al/ITO-Schichtstapel sowie nicht
beriicksichtigter Rekombination in diesem. Fiir ein optimiertes Wirken des strukturiertes
Riickkontakts ist eine materialseitige Anpassung des Schichtstapels sowie der geometrischen

Gitterparameter notwendig.

3.4 Effiziente Phasengitter fiir Lichtmanagement im
Solarmodul

Nicht nur auf der Ebene der Solarzelle konnen Lichtmanagement-Konzepte Anwendung fin-
den, sondern auch auf der Ebene des Solarmoduls [125,126]. Hierbei soll Sonnenlicht, das auf
optisch nicht-aktive Fldchen trifft, z.B. die Frontkontakte der Solarzellen oder die Fliche zwi-
schen den Solarzellen, auf die absorbierenden Fldchen abgelenkt werden, siehe Abb. 3.5a.
Diese Flache kann z.B. bei géngigen c-Si-Solarmodulen, je nach Aufbau des Moduls, einen
Anteil von 5 —10% der Gesamtfldche einnehmen.

In einer Zusammenarbeit mit der Hochschule Anhalt und dem Fraunhofer CSP haben wir
in das Modulglas eingeschriebene Phasengitter fiir das Lichtmanagement im Solarmodul un-
tersucht [13,127]. Phasengitter weisen wie alle periodischen Strukturen Gitterbeugung auf,
sie zeichnen sich allerdings dadurch aus, dass der Ursprung der interferierenden Lichtwellen

nicht auf Streuung einer jeden Einheitszelle beruht, sondern auf Laufzeitunterschiede beim
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Abb. 3.5: (a) Funktionsweise von Phasengittern fiir das Lichtmanagement im Solarmodul. (b) Berechnete gemit-
telte Beugungseffizienz npy in Abhéngigkeit von Tiefe und Brechungsindexkontrast lasereingeschriebener Pha-
sengitter. Die Einheitszelle ist asymmetrisch aufgebaut (siehe Inset). (c) Phasenkontrast-Mikroskopie eines laser-
behandelten Glasses (Querschnitt). (d) Schema zur Ausrichtung der Phasengitter bzgl. der Solarzelle. (e) Ortsauf-
geloste EQE-Messungen eines Minimoduls mit eingeschriebenen Phasengittern (A = 405 nm). Abb. aus [13,127].

Durchlauf durch diese. Die Laufzeitunterschiede entstehen in der Regel durch eingebrachte
geringe Brechungsindexunterschiede. Phasengitter operieren in Transmission, da ihre Refle-
xion aufgrund des geringen Indexkontrastes sehr klein ist. Damit eignen sie sich gut fiir die

Integration in das Solarmodulglas oder das Solarzellen-Einkapselungsmaterial.

In dieser Arbeit wurden diffraktive Strukturen mittels fokussierten Femtosekunden-Laser-
pulsen in Modulglas eingebracht. Die hohe Energiedichte im Fokus generiert ein Elektronen-
plasma, welches permanente strukturelle Verdnderungen nach sich zieht [128,129]. Gr6e-
re SiO,-Verbiinde innerhalb des Glasses brechen auf, wodurch sich unter Bildung kleinerer

Strukturen lokal Dichte und Brechungsindex erh6hen.

Das Phasenkontrast-Bild in Abb. 3.5¢ zeigt die strukturellen Verdnderungen durch Laserpuls-
Beschuss als ldngliche Kanile mit Langen im Bereich von 130 — 150 um und Durchmessern
von 2 — 3 um. Sie befinden sich ca. 650 um tief unter der Glasoberflache. Durch Vergleich mit
numerischen Rechnungen mittels rigorous coupled-wave analysis (RCWA) finden wir fiir un-
sere Strukturen An = 0,6%. Durch gezieltes Setzen dieser Kanile kénnen cm? groRe Flichen
mit Phasengittern in Glas eingeschrieben werden; auch kann die Einheitszelle zur Erhéhung

der Beugungseffizienz dhnlich einem blazed grating asymmetrisch aufgebaut werden.
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Mit dem Ziel, dass die iiber den relevanten Spek'uralbelreich1 gemittelte akkumulierte Beu-

gungseffizienz
_ /npW)dA
npv = —f ar

mitnp =Y ,,Nm (M # 0, Beugungseffizienz n,,,), unter Beriicksichtigung der technologischen

(3.8)

Moglichkeiten, moglichst grof§ sein soll, konnten wir Parameter fiir ein Phasengitter ausma-
chen, das experimentell gemessene npy = 77% aufweist, d.h. 77% des einfallenden Lichts wird
zur Seite abgelenkt. Dieses Phasengitter wurde in Solarmodulglas eingeschrieben und in ein
Mini-Solarmodul integriert. Da eine entsprechende Vorrichtung fehlte, mit der das Phasen-
gitter genau oberhalb der Kontaktfinger der Solarzelle ausgerichtet werden kann, wurde es
mit einem Winkel von a = 5° zu den Kontaktfingern hergestellt, um einen Uberlapp zu ga-
rantieren, siehe Abb. 3.5d. Das Solarmodul wurde mit ortsaufgeléster EQE vermessen, d.h.
die Modulflache wird mit einem Laserstrahl (Durchmesser ca. 150 um, A einstellbar) abgeras-
tert und der Kurzschlussstrom gemessen, siehe Abb. 3.5e. An den Positionen, an denen das
Phasengitter {iber den Kontaktfingern steht (z.B. die beiden linken rot umrandeten Flachen),
ist eine erhéhter EQE zu finden, was auf das seitliche Ablenken von Licht auf die aktive Fla-
che der Solarzelle zuriick gefiihrt werden kann. Die weitere Auswertung der Messungen fiihrt
zu dem Ergebnis, dass fiir den Fall einer vollstindigen und ausgerichteten Abdeckung aller

Kontaktfinger eine relative Wirkungsgraderh6hung des Moduls von 1% zu erwarten ist.

3.5 Spriihbeschichtung fiir die Herstellung 3D Photonischer
Kristalle

Dreidimensionale photonische Kristalle (3D photonic crystals 3DPC) [130,131], z.B. kiinstli-
che Opale, stellen eine weitere vielversprechende Materialklasse fiir das Lichtmanagement
in Solarzellen dar. Zusétzlich zur Beugung von Gittern, die als 2D photonische Kristalle ange-
sehen werden kénnen, besitzen 3DPC komplexe Bandstrukturen im Volumen mit richtungs-
abhéngigen Reflexions- und Transmissionseigenschaften, die fiir neuartige winkel- und fre-
quenzselektive Filter oder Riickseitenstrukturen verwendet werden konnen [132-134].
Hervorgetan haben sich (invertierte) Opal-Strukturen aus sphérischen Kolloiden, da sie
kosteneffektiv fabriziert werden kénnen [135,136]. Allerdings ist ihre Herstellung sehr zei-
tintensiv. Bei der sog. Tauchbeschichtung (Dip coating) wird ein Substrat in eine Kolloidl6-
sung getaucht und langsam herausgezogen [137]. An dem Meniskus, der sich auf dem Sub-
strat an der Losung/Luft-Grenzfldche ausbildet, setzen sich die Kolloide, getrieben durch
Kapillarkraft und Oberflichenspannung, selbstorganisiert auf dem Substrat ab und bilden

12 =300-1100 nm
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Abb. 3.6: (a) Schema zur automatisierten Sprithbeschichtung. (b) Photographie eines 10 cm x 15 cm Glassub-
strats kurz nach Spriihbeschichtung und (c) nach Trocknung der Schicht (70 min). Die resultierenden kolloi-
dalen Filme konnen je nach Herstellungsparameter (d) periodisch oder (e) amorph sein. Die Schichtdicke ldsst
sich ebenfalls einstellen, z.B. (f) nur wenige Lagen dick. Auch Deposition auf texturierten Substraten ist még-
lich, hier als Riickseitenstruktur fiir pc-Si-Diinnschichtsolarzellen. (g) EQE (volle Kurven) und Absorption (ge-
strichelte Kurven) von pc-Si-Diinnschichtsolarzellen: Untexturiert (schwarz), texturiert (rot), texturiert + 3DPC-
Riickseitenkontakt (blau). Abb. aus [23,138,139].

dabei eine 3D periodische Struktur, den Opal. Aufgrund der geringen Ziehgeschwindigkeit
(= 1-10 pum/min) werden beispielsweise mehrere Tage ben6tigt, um Fldchen von der Grof3e
eines handelsiiblichen Mikroskopie-Objekttragers zu beschichten.

Wir haben ein Verfahren entwickelt, mit dem gro3fldchig Opalstrukturen in deutlich kiirze-
rer Zeit fabrizieren werden konnen [23]. Es basiert auf einer automatisierten Sprithbeschich-
tung des Substrats mit der Kolloidlosung in einer kontrollierten Umgebung. Wahrend des
Trocknungsvorgangs kristallisiert innerhalb ca. 1h ein grol3flachiger Opal aus, vgl. Abb. 3.6b-
c. Der mikroskopische Mechanismus entspricht dabei dem der Tauchbeschichtung, aller-
dings besteht der Meniskus an allen Rdndern des Substrats und tiiberstreicht wéhrend der
Trocknungszeit die gesamte Substratfliche aufgrund der flichigen Evaporation des Losungs-
mittels. Durch Variation der Bestandteile der versprithten Lésung ldsst sich die Dicke des re-
sultierenden Opals einstellen, auch ist die Beschichtung texturierter Substrate moglich, vgl.
Abb. 3.6d-1.

In einer Zusammenarbeit mit dem Forschungszentrum Jiilich (FZ Jiilich) haben wir Spriih-
beschichtung verwendet, um invertierte Opale als Riickseitenstrukturen in Diinnschicht-So-
larzellen aus mikrokristallinem Silizium (uc-Si) zu integrieren [138,139]. Hierbei wurde ein
invertierter Opal auf der Riickseite mit einem nassgeétzten Substrat auf der Vorderseite kom-

biniert. Ziel war, das ungeordneten Substrat mit seinen streuenden sowie antireflektiven Ei-
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3.5 Spriihbeschichtung fiir die Herstellung 3D Photonischer Kristalle

genschaften zu erhalten, wihrend der 3D photonische Kristall Lichtwegverldngerung durch
Beugung bei gleichzeitiger Reflexion aufgrund seiner photonischen Bandliicke bereitstellt.
Da die Absorberschicht mit 1 um Dicke sehr diinn ist, bleibt die Textur durch die Schicht
hindurch erhalten (siehe Abb. 3.6f). Eine einfache Gitterstruktur ldsst sich auf diese Struk-
tur nicht anwenden, da die Rauigkeit die benétigten rdumlichen Korrelationen des Gitters
zerstort. Opale aus unserer Spriihbeschichtung jedoch gleichen die Rauigkeit innerhalb 2-
3 Kugellagen aus und bilden dann eine periodische Kristallstruktur aus. Absorptionsmes-
sungen (Abb. 3.6g), gestrichelte Kurven) zeigen, dass die Absorption im Vergleich zu einer
glatten und auch einer texturierten Solarzelle, die als Stand der Technik gilt, erhoht ist, d.h.
das Lichtmanagement wurde durch unsere Riickseitenstruktur verbessert. Eine erhohte EQE
(durchgezogene Linien) und damit auch Wirkungsgrad konnte jedoch nicht gezeigt werden.
Da der invertierte Opal auch die Funktion als elektrischer Riickkontakt inne hat, bestand die-
ser aus ALD-deponiertem leitfadhigen Al:Zn0O, wurde im Rahmen der Arbeit jedoch nicht da-
hingehend optimiert und konnte damit nicht mit dem technologisch hoch-optimierten pc-
Si/Al:ZnO/Ag-Riickkontakt des FZ Jiilich konkurrieren.
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4 Lichtmanagement mit geordneter
Unordnung: Hyperuniformitat

4.1 Einfiihrung

Kapitel 2 hat sich mit schwarzem Silizium beschiftigt, dessen nadelférmige Mikrostruktur
zuféllig angeordnet ist und deshalb in einem hohen Maf} diffuse Lichtstreuung aufweist. Ka-
pitel 3 behandelt periodische Strukturen, an welchen Lichtstreuung in wenige, prazise fest-
gelegte Richtungen erfolgt, den Beugungsordnungen. Die Streuung zufilliger Strukturen ist
spektral breitbandig, wahrend periodische Strukturen sehr schmalbandig operieren. Damit
sind die Méglichkeiten, Lichtstreuung nach Bedarf zu steuern, stark eingeschréankt.

Wie eine solche Streuung beispielsweise an einer Riickseitenstruktur fiir die Lichtwegver-
langerung in Solarzellen aussehen konnte, ist in Abb. 4.1 skizziert. Hierfiir ist es instruktiv, in
den reziproken Raum zu wechseln und die Wellenvektoren k des gestreuten Lichts zu ver-
anschaulichen [9,140,141]. Abb. 4.1b zeigt k), d.h. den Anteil des gestreuten Wellenvektors
parallel zur Absorberschicht. Lichtstreuung in den Bereich A (0 < k| < kiot) féllt unter einem

Winkel kleiner als der Winkel der Totalreflexion 6o (sog. Emissionskegel) auf die Vordersei-

Air

50 nm

c-Silicon
1pum

p.

X

Abb. 4.1: (a) Allgemeine Riickseitenstruktur fiir die Lichtwegverldngerung in einer Solarzelle. (b) Laterale Kom-
ponente (parallel zur Grenzflache) des gestreuten Wellenvektors k| = (kx,ky). Streuung in den Emissionskegel A
kann die Solarzelle wieder verlassen, im Bereich B findet Totalreflexion statt und in Bereich C wird k evaneszent.
Abbildungen aus [9].
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te ein, kann dort also wieder die Solarzelle verlassen. Streuung in Winkeln grof3er als Ot
sind durch den Bereich B (kiot < k)| < kin mit kin = ncﬂo) gekennzeichnet. Dieses Licht wird
nicht nur aufgrund Totalreflexion an der Vorderseite vollstindig zuriick reflektiert, sondern
erfahrt auch eine gréflere Lichtwegverldngerung. In Bereich C (kj; > ki) konnen Lichtmo-
den angeregt werden, die evaneszent an die Riickseite gebunden sind und sollten gemieden
werden. Fiir metallisch Strukturen beispielsweise konnen hierdurch Oberflichenplasmon-
Polaritonen (SPPs) angeregt werden, die signifikante parasitdre Absorption aufweisen kon-
nen [141-144]. Das Ziel ist demnach, ausschlielliche oder zumindest verstédrkte Streuung im
Bereich B zu erreichen.

Lichtstreuung ldsst sich als Impulsiibertrag eines Objekts wie z.B. einer Textur auf das ein-
fallende Licht auffassen [44]. Wie das Licht seinen Wellenvektor k dndert hdngt dabei von den
Raumfrequenzen q ab, welche die Textur bereitstellt, kj, = kin,|| + q. Ein erster Ansatz, Streu-
ung in Bereich B zu erreichen, ist demnach eine Struktur, die ebenfalls B abdeckt. In einer
Darstellung wie Abb. 4.1b deckt eine zufillige Textur alle Bereiche homogen ab. Im Gegensatz
dazu nehmen die Beugungsordnungen einer periodischen Textur nur einen verschwindend
kleinen Teil ein', der durchaus ganz in B liegen kann, allerdings mit starker Wellenldngen-
Abhingigkeit. Zwischen diesen beiden zueinander diametral stehenden Strukturtypen, vdl-
lige Unordnung (zufdllig) und strenge Ordnung (periodisch), liegt der weite und noch we-
nig erforschte Bereich der korrelierten Unordnung vor, welcher in dem vorliegenden Kapi-
tel behandelt wird. Strukturen korrelierter Unordnung erfahren ein stark zunehmendes In-
teresse, da ihnen das Potential zugeschrieben wird, eine neuartige Materialklasse zu bilden
[1,48,145-150].

Bisherige ungeordnete Materialien sind in der Regel nur wenig korreliert bzw. die jeweili-
ge Herstellungstechnologie kann gewisse Korrelationen einbringen. Nasschemische geitzte
Substrate wie die sog. Asahi-U- oder die Jiilich-Textur weisen fiir Diinnschicht-Solarzellen
gute Streueigenschaften auf [151]. Ein Nachteil bisheriger Verfahren ist jedoch, dass Variati-
on der Unordnung nur in sehr beschranktem Mal3e moglich ist, weshalb korrelierte Unord-
nung bisher nur unzureichend untersucht wurde und vieles dafiir spricht, dass das Potential
streuender Oberflachen noch nicht ausgeschopft ist.

Wird Korrelation gezielt verwendet, erdffnen sich neue Wege, das Fourier-Spektrum einer
Struktur (ihr Erscheinen im reziproken Raum) zu manipulieren und damit dem Ziel, Licht-
streuung malzuschneidern, entscheidend ndher zu kommen. So liessen sich beispielsweise
die Vorteile periodischer Strukturen wie intensitétsstarke (aber schmalbandige) Beugung mit
den Vorteilen ungeordneter Strukturen wie spektrale breitbandige (aber intensitdtsschwa-
che) Streuung und Robustheit in der Fabrikation, zusammen bringen. Derartige Eigenschaft-

IFiir ein unendlich ausgedehntes perfektes Gitter sind die Beugungsordnungen Dirac-Spitzen im k-Raum
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Abb. 4.2: (a) Eine Kugelmonolage dient als Templat fiir eine Oberflache, deren Hohenprofil durch die GréBenver-
teilung der Kugeln bestimmt ist. (b) Computer-generierte dichte Kugelmonolage aus 60 % mit r; = 170 nm und
40 % mit r = 120 nm, bedeckt mit einer isotrop gewachsenen 100 nm dicken Ag-Schicht. Abb. aus [9].

en sind insbesondere fiir Anwendungen mit spektral breitbandiger Funktion wie Solarzellen
oder (O)LED-Lichterzeugung interessant [2,7,9,141,152-156].

Eine Korrelation besteht beispielsweise, wenn die genaue raumliche Verteilung von (streu-
enden) Elementen zwar zufillig ist, die Wahrscheinlichkeit fiir einen bestimmten mittleren
Abstand der Elemente zueinander aber erh6ht ist. Von diesem Ansatz ausgehend hat sich in
den letzten Jahre auf dem Gebiet der korrelierten Unordnung insbesondere das von Salvatore
Torquato eingefiihrte Konzept der Hyperuniformitdt hervorgetan [48,146,157], welchesich ab
Abschnitt 4.3 bespreche. Hyperuniform-ungeordnete Strukturen stellen eine exotische Teil-
menge von Strukturen mit korrelierter Unordnung dar. Unser Team konnte wichtige experi-
mentelle Arbeiten auf diesem Gebiet beitragen, z.B. haben wir ein skalierbares und kostenef-
fektives Verfahren fiir die Herstellung fast-hyperuniformer Nanopartikelfelder entwickelt [8].
Weiter konnten wir Mechanismen aufzeigen, wie mittels hyperuniformer Unordnung mag-

geschneiderte Streuung ermoglicht wird [1].

4.2 Unordnung in dichtgepackten Kugelmonolagen

Ausgehend von oben eingefiihrtem Ansatz fiir mageschneiderte Lichtstreuung haben wir
in einer Zusammenarbeit mit dem Karlsruher Institut fiir Technologie KIT die Auswirkung
von Unordnung in einer Riickseitenstruktur numerisch untersucht (vgl. Skizze Abb. 4.1a) [9].
Hierzu wéhlten wir einen Ansatz , der prinzipiell auch experimentell eine systematische Va-
riation der Textur erlaubt. So wird die Textur durch eine dicht gepackte Kugelmonolage de-
finiert. Der Algorithmus zur Erstellung der Monolage beruht auf einer zufélligen Platzierung
der Kugeln auf der Substratoberfliche und anschlieRendem Zusammenschieben der Kugeln.

Durch Materialdeposition auf die Monolage wird die streuende Oberfliche generiert, siehe
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Abb. 4.3: PSD einer Textur basierend auf einer bidispersen Monolage mit einem Anteil von grof3en (r = 170 nm)
und kleinen (r = 120 nm) Kugeln von (a) 90%/10% und (b) 60%/40%. (b),(d) zugehorige Streuverteilung. Die weillen
Kreise markieren die Grenzen der Bereiche A, B und C (19 = 700 nm). (e) Anteil der PSD, (f) Streuung (rote Da-
tenpunkte) in Region B und jsc (blaue Datenpunkte) in Abhangigkeit vom Anteil der kleineren KugelgroRe. Abb.
aus [9].

Abb. 4.2. Bei der Verwendung einer einzigen KugelgréRe wird die resultierende Anordnung
der Kugeln im wesentlichen periodisch sein, durch den Algorithmus wird keine perfekte Pe-
riodizitdt erzwungen, so dass kleine Abweichungen auch fiir diesen Fall auftreten. Mit der

Zugabe einer weiteren Kugelgré3e jedoch nimmt die Unordnung immer weiter zu.

Die Charakterisierung der resultierenden Topographie erfolgt mittels (diskreter) Fourier-
transformation des Héhenprofils h(r), der spektralen Leistungsdichte (Power spectral density

PSD)
2

1
PSD(4) = 7 : @.1)

Y h(rpe 'miAL?
i

mit der Seitenldnge L des betrachteten Ausschnitts und der lateralen Auflésung AL des Pro-
fils. In Abb. 4.3a und c ist die PSD beispielhaft gezeigt fiir die Fille, dass neben der KugelgrofSe
r =170 nm ein Anteil von 10% bzw. % 40% von Kugeln mit r = 120 nm vorliegt. Fiir den klei-
neren Anteil sind noch einzelne verstiarkte Raumfrequenz-Bereiche zu erkennen, die auf eine

noch teilweise bestehende Periodizitit deuten, also aus verbreiterten Beugungsordnungen
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resultieren [158]. Insgesamt ist das Fourier-Spektrum jedoch im Vergleich zu einer perfekten
Periodizitdt schon stark verbreitert. Fiir den Fall mit hoherem Anteil sind die sichtbareren
Maxima verschwunden und weicht einer homogeneren Verteilung der PSD. Fiir eine besse-
re Vergleichbarkeit unterschiedlicher Muster zeigt Abb. 4.3e die Summe der PSD-Anteile in
Zielbereich B

n=)_PSD(q;), 4.2)
7

mit kot < g < ncﬂo, in Abhingigkeit vom Anteil kleiner Kugeln. Hierbei wurde {iber viele Kon-
figurationen gemittelt, um eine statistisch signifikante Aussage zu erhalten und wir erkennen,
dass 7 am grofSten wird fiir einen Anteil kleiner Kugeln von 60%.

Um den Zusammenhang zwischen PSD-Verteilung einer Textur mit seiner Streuung zu un-
tersuchen, wurden rigorose Berechnung mittels FEM (Softwarepaket JCMsuite [111]) durch-
gefiihrt. Die Geometrie der Rechnungen ist in Abb. 4.1a skizziert: Die mit Silber bedeckte Ku-
gelmonolage bildet die Riickseitenstruktur fiir einen ultradiinnen Si-Absorber mit 1 pym Di-
cke. Fiir eine Wellenldnge 1y = 700 nm ist die Verteilung des Streulichts im reziproken Raum
in Abb. 4.3b und d gezeigt. Eine verstédrkte Streuung in den ringférmigen Bereich B ist fiir
beide Félle zu erkennen. Die Textur mit hoherem Anteil kleiner Kugeln fiillt diesen Bereich
besser aus, allerdings auch den zentralen Bereich A und ein Zusammenhang zwischen PSD
und Streuung ist schwer auszumachen. In Teilbild f (rote Datenpunkte) ist § dargestellt, wel-
ches sich analog zu 1 aus dem in B hinein gestreuten Anteil berechnet. Ein zu n dhnlicher,
aber schwécher ausgeprégter Verlauf ldsst sich fiir 6 ablesen mit einem (flachen) Maximum

fiir einen Anteil kleiner Kugeln von 40%.

Fiir eine Solarzelle muss Lichtwegverldngerung nicht nur fiir eine einzelne Wellenlidnge,
sondern fiir einen ganzen Wellenldngenbereich in B bestehen. Um dies zu evaluieren, be-
trachten wir statt einer Mittelung von 6 iiber diesen Bereich den photogenerierten Strom
Jjsc nach Gl. 3.4. Dieser ist geeigneter, da auf diese Weise die resultierende Absorptionser-
hoéhung durch die Textur und nicht nur die initiale Streuung an dieser berticksichtigt wird
Es gehen auch weitere GroBen wie die (Total-)Reflexion an der Vorderseite und die Gewich-
tung des einfallenden Sonnenspektrums ein. jg ist in Abb. 4.3f (blaue Datenpunkte) aufge-
tragen. Fiir einen flachen, untexturierten Ag-Riickseitenspiegel finden wir jg. = 15,3% und

schon fiir eine Textur auf Basis einer periodischen Anordnung der groen Kugeln finden wir
mA
cm?
erreicht. Erhéhen wir die Unordnung durch Zugabe kleiner Kugeln, ldsst sich dieser Wert fiir

Jsc = 21,1%. Bleiben wir bei einer Kugelsorte, erlauben aber Unordnung, wird js. = 23,0

einen Anteil kleiner Kugeln von 40% weiter auf jg. = 24,1% steigern, was einer Erh6hung

um 58% bzw. 13,7% im Vergleich zum flachen bzw. periodischen Fall entspricht.

Diese Arbeit zeigt, dass Unordnung durch gezielte Manipulation der Raumfrequenzen ein
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4 Lichtmanagement mit geordneter Unordnung: Hyperuniformitét

hohes Potential fiir eine maligeschneiderte Lichtstreuung verspricht. Unser Vorgehen, Un-
ordnung und Raumfrequenzen einzubringen war hier nichtsdestotrotz eher phdnomenolo-
gischer Natur. Eine neue Materialklasse, die kontrollierte Unordnung von vornherein mit-
bringt, beschreibe ich im folgenden Abschnitt.

4.3 Hyperuniforme Unordnung

Eine intuitives und verbreitete Weise, flichige Strukturen bzw. Texturen zu charakterisieren,
ist die Darstellung ihrer Raumfrequenzen im reziproken Raum durch Fourier-Transformation
ihrer Ortsdarstellung. Wenn die Struktur aus einer Anordnung von identischen Elementen
bzw. Streuern besteht, genligt es auch, das Punktmuster ihrer Positionen im Ortsraum zu
transformieren. Die Fourier-Transformierte eines Punktmusters ist der Strukturfaktor

2
4.3)

1|
Sa) = 5|2 ¢
j=1

mit der Anzahl N von Punkten an den Positionen r; [159]. Anhand des Strukturfaktors las-
sen sich unterschiedliche Typen von Ordnung bzw. Unordnung feststellen. Eine mogliche
Kategorisierung ist in Abb. 4.4 dargestellt. Der Strukturfaktor eines periodischen Musters von
Streuelementen, z.B. eines Gitters, weist aufgrund der hohen Korrelation scharfe Maxima auf,
die sich vollstandig durch reziproke Gittervektoren konstruieren lassen. Im Gegensatz dazu
steht ein vollstdndig zufilliges Muster mit einer Poisson-Verteilung der Streuelemente. Be-
nachbarte Elemente konnen einen beliebigen Abstand zueinander aufweisen und Agglome-
ration und Uberlappung sind auch moglich. Ein solches Muster weist keinerlei Korrelationen
auf, so dass der Strukturfaktor konstant ist bzw. einem Rauschen um S = 1 entspricht. Bei-
spiele fiir solche Streuensembles sind beispielsweise Staub- oder Wasserteilchen (Nebel) in
Luft.

Zwischen diesen beiden extremen Fillen existiert ein Regime, in dem die Elemente weder
streng periodisch aber auch nicht véllig zuféllig angeordnet sind, sondern trotz Unordnung
korreliert sind. Korrelierte Unordnung liegt beispielsweise in der Anordnung von Atomen in
amorpher Materie vor, in welchem die Lange der chemischen Bindung die Distanz der Atome
zu ihren ndchsten Nachbarn festlegt, die Winkel zwischen den Bindungen aber variieren kon-
nen. Eine exotische Untergruppe von Punktmustern mit korrelierter Unordnung bilden sol-
che mit hyperuniformer Unordnung [48,146]. Strukturen, deren Elemente ungeordnet aber
hyperuniform sind, weisen eine auf den ersten Blick nicht sichtbare, versteckte Ordnung auf:
Langreichweitige Dichte-Fluktuationen sind unterdriickt. Fiir den hier betrachteten 2D Fall

bedeutet dies, dass fiir ein sphirischen Fensters mit wachsendem Radius R die Varianz der
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Abb. 4.4: Klassen unterschiedlicher Ordnung: Die obere Reihe zeigt 2D Punktmuster im Realraum, die z.B. die
Positionen streuender Elemente darstellen kdnnen, wihrend die untere Reihe den zugehérigen Strukturfaktor
zeigt. Ein periodisches Punktmuster (linke Spalte) weist im Spektrum des Strukturfaktors scharfe Maxima auf,
welche beispielsweise den Beugungsreflexen eines Gitters entspricht. Fiir ein zufélliges Muster (rechte Spalte),
zeigt der Strukturfaktor keinerlei Besonderheiten auf und entspricht einem Rauschen. Strukturen mit korrelier-
ter Unordnung (mittlere Spalte) Zhneln amorphen Strukturen, in denen die Elemente zwar zufillig angeordnet
sind, die nichste-Nachbar-Abstédnde trotzdem nur wenig streuen. Im hier gezeigten Fall besteht eine starke Kor-
relation, die in einem Strukturfaktor resultiert, der am Ursprung und in einem Bereich um diesen verschwindet.
Eine solche Struktur ist ungeordnet stealthy hyperuniform. Abb. aus [28].

eingeschlossenen Anzahl von Punkten, U?V(R) =< N2(R) > — < N(R) >2, schwicher als R?
ansteigt. Eine dquivalente Formulierung dazu ist ein verschwindender Strukturfaktor im Ur-
sprung des reziproken Raums:

(lii_r% S(q)=0 (4.4)

Ein Beispiel fiir eine ungeordnete hyperuniforme (hyperuniform disordered HuD) Anord-
nung ist in der mittleren Spalte von Abb. 4.4 gezeigt. Der Strukturfaktor dieser Anordnung
weicht deutlich von der zufdlligen Anordnung ab und wie gefordert ist S(q — 0) = 0. Dariiber
hinaus verschwindet S fiir einen ganzen Bereich um den Ursprung herum, g < gs; eine sol-
che Anordnung wird stealthy hyperuniform genannt. Diese Anforderung wird auch fiir alle
periodische und auch quasi-periodische Muster erfiillt (siehe z.B. das periodische Muster in
der linken Spalte), womit {iberraschend eine iibergeordnete Klassifizierung gefunden wurde,

unter die sowohl (quasi-)periodische als auch HuD-Muster fallen.
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Abb. 4.5: Vergleich eines nicht-HuD-Musters (1. & 3.v.l.) mit einem HuD-Muster in Nahansicht und Ubersicht.

Hyperuniformitét ist meist nur schwer augenscheinlich zu bestimmen. Abb. 4.5 stellt zwei

Punktmuster gegeniiber, von denen eins HuD ist, das andere nicht. In der Nahansicht sind

die Unterschiede kaum auszumachen. Erst wenn wir herauszoomen und uns ein gro3es Feld

der Verteilung ansehen, wird die Definition nach Gl. 4.3 fassbar, denn mit einem Mal werden

die Dichtefluktuationen des nicht-HuD-Musters sichtbar, wihrend das HuD-Muster immer

homogener erscheint, insbesondere wenn man sich die Abbildung aus einigen Metern Ent-

fernung anschaut. Dass HuD nicht nur eine theoretische Kuriositit darstellt, zeigen inzwi-

schen gefundene Nachweise in der Natur [160-163]. So wurde beispielsweise gezeigt, dass

die Anordnung von Photorezeptoren auf der Retina von Haushiihnern multi-hyperuniform

ist, d.h. jede Rezeptorensorte stellt fiir sich ein hyperuniformes Muster dar, worauf vermut-

lich das aulerordentliche Sehvermoégen von Haushiihnern zuriickzufiihren ist [160].

In der Optik und Photonik versprechen HuD-Materialien u.a. Eigenschaften, die bisher nur

periodischen Strukturen zugeschrieben wurden. Ein Beispiel ist die Existenz einer struktu-

rell bedingten photonischen Bandliicke in ungeordneten aber hyperuniformen Medien, die

auch schon experimentell nachgewiesen wurden [164-169]. Im Gegensatz zu den photoni-

schen Bandliicken in (periodischen) photonischen Kristallen weist diese in ungeordneten

hyperuniformen Strukturen allerdings keine Richtungsabhingigkeit auf, was beispielswei-

se beliebig geformte Wellenleiter ermdglichen kdnnte. Im Rahmen von streuenden Texturen

fiir das Lichtmanagement in Solarzellen fillt die groRe Ahnlichkeit des Strukturfaktors ei-

nes HuD-Musters mit dem gewtiinschten Streuprofil auf, das in Abb. 4.1b gezeigt ist. Fiir das

Lichtmanagement in Solarzellen sind HuD-Texturen deshalb von hohem Interesse.

38



4.4 Skalierbare Fabrikation nahezu-hyperuniformer ungeordneter Substrate

4.4 Skalierbare Fabrikation nahezu-hyperuniformer

ungeordneter Substrate

Die grol¥flachige und skalierbare Herstellung von maligeschneiderten ungeordneten Ober-
flaichen ist eine zentrale Herausforderung in der Optik-Industrie, insbesondere im Sektor
Photovoltaik, aber z.B. auch fiir die (O)LED-Produktion. In diesen Anwendungen ist spektrale
Breitbandigkeit gekoppelt mit effizientem Lichteinfang in (bzw. Lichtextraktion) aus diinnen
Schichten im Mikro- oder Nanometerbereich ein wesentlicher Faktor fiir die Materialeffizi-
enz. Die vorherigen Abschnitte zeigen, dass dies Eigenschaften sind, fiir die Unordnung ein
noch ungenutztes Potential birgt, wenn sie denn kontrolliert eingebracht wird. Es existie-
ren natiirlich deterministische Ansétze fiir die Herstellung mallgeschneiderter ungeordneter
Oberfldchen, wie z.B. Elektronenstrahl-Lithographie. Diese sind dulerst flexibel, jedoch auch
langsam und teuer und daher nicht fiir den groflachigen (industriellen) Einsatz geeignet.
Mit konventionellen skalierbaren Technologien, z.B. Nasschemisches Atzen oder Plasmatex-
turierung (vgl. Kapitel 2), lassen sich ungeordnete Grenzflachen herstellen, jedoch bieten sie
nur eine begrenzte Kontrolle iiber die resultierenden Unordnung.

Als skalierbare und kosteneffektive Bottom up-Methode ist selbstorganisierte Nanokugel-
deposition vielversprechend, jedoch wurde diese bisher fast ausschlieRlich fiir die Herstel-
lung periodischer Strukturen wie Gitter oder photonische Kristalle angewandt (vgl. Kapi-
tel 3) [23,108-110,135,136]. Wenige Arbeiten existieren, in denen gezielt ungeordnete Kugel-
monolagen hergestellt wurden und auch in diesen konnte die Unordnung nicht eingestellt
werden [170]. Im Rahmen der hier vorgestellten Arbeit habe ich mit meinem Team ein Ver-
fahren entwickelt, das diese Liicke schlief3t [8,171].

Depositionsprozess

Unser Prozess (siehe Abb. 4.6) macht sich zunutze, dass kommerziell erhédltliche Nanokugel-
Dispersionen (hier PMMA-Kolloide) zur Stabilisierung (negative) Oberflichenladungen auf-
weisen. Ein zuvor Al, O3 -funktionalisiertes Substrat wird in die Dispersion getaucht. Die diin-
ne (10-20 nm) Al,O3-Schicht weist positive Oberflaichenladungen auf, so dass die Kugeln
nach Diffusion zur Substratoberfliche dort immobilisieren. Aufgrund ihrer Oberflichenla-
dung bestimmen schon immobilisierte Kugeln auch die Positionen weiterer Kugeln, da sie
sowohl Ladungen der Substratoberfldche abschirmen als auch mit anderen Kugeln wechsel-
wirken. Hierdurch wird zum einen sichergestellt, dass sich immer nur eine Kugelmonolage
bildet, zum anderen sind die Partikelpositionen nicht rein zuféllig, d.h. sie korrelieren. Die
Deposition funktioniert aufgrund dieses selbstorganisierten und selbstlimitierenden Mecha-

nismus dulerst homogen. Das Substrat ist bis zu den Randern gleichmiRig mit einer unge-
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Abb. 4.6: Herstellung von ungeordneten Kugelmonolagen. (a) Skizze zum Depositionsprozess. (b) 4-Zoll-
Si-Scheibe nach Deposition. (c) REM-Aufnahme (Aufsicht) einer typischen Kugelmonolage. (d) Histogramm
néchster-Nachbar-Absténde d fiir drei unterschiedliche Ionenstédrken p. (e) Histogramm von d bei der gleich-
zeitigen Deposition von zwei unterschiedlichen Kugelgréf3en. Abbildungen teilweise entnommen aus [8].

ordneten Kugelmonolage bedeckt, siehe Abb. 4.6b und c. Dariiberhinaus ist der Prozess nicht
nur flexibel bzgl. der Substratgrof3e, sondern auch bzgl. des Substratmaterials, solange eine
Al,O3-Funktionalisierung vorliegt. Eine Al,O3-Abscheidung mittels ALD erlaubt auch eine
gleichmillige Funktionalisierung von texturierten Substraten, so dass eine ungeordnete Ku-
gelmonolage auch auf solchen méglich ist.

Das Potential Wpryo(d) zwischen Substrat und Kugeln bzw. zwischen zwei Kugeln in Ab-
stand d ldsst sich durch die Derjaguin-Landau-Verwey-Overbeek-Theorie (DLVO) beschrei-
ben [172]:

Wpivo (d) =Wei(d) + Wyqw (d)

1 (4.5)
mit Wei(d) o e ¥4, Wiqw(d) =

Substrat-Kugel- bzw. Kugel-Kugel-Abstand d (Oberflichenabstand) und Debye-Linge (Ab-
schirmlidnge) 1/«. Die elektrostatische Wechselwirkung W) der Kugeln untereinander ist ab-
stolend, mit der anziehenden van-der-Waals-Wechselwirkung W;qw kann sich im resultie-
renden Potential allerdings ein schwaches Minimum bei dy mit einer Potentialtiefe in der

GréBenordnung von Wpryo(dp) = 1kgT ausbilden. Fiir dy ist die Wahrscheinlichkeit einer
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Abb. 4.7: (a) Strukturfaktor S(q) einer typischen Probe extrahiert aus einer REM-Aufnahme (Kugeldurchmesser
350 nm). (b) Uber den Betrag von |q| = g gemiittelter experimenteller (schwarz) bzw. simulierter (rot) Strukturfak-
tor S(g). Abb. aus [8].

Kugelplatzierung demnach vergrof3ert. Die Lage von dj ist abhéngig von k, welches sich wie-
derum {iiber die experimentell einfach zugédngliche Ionenstidrke u (Ionenkonzentration) der
wéaRrigen Umgebung einstellen 1dsst, so dass dy = dp (). Das Histogramm Abb. 4.6d iiber die
Haufigkeit gefundener Kugelabstidnde zeigt, wie sich der wahrscheinlichste Abstand dy mit
der Ionenstirken p verschiebt. Wir konnten mittlere Abstinde (Mittelpunkt-zu-Mittelpunkt)
in einem weiten Bereich von etwa 160nm bis 1400 nm realisieren. Im Weiteren stellt sich
der Oberflache-zu-Oberfliche-Abstand als praktisch unabhéngig vom verwendeten Kugel-
durchmesser heraus. So lassen sich mit dieser Methode sogar verschiedene KugelgréQen in
der verwendeten Losung mischen und mit demselben mittleren Abstand in einem Schritt
deponieren, siehe Abb. 4.6e.? Dies stellt einen zusitzlichen Freiheitsgrad in der Herstellung
maligeschneiderter ungeordneter Substrate dar. Wir sind damit nicht nur in der Lage, Unord-
nung in lateraler Richtung zu kontrollieren, sondern tiber die Kugelgrolen-Verteilung auch

in vertikaler Richtung Einfluss zu nehmen.

Struktureigenschaften

Anhand von REM-Aufnahmen lassen sich computer-gestiitzt die Positionen der deponier-
ten Nanokugeln entnehmen und der Strukturfaktor S(gq) nach Gl. 4.3 berechnen, welcher in
Abb. 4.7a gezeigt ist. S(q) ist rotationsinvariant, was auf ein isotropes Muster schlieBen ldsst
und uns erlaubt, iiber den Betrag von |q| = g zu mitteln, siehe Abb. 4.7b. Die Merkmale von

S(qg) lassen auf eine stark korrelierte Konfiguration schliessen. Die Maxima bei ¢ = 13,5um™},

2In der Praxis miissen die KugelgroRen in der gleichen GréRenordnung vorliegen.
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4 Lichtmanagement mit geordneter Unordnung: Hyperuniformitét

28um™~! und 42pum™! sind Ausdruck von einem gehiuften Vorkommen eines bestimmten
Punktabstandes, dem mittleren Partikelabstand dy. Nahe g = 0 wird S(g) klein, d. h. lang-
reichweitige Dichte-Fluktuationen sind unterdriickt. Damit deutet S(g) unserer Strukturen
auf ein hyperuniformes Muster hin, da S(g) fiir einen Bereich um den Ursprung g < 10um™!

klein wird, sogar auf eine stealthy hyperuniforme Struktur.

Im Experiment hergestellte Muster werden nie ganz dem theoretischen Ideal S(g — 0) =0
geniigen konnen. Fiir eine Einordnung beziiglich Hyperuniformitdt wurde in der Literatur

vorgeschlagen, die Hyperuniformitdtsmetrik H ,

S(g—0)

H=s ———,
Smax(ﬂ)

(4.6)

hinzuzuziehen und ein Muster fiir H in der GréRenordnung ~ 10~ tatsichlich bzw. effektiv
hyperuniform [48,173,174] und fiir = 1072 nahezu hyperuniform [164,175,176] zu bezeich-
nen. Fiir unsere Strukturen erreichen wir H = 3-10~2, wir kénnen sie demzufolge als nahezu
hyperuniform bezeichnen. Da bisher nur wenige experimentelle Arbeiten zu dieser Thema-
tik existieren, ist bzgl. der Bewertung fabrizierter Strukturen jedoch noch kein allgemeiner

Konsens gefunden.

Im Weiteren haben wir ein random-sequential adsorption (RSA)-Modell formuliert und den
Gegebenheiten unseres Depositionsprozesses angepasst. Das Modell basiert auf dem Ansatz,
Partikel sequentiell und zufdllig auf einer Oberfliche aufzusetzen. Die Wahrscheinlichkeit,
dass ein Partikel die jeweilige Position auch einnimmt, wird durch vorgefundene Potenti-
allandschaft bestimmt, hingt also von den Positionen schon vorliegender Partikel ab. Das
Modell ist semi-phdnomenologisch, d. h. die Wahrscheinlichkeiten leiten sich von den phy-
sikalischen Abhdngigkeiten (Gl. 4.5) ab, wobei die eingesetzten Konstanten aus einigen we-
nigen Experimenten zur Kalibration extrahiert wurden. Vergleichen wir die Strukturfaktoren
aus dem Simulationsmodell mit dem Experiment, finden wir eine sehr gute Ubereinstim-
mung, siehe Abb. 4.7b. Auch wenn unterschiedliche Kugeldurchmesser verwendet werden,
stimmt unser Modell mit den experimentellen Daten iiberein. Damit werden Vorhersagen
von experimentell realisierbaren Partikelmustern ermdglicht, ohne diese tatsdchlich herzu-
stellen (in moglicherweise langen Versuchsreihen), was in Vorbereitung fiir Experimente von

hohem Nutzen ist.
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Abb. 4.8: (a) Skizze zur Prozessierung der nahezu-HuD-Kugelmonolagen zu TiO2-Nanoscheibchen-Arrays. Auf
dem Al03/TiO2/Al»03-Schichtstapel wird unsere Kugeldeposition ausgefiihrt. Nach einem Temperschritt fiir
eine flichigere Bedeckung folgt ein Alp O3-selektiver Trockenitzschritt (BCl3/Ar-Atmosphire), danach ein TiO2-
selektiver Trockendtzschritt (CF4/02/Ar-Atmosphére), so dass schlussendlich TiO2-Nanoscheibchen entstehen.
(b) REM-Aufnahme der Nanoscheibchen mit Héhe 231 nm und Durchmesser (455,0 + 5,4) nm. Vorwértsstreuung
(A =532 nm, unpolarisiert) identischer Nanoscheibchen auf Glas in einer (c) unkorrelierten und einer (b) nahezu-
HuD-Anordnung auf einen Schirm. Im Vordergrund ist jeweils die Probe zu erkennen. Abb. aus [1,171].

4.5 Malgeschneiderte Lichtstreuung durch hyperuniforme
Unordnung

Auf Basis unserer nahezu-HuD-Substrate untersuchten wir die Lichtstreuung von Feldern
(Arrays) identischer Nanopartikel, die eine HuD-Anordnung aufweisen [1]. Mit dem Ziel, neue
Maoglichkeiten fiir mallgeschneiderte Lichtstreuung aufzutun, stand dabei insbesondere die
Wechselwirkung von HuD mit den Streueigenschaften des individuellen Nanopartikels im
Mittelpunkt. Da die PMMA-Kugeln selbst mit ihrem verhéltnisméflig geringen Brechungs-
index (n=1,5) keine starken Streuer sind, haben wir den Prozess weiterentwickelt, um Ar-
rays aus hochbrechenden Nanoscheiben aus TiO,(n = 2,4) zu erhalten. Die Kugelmonolage
dient dabei als Templat, so dass die nahezu-HuD-Anordnung erhalten bleibt. Die Praparati-
on erfolgt auf einer TiO,-Schicht (Dicke 231 nm), die zwischen zwei diinnen Al,O3-Schichten
(Dicke 10-20 nm) vorliegt, siehe Abb. 4.8a fiir eine Skizze zum Prozess. Die oberste Al,O3-
Schichten dient einerseits der Kugeldeposition (siehe vorherigen Abschnitt), zusammen mit
der unteren Schicht aber auch als Hartmaske bzw. Atzstop fiir zwei nachfolgende Trockenétz-
Prozesse, mit denen das Kugeltemplat in die TiO,-Schicht tibertragen wird und wir auf diese
Weise gro3flachige Arrays hochbrechender TiO,-Nanoscheibchen erhalten, siehe Abb. 4.8b.

Nanopartikel aus hochbrechenden Dielektrika haben sich in den letzten Jahren aufgrund

ihrer besonderen Streueigenschaften im Rahmen optischer Metamaterialien hervorgetan und
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Abb. 4.9: (a) Experimentell gemessene und berechnete Vorwértsstreuung ARS(0,¢) fiir den unkorrelierten und
nahezu-HuD-Fall fiir zwei verschiedene Wellenldngen (%-polarisiert). (b) Skizze zur verwendeten Notation und
Koordinatensystem. ky bzw. k sind einfallender und gestreuter Wellenvektor. Abb. aus [1].

eignen sich mit hohen Streuquerschnitten auch fiir unsere Untersuchung [39-41,177,178].
Sie ermoglichen beispielsweise neben der Anregung elektrischer Resonanzen auch die An-
regung magnetischer Resonanzen bei optischen Frequenzen sowie neuartige Wege der Nah-
und Fernfeldmanipulation. Hierbei haben sich insbesondere Nanoscheibchen durchgesetzt,

da sie tiber die Geometrie eine gute Kontrolle iiber ihr Streuspektrum erlauben.

In Abb. 4.8c und d sind Photographien der Vorwirtsstreuung zweier Proben auf einen Schirm
gezeigt. In beiden Fillen streuen TiO,-Nanoscheibchen mit identischer Geometry, in c be-
finden sie sich jedoch in einer unkorrelierten, d.h. zufélligen, Anordnung und in d in einer
hochkorrelierten nahezu-HuD-Anordnung auf dem Substrat. Wahrend die Streuung der un-
korrelierten Ensembles dem des Einzelpartikels entspricht und sich dementsprechend vor-
nehmlich in kleine Streuwinkel konzentriert, wird sie durch die HuD-Anordnung offensicht-
lich stark modifiziert. Die Streuung weist ein Maximum in Ringform auf, wéhrend sie fiir den
Bereich innerhalb des Rings unterdriickt ist. Die Ursache hierfiir ist in der hohen Korrelation
des HuD-Musters zu finden. Die Korrelation fiihrt zu Streurichtungen, in welche die Sum-
me aller gestreuten Wellen konstruktiv oder destruktiv interferieren. Dies ist ganz dhnlich
zur Gitterbeugung in periodische Strukturen, allerdings mit zwei wichtigen Unterschieden:
Zum einen ist die Beugung nicht diskreten Richtungen zugeordnet, sondern ist aufgrund des
lateralen Isotropie des Nanoscheibchenmusters kontinuierlich erlaubt, so dass sich ein Ring
ausbildet. Zum anderen existiert statt eines diskreten nidchster-Nachbar-Abstandes eine kon-
tinuierliche Verteilung dieser, was zu einer Verbreiterung des Beugungsmaximums sowohlim

Winkel (in radialer Richtung des Rings) als auch spektral entspricht.
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4.5 Malsgeschneiderte Lichtstreuung durch hyperuniforme Unordnung

Winkelaufgeloste Streuantwort
Im Fernfeld lésst sich das gestreute Feld des Einzelpartikel Es(r) schreiben als [44,179]

elk-r

Eq(r)=Ey Jo- 4.7)

mit dem Formfaktor fj, der die normalisierte Streufeldamplitude fiir gegebene Polarisati-
on, Wellenldnge und Einfalls- sowie Streuwinkel darstellt. fj ldsst sich hier mittels rigorosen
Methoden wie FEM bestimmen, im Falle sphérischer Kugeln im homogenen Medium auch
analytisch mittels Mie-Theorie [180]. In Anlehnung an die Born-N&dherung interferieren fiir
ein Ensemble identischer Partikel alle am Einzelpartikel gestreuten Felder und die experi-
mentell messbare winkelabhéngige Streuintensitit (angular resolved scattering ARS) kann als
Modulation der Einzelpartikel-Streuintensitit | Jo |2 mit dem Strukturfaktor S des Ensembles
formuliert werden [1,44]

p
ARS = ——2 .| fy(l)|* S(ky) (4.8)
Jalfo|"sda

Der erste Term dient der Normierung mit der Integration iiber den Raumwinkel und der Be-
riicksichtigung von transmittiertem bzw. reflektiertem Spekularanteil Pgc; =1—T—R, d.h. es
ist ARS o fZS.

In Abb. 4.9 ist die Winkelabhédngigkeit der ARS in Vorwértsrichtung nach Gl. 4.8 zusam-
men mit der experimentell vermessenen ARS fiir den unkorrelierten und den nahezu HuD-
Fall fiir zwei unterschiedliche Wellenlidngen aufgetragen. Wir finden eine gute Ubereinstim-
mung, insbesondere die Ringstruktur mit unterdriickter Streuung im Ringinnern lasst sich
reproduzieren. Ferner ldsst sich eine Anisotropie in der Streuung erkennen. Da der Struktur-
faktor S rotationssymmetrisch ist, muss die Ursache hierfiir im Formfaktor f; der einzelnen
Nanoscheibchen liegen. In der Tat kénnen wir durch weitere numerische Untersuchungen
im Rahmen einer Multipolentwicklung der Nahfelder das Auftreten unterschiedlicher Reso-
nanztypen fiir die Anisotropie verantwortlich machen [181,182]. Fiir A = 470 nm dominieren
elektrische Dipol-, Quadrupol- und Oktupolmoden, wéhrend fiir A = 540 nm ihre magne-
tischen Gegenstiicke dominieren. Elektrische und magnetische Moden weisen zueinander
senkrechte Abstrahlprofile auf, die sich hier bemerkbar machen. Die Anisotropie ist auch im
unkorrelierten Fall erkennbar, allerdings ist der Kontrast, d.h. das Verhiltnis der Streuinten-

sitdten entlang der x- und y-Achse, kleiner (= 2,2) als im nahezu-HuD-Fall (= 5,2).

Spektrale Abhangigkeit der Streuantwort

Abb. 4.10 zeigt wieder die ARS der unkorrelierten und nahezu-HuD-Probe, nun jedoch in-

klusive ihrer spektralen Abhdngigkeit und tiber den Azimuthwinkel ¢ gemittelt. Fiir die un-
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Abb. 4.10: Experimentell gemessene und berechnete Vorwirtsstreuung ARS(6,1) fiir den (a) unkorrelierten und
(b) nahezu-HuD-Fall in Abhéngigkeit von Streuwinkel und Wellenlénge. Abb. aus [1].

korrelierte Probe erkennt man ein Streumaximum um A = 560 nm, was auf die dort beson-
ders starke Anregung von magnetischen Multipolen zuriickzufiihren ist, und dass sich die
Streuung innerhalb 6 < 30° konzentriert. Im Gegensatz dazu ist Streuung in kleine Winkel
fiir die HuD-Probe tiber den gesamten Spektralbereich unterdriickt. Vielmehr konzentriert
sie sich fiir A = 450 — 750 nm in einem Winkelbereich 30° < 6 < 50° und wechselt dann fiir
A =800 - 1000 nm in den Bereich 50° < § < 70°.3

Dieses Verhalten iiberrascht. Da die besonderen Streueigenschaften einer HuD-Anordnung
wie bei einer periodischen Struktur auf Interferenz beruht, wird hier eine viel starkere Wel-
lenldngen-Abhéngigkeit des Streuwinkels erwartet. In Abb. 4.11a ist S aufgetragen, allerdings
wurde die Abhéingigkeit von der Raumfrequenz g zu einer von A und Streuwinkel 6 konver-
tiert gemal 6 = arcsin% (fiir senkrechten Lichteinfall). Die schwarze Kurve kennzeichnet
den Verlauf des Maximum Sp,,x. Die Kurve entspriache gleichzeitig der Abhingigkeit einer
Beugungsordnung eines periodischen Gitters mit einer Gitterkonstante a, die gleich dem
mittleren Abstand ry (hier 828 nm) der HuD-Struktur ist. Fiir ein Gitter sind erlaubte Rich-
tungen stark eingeschriankt, da nur genau die Beugungsordnungen sind erlaubt (Gl. 3.2).
Im Gegensatz dazu erméglicht HuD aufgrund des kontinuierlichen Verlaufs von S sehr viel
mehr Moglichkeiten. Nur fiir kleine Winkel 6 ist Streuung aufgrund des gegen null streben-
den Strukturfaktors S unterdriickt.

Nichtsdestotrotz erklédrt der Verlauf von S noch nicht die beobachtete ARS, wir miissen
noch das Streuverhalten des Einzelpartikels fy hinzuziehen. In Abb. 4.11b ist fo2 aufgetragen.
Fiir eine bessere Visualisierung sind die Daten auf den Maximalwert fiir jede Wellenldnge
normiert. Wahrend Vorwértsstreuung fiir das Einzelpartikel dominiert, kann man auch able-

sen, dass fiir A = 800 — 1000 nm ein grolerer Winkelbereich abgedeckt wird, als fiir A = 450 —

3Die angegeben Bereiche entsprechen den in Abb. 4.8d und Abb. 4.9 beobachteten Ringen. Diese liegen in der
Ebene senkrecht zur Zeichenebene von Abb. 4.10b.
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Abb. 4.11: (a) Strukturfaktor S(6,1) der in Abb. 4.9 und Abb. 4.10 vermessenen nahezu-HuD-Probe extrahiert aus
REM-Aufnahmen. (b) Formfaktor bzw. Streuintensitit | fo|2 des einzelnen Nanoscheibchens, normiert auf den
Maximalwert fiir die jeweilige Wellenlénge. Die {iberlagerte durchgezogene weille Kurve deutet die Beitrdge zur
Streuung von elektrischem und magnetischem Dipol an, die gestrichelte Linie Beitrdge von Multipolen héherer
Ordnung. (c) ARS der nahezu-HuD-Probe, normiert auf auf den Maximalwert fiir die jeweilige Wellenldnge. Die
gestrichelte Linie stellt eine Konturlinie der Daten in (b) dar, | fo |2 =0,35. Abb. aus [1].

750 nm. Multipolentwicklung ergibt, dass im langwelligen Bereich ausschlieBlich elektrische
und magnetische Dipolstrahlung auftritt, wihrend fiir den kurzwelligen Bereich elektrische
und magnetische Dipol-, Quadrupol- sowie Oktupolstrahlung signifikante Beitrdge leisten
(siehe auch weile Kurven). Interferenz insbesondere mit h6heren Multipol-Ordnungen fiihrt
wie auch hier zu Streuverteilungen, die auf engere Winkelbereiche beschrédnkt sind und somit
das Verhalten begriindet.

Um nun die experimentell vermessene ARS (Abb. 4.10b, linke Seite) zu erkldren, ist in
Abb. 4.11c das Produkt fO2 - § dargestellt. Es handelt sich dabei um dieselben Daten wie in
Abb. 4.10b, rechte Seite, allerdings ebenfalls normiert auf den Maximalwert fiir jede Wellen-
ldnge, um die dominante Streurichtung zu visualisieren. Zuséitzlich ist eine Konturlinie ein-
gezeichnet, die dem Wert von f02 am Streumaximum der Probe folgt (1 = 560 nm, 6 = 35°,
siehe Abb. 4.10Db, linke Seite).

In dieser Darstellung wird offensichtlich, das Lichtstreuung in einer HuD-Struktur nicht
allein von S abhingt. Die Konturlinie, die sich auf fO2 des Einzelpartikels bezieht, folgt ein-
deutig dem Verlauf maximaler Streuung des HuD-Ensembles (hell-gelbe Bereiche), d.h. die
Winkelabhidngigkeit des einzelnen Streuelements ist der Winkelabhéngigkeit des Ensembles
ausgeprigt. Dies steht in starkem Kontrast zur Beugung in periodischen Strukturen. In die-
sen ist der Einfluss des Formfaktors fy beschriankt auf die Intensitatsverteilung zwischen den
Beugungsordnungen und besitzt keinerlei Einfluss auf die Winkelabhédngigkeit. In zufélligen

Strukturen wiederum bestimmt f; allein die Winkelabhéngigkeit, da fiir diese S = 1 ist, so
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Abb. 4.12: (a) Schichtstruktur der Vorderseite. Basis ist eine HJT-Solarzelle mit Riickseitenemitter. Auf der Vorder-
seite wird der c-Si-Absorber durch eine diinne Schicht aus amorphem Si passiviert, wihrend eine ITO-Schicht als
ARC und elektrischer Kontakt fungiert. Auf die Solarzelle wurde unser in 4.5 beschriebene Fabrikationsprozess
angewandst. (b) Foto der fertigen Solarzelle. Abb. aus [2].

dass HuD-Strukturen auch zu diesen im Kontrast stehen. In HuD-Strukturen dominiert we-
der S noch fy; stattdessen wird eine wechselseitige Abhédngigkeit ermdglicht.

Korrelationen allein reichen fiir diese Eigenschaft nicht aus. So gut wie alle in der Nano-
photonik verwendeten Nanopartikel weisen Vorwértsstreuung in kleine Winkel 6 auf. Solan-
ge S fiir ¢ — 0 nicht gegen null tendiert, wird die Ensemblestreuung immer ein Maximum
bei kleinen 6 aufweisen, da das Produkt S fo2 dort grof sein wird. Um Streuung in kleine Win-
kel zu unterdriicken, muss S im entsprechenden g-Bereich so klein wir méglich sein und
ansonsten grof$, welches genau der Definition hyperuniformer Unordnung entspricht. Diese
Eigenschaft stellt einen neuartigen Ansatz dar, Lichtstreuung nach Bedarf mallzuschneidern

und ebnet den Weg zu einer neuen Klasse optischer Metamaterialien.

4.6 Hyperuniforme Unordnung fiir Antireflexion in

Heterojunction-Solarzellen

Mit der richtigen Geometrie lassen sich in dielektrischen Nanoscheibchen elektrische und
magnetische Dipolresonanz gleichzeitig fiir eine Wellenlédnge anregen [183,184]. Ist die Reso-
nanz von gleicher Amplitude, ist fiir dieses sog. duale System Riickstreuung vollstdndig unter-
driickt und ein Array solcher Streuer wird auch Huygenssche Metaoberfldche (metasurface)
genannt, da es an die nur vorwiérts abstrahlenden Emitter aus Huygens Elementarwellen-
Theorie erinnert [177,185,186]. In einer erweiterten Betrachtung basiert dieser Effekts auf der
Erhaltung der Helizitdt des einfallenden Lichts, wozu neben der Dualitit auch eine Rotations-
symmetrie 27/1, mit [ = 3, bestehen muss [187-189]. Darunter fallen auch HuD-Muster, da sie

statistisch isotrop sind (I — o0).
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Abb. 4.13: (a) IV-Kennlinie einer Solarzelle vor (adapted flat ARC) und nach (disk coating) Aufbringen der
Nanoscheibchen-Vorderseitenstruktur. (b) Experimentell gemessene und berechnete Kurzschlussstromdichte.
Die blau gestrichelte Linie stellt den Wert fiir den flach-optimierten Fall dar. (c) Externe (durchgezogen Kurven)
und interne (gestrichelte Kurven) Quanteneffizienzen der in (a) gezeigten Solarzellen. Abb. aus [2].

Derartige Systeme stellen einen vollig neuartigen Ansatz fiir Antireflexion in Solarzellen
dar [190-192]. In Zusammenarbeit mit dem Karlsruher Institut fiir Technologie KIT sowie
dem Solarzellen- und -modul-Hersteller Meyer Burger AG haben wir ungeordnete hochbre-
chende Nanoscheibchen mit unserem oben beschriebenen Prozess auf industrielle Silizium-
Heterojunction-Solarzellen als Vorderseiten-Struktur aufgebracht [2], siehe Abb. 4.12. Im Ge-
gensatz zu dhnlichen Arbeiten aus der Literatur handelt sich hierbei um die erste Anwendung
einer derartigen photonischen Struktur auf groRfldchigen Solarzellen, was u.a. die Skalierbar-

keit unseres Prozesses in einem industriellen Kontext unterstreicht.

Nahezu-HuD-Arrays aus TiO2-Nanoscheibchen (Durchmesser 370 nm, Héhe 122 nm) wur-
den auf untexturierten Solarzellen von Meyer Burger auf Basis ihrer Heterojunction-Techno-
logie (HJT) mit flacher Antireflexionsschicht aus Indiumzinnoxid (ITO, Dicke 50 nm) aufge-
bracht. Der Vorher-Nachher-Vergleich der Strom-Spannungs-Kennlinien (IV) in Abb. 4.13a
zeigt keine Einbullen in der Kurzschluss-Spannung (Voc flach = 726 mV, Vo gisk = 728 mV),
was die Kompatibilitdt unseres Prozesses unter potentiellen Bedingung in der Solarzellenpro-
duktion aufzeigt. Die Funktion der Struktur, spektral breite Absorptionserhohung, macht sich
hingegen im Kurzschlussstrom bemerkbar, welcher von Isc flach = 448 mA auf Isc gisk511 mA
steigt, was einer Erh6hung um 14% entspricht. Die resultierende relative Wirkungsgradstei-
gerung betrigt 10,4% (von Ngach = 16,5% auf nqgisk = 18,2%). Wird eine untexturierten Solar-
zelle von Meyer Burger mit optimierter Antireflexionsschicht (ITO-Schichtdicke 80 nm) als

Referenz verwendet, so messen wir auch dann einen um 5% gesteigerten Kurzschlussstrom.

In Abb. 4.13b ist die gemessene und vorhergesagt Kurzschlussstromdichte jg. fiir unter-
schiedliche Nanoscheibchen-Bedeckungsgrade aufgetragen. Die Vorhersage beruht auf un-
serem Ansatzes fiir die Berechnung der optischen Antwort von HuD-Texturen (Gl. 4.8). Den

darin einfliessenden Strukturfaktor S haben wir hierfiir nicht experimentell bestimmt, son-
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dern unserem adaptierten RSA-Modell fiir die Kugeldeposition entnommen. Wir erkennen
auch hier wieder eine gute Ubereinstimmung zwischen unserem Model und dem Experi-
ment und ferner, dass die Nanoscheiben fiir den gesamten betrachteten Bereich zu hohe-
ren jgs fithren als die flach-optimierte Referenzstruktur. Die signifikante Steigerung ist auf
die erhohte Lichtabsorption durch die Nanoscheibchen-Textur zuriickzufithren. Die EQE in
Abb. 4.13 (durchgezogene Kurven) ist aufgrund der besseren Antireflexion bis auf A < 500 nm
tiber den gesamten Wellenldngenbereich erhéht. Absorptionserh6hung fiir A > 1000 nm auf-
grund Lichtwegverldngerung durch Vorwiértsstreuung in grof8e Winkel ist anzunehmen, wur-
de in dieser Arbeit aber nicht ndher untersucht. Eine weitere Analyse zeigt, dass diffus zu-
riickgestreutes Licht noch nicht vollstdndig unterdriickt werden konnte. Eine diesbeziigliche
Verbesserung mit starkerer Absorptionserhéhung ist fiir HuD-Anordnungen mit verringerter
Hyperuniformitidtsmetrik H (Gl. 4.6) zu erwarten, z.B durch Optimierung bzw. Adaption des

Depositionsprozesses der ungeordneten Templat-Kugelmonolage.
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5 Fazit und Ausblick

In dieser Arbeit wurden optische Ansitze fiir die Erhohung des Wirkungsgrads photovoltai-
scher Anwendungen wie Solarzellen untersucht. Aus Sicht des Lichtmanagements entspricht
eine Wirkungsgraderhéhung einer verstiarkten Absorption im Basismaterial. Die von mir be-
handelten Ansétze basieren auf einer Absorptionserh6hung durch verbesserte Antireflexion
und Lichtwegverldngerung. Erstere soll sicherstellen, dass der Solarzelle die grolltmogliche
Lichtenergie fiir die Energiekonversion zu Verfiigung steht. Das Ziel letzterer ist, auch Photo-
nen mit geringer Absorptionswahrscheinlichkeit nutzbar zu machen.

Die untersuchten Ansédtze miissen wichtige Anforderungen beriicksichtigen, die iiber rein
optische Uberlegungen hinausgehen. Die wichtigste Bedingung auf physikalischer Ebene ist,
dass neben der erhohten Generation von Elektron-Loch-Paaren durch einfallende Photonen
auch die Nutzung dieser gewdhrleistet ist (Abschnitt 2.4). Schliisselfaktor hierfiir stellt eine
ausreichend unterdriickte Oberflichenrekombination dar. In einigen wenigen Féllen wie bei
ICP-RIE-generiertem schwarzen Silizium kann dies durch fortgeschrittene Passivierschich-
ten sichergestellt werden (Abschnitt 2.7). Der geeignetste Weg ist jedoch, die empfindlichen
Absorbergrenzflachen planar zu belassen und nicht zu texturieren. Eine gut passivierte, pla-
nare Grenzfldche wird immer eine niedrigere Oberflaichenrekombination aufweisen, als eine
entsprechende nicht-planare Grenzflache.

Eine weitere Rahmenbedingung ist die technische Umsetzbarkeit des Ansatzes fiir die po-
tentielle Anwendung in einer realen Solarzelle. Solarzellen sind in ihrer Art grof3flachige Ele-
mente, weshalb die jeweilige Herstellungsmethode zumindest prinzipiell auf diese Flachen
hochskalierbar sein muss. Die Solarzellen-Produktion ist aullerdem dulerst kostensensitiv,
so dass selbst fiir vielversprechende Ansétze nur solche in Frage kommen, die nur geringe
zusitzliche Kosten verursachen. Diesbeziiglich sind insbesondere der MACE-Prozess (Ab-
schnitt 2.6), die von uns entwickelte Fabrikation 3D photonischer Kristalle mittels Spriihbe-
schichtung (Abschnitt 3.5) sowie die Nanokugeldeposition fiir nahezu-HuD-Substrate (Ab-
schnitt 4.4) zu nennen.

Mittelpunkt der vorliegenden Arbeit ist die Auswirkung der strukturellen Anordnung der
lichtstreuenden Elemente auf die erreichbare Absorptionserhéhung. Die nadelférmigen Streu-

elemente der schwarzen Siliziumtexturen aus Kapitel 2 sind im wesentlichen zufillig ange-
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5 Fazit und Ausblick

ordnet. Die Kombination aus charakteristischen GroRen im Bereich weniger Nanometer an
den Spitzen und Grolen im Bereich der Lichtwellenléinge am unteren Ende fiihrt zu exzellen-
ten optischen Eigenschaften. Antireflexion ist fiir schwarzes Silizium anndhernd ideal und
die Lichtwegverldngerung nahert sich dem 4n?-Limit. Im Gegenzug vermindern sich aller-
dings die elektronischen Eigenschaften des Materials aufgrund des schwerwiegenden struk-
turellen Eingriffs in die Grenzfldche. Die beobachtete Degradation ist stark von der einge-
setzten Herstellungsmethode abhingig, einzig fiir ICP-RIE- und in Ansétzen auch fiir MACE-
Texturierung kann die Lebensdauer der Minoritdtsladungstrager durch optimierte Passivier-
schichten zumindest in die Grolenordnung einer untexturierten Si-Oberflache zuriickgeholt

werden.

In Kapitel 3 sind die Streuelemente streng periodisch angeordnet und anstatt diffuser Streu-
ung besteht das Lichtmanagement in diesen Strukturen in einem Umlenken des einfallen-
den Lichts, hervorgerufen durch Gitterbeugung. Periodische Strukturen sind aufgrund ih-
rer starken Wellenldngen- und Winkelabhéngigkeit schwierig mit der benétigten spektra-
len Breitbandigkeit zu vereinbaren bzw. zu optimieren. Sie bieten allerdings potentiell sehr
hohe Lichtwegverldngerungen, weswegen sie immer noch Gegenstand aktueller Forschung
sind. So kénnen Gitter beispielsweise fiir sehr geringe Absorberdicken wie ultradiinne c-Si-
Solarzellen (Abschnitt 3.2) und den noch diinneren Diinnschicht-Solarzellen (Abschnitt 3.3)
Licht effektiv in Richtungen aufllerhalb des Emissionskegels beugen und durch Totalreflexion

an der vorderen Grenzflache in schichteigene Wellenleitermoden koppeln.

Aufbauend auf den Erkenntnissen der vorherigen Kapitel wird in Kapitel 4 korrelierte Un-
ordnung und insbesondere hyperuniforme Unordnung als neuartiger Lichtmanagement-An-
satz eingefiihrt. Die gezielte Anpassung der Raumfrequenzen einer Textur an die Anforderun-
gen der gestreuten Wellenvektoren wird erst durch ein vertieftes Verstdndnis iiber korrelierte
Unordnung ermdoglicht. Das Konzept der Hyperuniformitédt mit seiner systematischen Kate-
gorisierung von Struktur im reziproken Raum bietet hierfiir einen in diesem Rahmen bisher
kaum verfolgten Zugang. Mit meinem Team konnte ich eine der ersten Arbeiten zur experi-
mentellen Realisation von nahezu-HuD-Strukturen beitragen (Abschnitt 4.4), die nicht nur
skalierbar sind, sondern sich auch in einem industriellen Kontext auf Solarzellen nach ak-
tuellem Stand der Technik beweisen konnten (Abschnitt 4.6). Weiter konnten wir aufzeigen,
wie HuD neuartige Moglichkeiten fiir die maBgeschneiderte Lichtstreuung ermdoglicht. An-
ders als in konventionellen Strukturen, in denen die Streuwinkelverteilung entweder allein
durch den einzelne Streuer und seinen Formfaktor f; (zufillige Strukturen) bestimmt ist oder
nur durch ihre Anordnung untereinander mit dem Strukturfaktor S (periodische Strukturen),

erlaubt HuD ein prédzises Wechselspiel zwischen beiden.

Der néchste wichtige Meilenstein im Zuge der vorgestellten Arbeiten ist eine HuD-Riick-
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seitenstruktur fiir die Lichtwegverldngerung in Solarzellen. Aus meiner Sicht ist eine solche
Struktur besonders vielversprechend, da schon ihr zugehoriger Strukturfaktor S allein die
gewiinschte Streulicht-Winkelabhéngigkeit (Abb. 4.1b) aufweisen kann. Mit dem richtigen
Formfaktor fy, beispielsweise hochbrechenden Nanoscheibchen mit hohen Streuquerschnit-
ten, kann die Streuung voraussichtlich nicht nur effizient, sondern auch von ausreichender
spektraler Breite sein.

Die Forschung zu HuD steht noch am Anfang. Nachdem das Thema fiir viele Jahre nur von
theoretischer Seite bearbeitet wurde, kommen langsam mehr und mehr experimentelle Ar-
beiten wie auch die unseren hinzu und das Interesse steigt nicht nur im Bereich Optik und
Photonik. Diese spannende Entwicklung liegt nicht zuletzt an der grundsétzlichen Bedeu-
tung von Struktur in praktisch allen Bereichen der Physik. Einerseits lassen sich die beobach-
teten Phinomene aus der Wechselwirkung von Licht mit HuD-Strukturen natiirlich auch auf
andere Wellentypen iibertragen, z.B. Phononen [193], andererseits werden HuD-Strukturen
auch neuartige Transport- und mechanische Eigenschaften zugesprochen [157,194-198]. Ei-
ne wichtige experimentelle Herausforderung ist dann die gezielte Herstellung von und Kon-
trolle iiber HuD auf den jeweiligen GroRenskalen, insbesondere bei dem Ubergang von den
in dieser Arbeit behandelten 2D- zu 3D-Strukturen.
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Black silicon plasma technology begins to be integrated into the process flow of silicon solar cells.
However, most of the current technology is used at cryogenic or very low substrate temperatures.
Here, the authors investigate the temperature-dependent properties of black silicon prepared by two
different plasma etching techniques for black silicon, a pure capacitively coupled process (CCP),
and an inductively and capacitively coupled process (ICP + CCP). It turns out that the ICP + CCP
process at room-temperature yields black silicon samples with 93% absorption and minority carrier
lifetime above 1 ms. The authors show that these optoelectronic properties are comparable to sam-

ples obtained at low temperatures. © 2015 American Vacuum Society.

[http://dx.doi.org/10.1116/1.4929540]

I. INTRODUCTION

A promising alternative to wet-chemical etching for the
fabrication of black silicon (b-Si) for silicon solar cells is the
maskless plasma texturing in an SF¢/O, atmosphere.'” The
key benefits of b-Si prepared by plasma etching are their
excellent optical properties, such as a strongly antireflective
surface. Thus, no additional deposition of an antireflection
layer is needed for optimal light incoupling into the substrate.
Further advantages of the dry plasma texturing method are (1)
less silicon waste, (2) no usage of toxic chemicals, (3) the
easy adjustment of the prepared structures in size and shape
by varying the plasma parameters, and (4) the possibility to
texture silicon independent of its crystal orientation or prior
surface treatment. Plasma texturing allows the etching of
mono- and multicrystalline wafers for solar cells with the same
process, which is an advantage over wet-chemical etch proc-
esses. However, the strong increase of the surface area and the
surface degradation by ion bombardment during plasma etch-
ing result in a strongly enhanced surface recombination. Thus,
a sufficient surface passivation to reduce this recombination is
needed for photovoltaic (PV) applications of b-Si.

The b-Si formation in an SF¢/O, atmosphere3’4 can be sum-
marized as follows: The fluorine radicals from the plasma
react isotropically with silicon to volatile SiF,. For anisotropic
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etching, it is assumed that an accidental local masking layer
(SiF,O,) is built on the silicon surface causing an initial rough-
ening of the silicon surface due to the competition between
deposition of SiF,O,, and Si etching.>® This layer also acts as
side wall passivation of the formed silicon structures during
the further etching. Furthermore, a physical etching due to ion
bombardment on the sample can as well influence the textur-
ing. This last mechanism is called reactive ion etching (RIE)
and enables the creation of high aspect textures.

However, up to now b-Si for PV applications is com-
monly prepared by a cryogenic plasma process, i.e., etching
at temperatures well below 0 °C. %" In this work, we focus
on high temperatures etch processes with an SF¢/O, plasma
and optimize them with the concrete application for solar
cells, in contrast to other reported b-Si processes prepared by
plasma etching at temperatures above 0°C.'>"'> Regarding
cryogenic b-Si processes, a possible explanation of why low
temperatures are preferred for b-Si formation by plasma
etching is given in Schnell er al.” It is supposed that the self-
masking film is volatile and desorbs at higher wafer tempera-
tures. Thus, less sufficient masking can be achieved for b-Si
texturing and the b-Si formation is rather unstable. For this
reason, the experimental efforts seem to be less extensive for
cryogenic etch temperatures than for room-temperature to
attain a stable b-Si etch regime.

However, there would be a great advantage of a high tem-
perature plasma process at room temperature: The possibility

© 2015 American Vacuum Society 05E132-1
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of a noncryogenic process would reduce costs as well as
time for sufficient chamber and wafer cooling. Furthermore,
the temperature control of the whole wafer surface is diffi-
cult in vacuum under plasma exposure because the sample is
heated during plasma treatment. Control is easier to accom-
plish at higher temperatures, i.e., for smaller temperature dif-
ferences. At last, when an cooled chamber is opened, water
vapor condensates on the chamber surfaces, which in turn
considerably decelerates the following evacuation of the
chamber. This effect would not occur with a room tempera-
ture process.

In fact, investigations on such plasma processes at
T >0°C are subject of current research.'®™"® Yoo et al.'®
prepared textured surfaces on multicrystalline silicon wafers
with a water cooled electrode (< 20°C) and could achieve a
higher solar cell efficiency than with planar wafers. Ziegler
et al."” showed first results of silicon solar cells with a tex-
tured front side prepared by plasma etching at 20°C.
Moreover, promising b-Si wafers with low reflection and
high lifetimes are produced by a plasma process at 15 °C by
Allen et al.'® These works already prove that it is possible to
produce b-Si by plasma etching at T > 0°C.

Following these studies, investigations on plasma proc-
esses at etch temperatures above 0°C to texture monocrys-
talline silicon are presented in this work. We show that it is
possible to fabricate b-Si with optoelectrical properties as
good as those prepared by cryogenic processes as reported in
literature. Specifically, we optimized plasma processes at
two different temperatures: 5°C and 20°C. Besides, the
influence of the plasma ignition is investigated. For this pur-
pose, two b-Si processes are presented with different plasma
generation: For one process, the plasma is solely ignited
capacitively. In the other process, a capacitive and at the
same time inductive plasma generation is used. These proc-
esses are referred to as capacitively coupled power (CCP)
and inductively and capacitively coupled (ICP + CCP) pro-
cess in the following, respectively. The etched surfaces are
analyzed concerning their microstructure, optical and electri-
cal characteristics and discussed with regard to PV applica-
tions. To estimate and compare the electrical performance of
the b-Si wafers, the effective minority charge carrier lifetime
is measured. For this purpose, the samples are passivated by
an optimized atomic layer deposition (ALD) process for the
deposition of a thin (30 nm) Al,O3 layer on the silicon sur-
face.” This oxide layer is known to be an excellent chemical
and electrical passivator for silicon surfaces'®** and also
provides good results for highly textured b-Si samples.’

In this work, the investigations are limited to the optoe-
lectronical characterization of the b-Si samples. In this
regards, the suitability of the prepared b-Si for the use as so-
lar cells is evaluated; mechanical or thermal stability investi-
gations were not applied.

Il. EXPERIMENT

To create the textured silicon surfaces, an etch chamber
of Oxford Instruments (Plasmalab System 100 ICP 65) is
used. The wafer is mechanically clamped onto the lower
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electrode, which can be cooled or heated to control the wafer
temperature. For an improved thermal contact between the
sample and the electrode, gaseous helium is supplied to the
backside of the sample. The chamber includes a CCP gener-
ator as well as an ICP generator working at 13.56 MHz with
a maximum incoupling power of 300 and 600 W, respec-
tively. By applying the radio frequency, a potential is built
between plasma and the lower electrode, introducing an
acceleration of positive ions on the sample surface. This DC
bias is an important parameter influencing the RIE texturing.
A high DC bias is also responsible for a decreased effective
lifetime of the sample due to stronger surface degrada-
tion.?'"** The advantage of the inductively coupled plasma
generation over the CCP generation is the decoupling of the
ion density and ion energy in the plasma. Through this inde-
pendence, the plasma density can be increased for quick
etching without enhancing the ion bombardment on the
sample.

Monocrystalline, polished float-zone silicon wafers with a
thickness of 250 um are used (p-doped, 2.0 Q cm, (100)).

For the experimental procedure, the black silicon method
of Jansen et al.> was used to find the b-Si regime. We first
started to etch at 5°C to optimize the etch parameters of the
CCP and ICP + CCP process aiming at low reflectivity. Both
optimizations have been performed independently of each
other. These etch parameters are only discussed here and are
listed in Table I (first and second column). Homogeneously
etched wafers with high antireflective front sides could be
achieved. However, the electrical characterization of these
samples revealed that samples etched by the ICP + CCP pro-
cess are much more qualified for PV applications. So, we fur-
ther focused on the ICP+ CCP process and optimized one
process at 20 °C etch temperature. An etch process at 20°C
with the CCP generator is not introduced in this work.
Different etch temperatures also require different values for
the other etch parameters, such as the O,:SF¢ ratio or the
capacitive power to achieve a b-Si texture. Thus, etching pa-
rameters needed to be optimized for each investigated temper-
ature regarding the optical properties (Table I, third column).

The spectrally resolved reflectivity R and transmission T
was measured with an integrating sphere to also consider dif-
fuse reflection and transmission. The absorption A is calcu-
lated by A = 1 — R — T. For microscopic analysis, scanning
electron microscopy (SEM) has been employed.

For measuring the effective minority carrier lifetime, the
wafers were etched bifacially. After the etch process, the
wafers are treated with an RCA cleaning. For this purpose,
they are first dipped for 10min into a 80°C H,O:NH4
OH:H,0, solution with 5:1:1 ratio, followed by a one minute
HF dip at room temperature and dip into 5:1:1 solution of
H,0:HCI:H,0, at 80°C for 10min. Subsequently, Al,O3 is
deposited on the cleaned surface by thermal ALD as a passiva-
tion layer using trimethylaluminum and water as precursors at
180°C. Ellipsometry measurements on smooth reference
wafers show that the AlLO; layer has a thickness of
32nm= 1 nm for all samples. To activate the passivation, the
samples were annealed at 385°C for 30 min. The effective
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TaBLE I. Etch parameters and the maximum measured DC bias voltage of
the observed experiments.

CCP ICP 4 CCP ICP +CCP
Etch parameters 5°0) 5°0) (20°C)
SF¢ flow (sccm) 40 50 47
O, flow (sccm) 55 42 44
Pressure (ubar) 50 45 45
Capacitively coupled power (W) 110 27 20
Inductively coupled power (W) 0 600 600
Max. DC bias (V) 98 53 34

minority carrier lifetimes 7. are measured using the quasi
steady-state photoconductivity (QSSPC) method.*®

lll. RESULTS AND DISCUSSION

In Table I, the etch parameters of the performed processes
including the measured DC bias are shown. To observe the
temporal trend, the etch time was varied. For the ICP + CCP
process, dark samples (by visual appearance) are obtained al-
ready after 7min of etching; whereas the process with just
capacitively ignited plasma has lasted more than 15 min to
create comparably dark surfaces. The ratio of the gas flows
SFe:0, is about 1:1 for the three processes which seem to be
the optimal balance between side wall passivation and etch-
ing for b-Si formation. With 600 W, a high coil power was
applied for the ICP + CCP process to allow high plasma den-
sity as possible. The capacitively coupled power for the pro-
cess at 20 °C is smaller than for the process at 5 °C and, thus,
the DC bias is decreased. Furthermore, the DC bias of
ICP 4 CCP processes is smaller than half the value of the
CCP process. So, RIE texturing should rather influence the
CCP process.

Before looking into the introduced processes in detail, we
want to discuss the influence of the sample temperature on
the b-Si formation. As a general observation, it was not possi-
ble to use the same plasma parameters of a successful
b-Si process for a process at another wafer temperature to
fabricate b-Si, which made the experimental approach time-
consuming. Considering, for example, the ICP+ CCP
processes in Table I, when the plasma parameters of the b-Si
process at 5°C are kept constant but the temperature is
increased to 20 °C, the silicon wafer will be etched smoothly;
no b-Si is formed because the balance between etching and
passivation by the SiF,O, layer for the creation of textured
silicon is displaced.?* Thus, the plasma parameters have to be
adjusted for higher sample temperatures to produce b-Si.
Fortunately, mostly small parameter changes are sufficient to
find the b-Si parameter regime, as one can see in Table I for
the ICP + CCP process at 20 °C.

We furthermore investigated optically the b-Si formation
at temperatures above 20°C up to 40°C and came to the
conclusion that the plasma parameters have to be adjusted at
increased sample temperatures as follows: (1) lowering the
capacitively coupled power and (2) increase the O,:SF¢ flow
ratio. These adjustments are in general observed for
ICP + CCP processes and also appear for the ICP+ CCP
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processes etched at 5 and 20 °C (see Table I). Furthermore,
we observed that the b-Si process is rather unstable with
higher etch temperatures: Small changes of the plasma con-
dition result in modified etch results. Following assumptions
are made to explain these observations:>*>?® The plasma
particles reacting with the silicon can desorb faster from a
warmer surface. Thus, the SiF,O, layer, which is important
for the initial masking and sidewall passivation of the cre-
ated structures, desorbs partially at higher wafer tempera-
tures. Following this, more O, particles are needed to
perpetuate this passivation layer, which explains the higher
0,:SFg flow rate needed for higher etch temperatures; sec-
ond, a smaller ion bombardment should be enough to attack
and remove this layer protecting the silicon on the bottom of
the textures, which explains the reduced capacitive power
(lower DC bias) for higher etch temperatures. How far other
mechanisms at higher wafer temperatures (e.g., increased
particle diffusion or reaction rate on the silicon surface)
influence the etch process is still not understood.

For the CCP process, the wafer temperature does not
influence the etch result to the extend as observed in the case
of the ICP + CCP process, probably due to the higher physi-
cal etch component (DC bias). This process seems to be less
limited to surface diffusion or desorption of the etching or
passivating particles.

A. Microstructure

For the CCP process, needles or cones are created during
the etching, as shown in Fig. 1.

The needle height is about 500 nm and independent of the
etching time; whereas the average distance of the structures
is increased from about 100 to 170 nm, resulting in an aspect
ratio of 5:1 to 3:1, after 15 and 45 min, respectively. These
high aspect ratios can be traced back to the high DC bias at
98 V during etching, increasing the physical etching compo-
nent perpendicularly to the surface.

In Fig. 2, SEM micrographs of samples etched for different
times (etch temperature: 5°C) using the ICP 4 CCP process
are shown. Etching a silicon wafer with this process results in
a microstructure consisting of parabolic shaped pits on the
surface. Only small differences can be observed with longer
etching time, which are in contrast to the resulting texture of
the CCP process. The structure height is about 2.5-2.9 um.
The average distance of the structures is about 1 um, one
order of magnitude larger than that of the CCP process. The
aspect ratio in these structures is about 2:1. During these
plasma conditions, the physical etching by ions should play a
less important role due to the small DC bias (<53 V), which
explains why needlelike structures are not formed in compari-
son with the CCP process. The root of the arising parabolic
pits during the ICP + CCP processes can be related to the
high plasma density with inductive plasma incoupling (power:
600 W) causing reaction limited processes on the surface.
However, the detailed formation mechanism remains unclear.

For the textures etched at 20 °C (not shown), the structure
height (1.7 um) is smaller, and the average distance of the
structures is increased to values of about 1.7 um, but no
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Fic. 1. SEM pictures from top [(a) and (c)] and side [(b) and (d)] view of two plasma etched samples at 5 °C (CCP process). The etching time is [(a) and (b)]

15 min and [(c) and (d)] 45 min, respectively.

further significant differences are observed. Thus, it is possi-
ble to create similar microstructures at different etch temper-
atures, also above 0 °C, by adapting the plasma parameters.
Steglich et al.® also observed b-Si etched at different temper-
atures. Their samples were etched with an ICP-RIE process
at different temperatures (—38 and 20 °C) but with identical
plasma parameters. The obtained microstructures look very
similar, but at 20 °C, the average distance of the structures is
slightly higher and the sidewalls are more porous, which can
both be explained by the desorption of the sidewall passiva-
tion layer. A further comment in that work was that for
accommodation of this effect the etch parameters should be
adjusted, e.g., by increasing the O,:SF¢ ratio. These explana-
tions are consistent with our findings describing the influence

of the sample temperature on the parameters for b-Si forma-
tion (see above).

In conclusion, different shapes and dimensions of the sur-
face textures are created with the two etch processes, which
are correlated toward the different conditions during the
plasma treatments: With the pure capacitive CCP process, a
high DC bias about 100V is generated, enhancing the ion
acceleration on the surface for increased RIE texturing. This
configuration creates high, needlelike structures. In contrast,
for the ICP+ CCP process, the DC bias is rather low
(<53 V). The physical etching by ions is decreased. The par-
abolic form of the structures in the micrometer range is
rather related to the high plasma density during the inductive
plasma generation.

Fic. 2. SEM pictures from top [(a) and (c)] and side [(b) and (d)] view of two plasma etched samples at 5 °C (ICP + CCP process). The etching time is [(a) and

(b)] 7min and [(c) and (d)] 15 min, respectively.
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B. Optics

In Fig. 3, reflectivity (dashed lines) and absorption spectra
(solid lines) of CCP (dark) and ICP + CCP (bright) samples
after passivation are shown. The reflectivity spectra of a
smooth wafer (black dashed line) and an alkaline etched wa-
fer (black dashed—dotted line) serve as a reference. For the
sake of clarity, the best sample per etch process is presented
in the graphs: CCP process etched for 35min at 5°C and
ICP + CCP process etched for 15 min at 5 °C.

For both the CCP and the ICP + CCP process, a strong
antireflection occurs. For the CCP process, the reflectivity is
below 1% in the wavelength range from 300 to 950 nm.
Whereas the sample etched with the ICP+ CCP process
never reaches values below 1%, but between 1% and 6% in
the same wavelength range. With the alkaline etched surface,
such high antireflection cannot be achieved. This observation
demonstrates the optical advantage of the dry plasma process
against the wet chemical etching for texturing silicon for PV
applications. The absorption of the CCP process after passi-
vation is higher than 99% from 300 to 950 nm due to the low
reflectivity. In this wavelength range, the absorption of the
ICP + CCP process is lower. However, this loss in absorp-
tion is regained in the infrared range from 1000 to 1200 nm,
where the absorption of the ICP-+ CCP process clearly
exceeds the absorption of the CCP process.

In Fig. 4, we zoom into the absorption spectra of Fig. 3;
the spectra before Al,O3 deposition (dotted lines) are addi-
tionally included. The absorption is slightly increased after
deposition of the thin Al,O5 layer due to lower reflection
losses. We could observe this behavior for all passivated
samples and explain it as a result of the smaller refractive
indices contrast of Al,O3 and air (1.7:1.0) compared to that
of silicon and air (3.5:1.0), leading to smaller Fresnel reflec-
tion at this interface.

The reason for different optical behavior of CCP and
ICP+ CCP samples can be explained by their different
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FiG. 3. (Color online) Absorption (solid lines) and reflectivity (dashed lines)
spectra of a wafer etched with the ICP + CCP process (bright lines; 15 min
etched, 5 °C) and with the CCP process (dark lines; 35 min etched, 5 °C) af-
ter passivation. As reference, the reflectivity spectra of a polished wafer
(black dashed line) and an alkaline etched wafer with random pyramids
(black dashed—dotted line).
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Fic. 4. (Color online) Zoom of Fig. 3: absorption spectra of the textured
samples after passivation (solid lines) and before passivation (dotted lines)
etched with the same process: bright lines—ICP 4 CCP (5 °C, 15min) and
dark lines—CCP (5 °C, 35 min).

textures. Regarding this issue, Steglich er al.® and Otto
et al.*” investigated the optical properties of b-Si samples. In
both the works, a connection between large correlation
length (corresponding to the average distance of structures)
and enhanced light trapping efficiency is observed. Through
light trapping, in particular, the absorption of the photons
near the band edge of silicon can be improved. Thus, the
high absorption in the long wavelength range of the
ICP + CCP samples is caused by their large lateral structure
distance of about 1 um. In contrast, etching with the CCP
process generates smaller structures in lateral (<200nm)
and vertical (about 500nm) dimension, resulting in a
decreased light trapping. However, this structure is responsi-
ble for highly antireflective surfaces in the wavelength range
from 300 to 950 nm. Here, the lateral texture resolution is
too small for describing of the light propagation through the
material with geometrical optics. A better picture to charac-
terize the light propagation in this structure is illustrated
with the help of the effective medium theory. In this picture,
the structured surface can be assumed as a layer with
smoothly changing refraction index.”® In these kinds of
layers, back reflection is strongly suppressed.®?’

To conclude, the high aspect ratios and small dimensions
of the textures etched by the CCP process result in a higher
antireflective front side than for the ICP+ CCP textures.
Whereby the improved light trapping efficiency of the
ICP + CCP process enhances the absorption from 1000 to
1200 nm.

C. Effective lifetime

The effective minority carrier lifetime is a figure of merit
to estimate surface recombination and surface damage. In
Fig. 5, the lifetime is plotted against the minority carrier den-
sity of samples etched for different durations with the CCP
(triangle) or ICP 4 CCP (squares) process at 5 °C. For com-
parison, a QSSPC measurement of a smooth reference
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(crosses) is included, which experienced the same passiva-
tion process as the textured samples did.

For the CCP process, the lifetimes are much lower than
for the reference. The values are reduced to the range of
10 us, which is two orders of magnitude less compared to the
smooth reference. As a reason for this degradation, the
highly increased effective area can be suspected. However,
the main effect is rather caused by the high ion impact due
to the high DC bias (about 100 V, see Table I). The acceler-
ated ions hit the surface and thereby generate defects, result-
ing in an increased surface recombination. These defects
seem to grow deep within the bulk, too, since it is not possi-
ble to compensate them, even with a passivating Al,O;
layer. This surface degradation of silicon with high plasma
power or high DC bias is already well-known.?'* In this
work, further experiments have been carried out with the
aim to decrease the DC bias to improve the electrical proper-
ties of the CCP process. Unfortunately, it was not possible to
noticeably improve the effective lifetime. Besides, the reflec-
tion increased by changing the plasma parameters.

In case of the ICP + CCP process, high lifetimes above
1 ms up to 3.6 ms are achievable, which are in the range of
the effective lifetime of the smooth reference (4.9 ms). The
surface damage of silicon seems to be smaller or can be pas-
sivated more effectively for the ICP + CCP process with in-
ductive plasma ignition and reduced capacitive plasma
power (27 W) in contrast to the purely capacitive CCP pro-
cess at 110 W. As can be seen from Table I, the DC bias of
the ICP + CCP process (53 V) is smaller than for the CCP
process (100V) decreasing the ion acceleration for the
ICP + CCP process. Through the reduced ion bombardment,
a smaller defect density should arise during etching, which
can be passivated more effectively by Al,O5. Thus, the sur-
face recombination is reduced, leading to an increased effec-
tive lifetime in the range of the smooth reference after
passivation. However, also for the ICP 4 CCP process, sur-
face damages arise during plasma etching, which is indicated
by the reduced lifetime with higher etch times. Furthermore,
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FiG. 5. (Color online) Effective lifetimes plotted against the minority carrier

density for a polished reference wafer (dark crosses), ICP + CCP process at
5°C (squares), and CCP process at 5 °C (triangle) for different etch times.
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the effective surface area of the ICP+ CCP process is
smaller than of the CCP process, which as well improves the
electrical performance.

For completeness, the lifetimes for the ICP + CCP pro-
cess at 20 °C etch temperature are shown in Fig. 6. A slight
decrease of the effective lifetime occurs in contrast to the
samples etched at 5°C, although the DC bias is further
reduced from 53 to 34 V.

Regarding PV applications, the CCP process is not quali-
fied for solar cell fabrication through electrical surface deg-
radation. For the ICP + CCP process at 5 and 20°C, high
lifetimes are achievable in the range of the untextured
reference, which qualifies this plasma process for PV
application.

D. Discussion

To compare the electrical and optical properties of the
textured and passivated samples, the lifetimes (at the minor-
ity carrier density of 10"°cm™%) are plotted against the
absorption for all processes and etching times in Fig. 7: the
ICP + CCP processes at 5°C (red squares), at 20 °C (green
circles) and the CCP processes at 5°C (blue triangles). For
the absorption, the spectra are weighted on the AM1.5¢g
spectrum from 300 nm to 1150 nm.

As a general observation for both etch modes, the absorp-
tion increases with increasing etch time, but at the same time
the lifetimes is reduced. Therefore, depending on the applica-
tion, the optical properties of b-Si should be evaluated against
the electrical performance by varying the etch time. For b-Si
solar cells, the etch time should be chosen for an optimal
external quantum efficiency which is influenced by absorption
gains and recombination losses. The decrease of the lifetimes
with etch time for every plasma process shows furthermore
that the silicon surface is damaged by the plasma treatment
leading to an enhanced recombination: The longer the sample
is exposed to the plasma, the higher the induced damage is
created of the surface, independent of the plasma process.
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FiG. 6. (Color online) Effective lifetimes plotted against the minority carrier

density for a polished reference wafer (dark crosses) and the ICP + CCP
process at 20 °C (squares) after 10 and 15 min etching.

71



05E132-7 Gaudig et al.: Properties of black silicon obtained at room-temperature

Furthermore, very high absorption values can be achieved
by texturing with CCP and ICP 4 CCP plasma generation up
to 95.9% for the ICP+ CCP process at 5°C after 15 min
etching. So, highly antireflective surfaces with enhanced
absorption can be provided by both plasma processes with
different textures. Nevertheless, the etch time of the CCP
process is longer than that of the ICP 4+ CCP process to reach
these high absorption values, which is a further benefit of the
ICP + CCP process.

Whereas regarding the electrical performance of the sam-
ples, the ICP + CCP process clearly achieves better effective
lifetimes above 1 ms in contrast to the CCP process. As al-
ready mentioned in Sec. IIIC, the effective lifetimes are
mainly influenced by the surface damage created during
plasma treatment. It can therefore be concluded that the sili-
con surface is much less attacked by the plasma during the
ICP + CCP process contrary to the CCP process. This state-
ment is confirmed by the measured DC bias for both proc-
esses (see Table I): During the CCP process, a high DC bias
of about 100V is created, which leads to an acceleration of
the ions in the plasma on the silicon surface. The energy of
the ions appears to be sufficient to generate defects on the
surface, which grow deep within the bulk. Therefore, these
defects cannot be passivated, even with the excellent Al,O;
passivation layer. The result is an increased surface recombi-
nation and, thus, a smaller lifetime, comparing to an
untreated wafer. In contrast to this capacitive process, the
ICP + CCP process provides just a small DC bias of <53 V.
The ion energy is decreased and, using the same
argumentation as above, this leads to a clearly higher life-
time, in contrary to the CCP process. For PV applications,
the decreased lifetimes of the samples etched with the CCP
process is too low to use these wafers in solar cell produc-
tion. In contrast, the good optoelectronic properties of the
ICP + CCP process provide potential for use in b-Si solar
cell production.

Finally, the ICP + CCP process at 5 °C performs slightly
better optically than the ICP 4+ CCP process at 20 °C because
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FiG. 7. (Color online) Effective lifetime at the minority carrier density of
10 cm ™2 plotted against the weighted absorption (300—1150nm). The
assigned times in minutes indicate the etch duration.
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of the smaller average distance of the structures at 5°C.
Electronically, the 5 °C process also performs slightly better
than the 20 °C process. However, similar good results con-
firm that it is possible to fabricate b-Si by plasma etching at
room temperatures, which are qualified for PV applications.

As a final conclusion, we could demonstrate that it is pos-
sible to fabricate plasma textured b-Si at etch temperatures
above 0°C, up to at least 20°C. Thus, the experimental
advantages of a b-Si process at room temperature can be
exploited for faster and easier etching in contrast to a cryo-
genic process. Furthermore, the optical properties of the
etched samples with absorption values above 95% are in a
comparable regime as b-Si prepared by cryogenic processes.

The investigation of the discussed etch processes, CCP and
ICP + CCP, reveal great differences concerning the created
textures, which can be explained by their respective different
plasma etch conditions. However, regarding PV applications,
the ICP 4 CCP process is much better suited due to clearly
better optoelectrical performances.

IV. SUMMARY

In this work, different plasma etching techniques for black
silicon are compared with the focus on etch temperatures
above 0°C. The maskless etch process was realized in a
plasma chamber with capacitive and inductive plasma ignition
in a SF¢/O, atmosphere. Two different etch modes are eval-
uated: the CCP process at 5°C with capacitively coupled
power generation and second the ICP + CCP process at 5°C
and 20 °C with inductively and capacitively coupled plasma
ignition. The wafers are characterized concerning their micro-
structure, optics, and minority carrier lifetime. For both etch
modes, a longer etch time leads to an increased absorption but
also to a reduction of the effective lifetime. The absorption in
both cases could be increased to values about 95% from 300
to 1150 nm. The ICP + CCP process achieves better lifetimes
of > 1ms as compared to the CCP process. Moreover, the
optical and electrical characteristics of the ICP + CCP process
at 20°C are only slightly worse than those samples processed
at 5°C. We believe that b-Si obtained via a combined
ICP + CCP process at 20°C is a potential cost-effective can-
didate for use in silicon photovoltaics.
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Metal-assisted chemical etching (MaCE) of metallurgical-grade silicon (MG-Si) has improved the purity
of MG-Si (~99%) to close to solar-grade (~99.9999%) by removing metal impurities during the successful
preparation of porous silicon nanowires (SiINWs). A new etching principle is proposed to explain the
different levels of chemical reduction between various metal impurities with pore formation during
etching. This model provides chemical insights into the relationship between dissolved metal ions and
pores evolved during the formation of SINWs.

© 2014 Elsevier Ltd. All rights reserved.

1. Introduction

Semiconductor nanowires (NWs) with a diameter range
<200nm have been under intensive study in the past decades
[1,2]. Substantial efforts have been devoted to investigating
their distinct physical [3,4] and chemical [5] properties derived
from the confined size and/or geometry. Some novel prop-
erties make semiconductor nanowires attractive for a broad
spectrum of applications in solar cells [6], photodetectors [7],
and sensors [8]. Recently, new methods for enhancing the
optical/electrical/chemical activities of NWs have focused on inte-
grating nanoscale morphological features, e.g. surface roughness
[9], particle decoration [10], and pores [11]. Generating pores
inside NWs, for instance, greatly improves the stability/capacity
of lithium ion batteries because porous NWs can accommodate a
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large amount of the mechanical strain developed during repeated
charge/discharge cycles while providing a large surface area for full
lithiation [11]. The presence of pores also suppresses phonon prop-
agation, further reducing thermal conductivity of NWs, which is
beneficial for thermoelectric applications [12].

To date, metal-assisted chemical etching (MaCE) has mostly
received attention for its simplicity, room-temperature processing,
and industry-friendly benefits [13-15]; moreover, porous SiNWs
have only been obtained from ultrapure, electronic-grade Si (EG-
Si, purity >99.999999%) [16,17]. We have reported that the MaCE
of metallurgical Si (MG-Si, purity ~99%, ~US$ 2/kg) produced
porous SiNWs which were improved to near solar-grade (SG-Si,
purity ~99.9999%) by removing impurities inside MG-Si [18]. This
is normally not possible by traditional acid leaching methods [19].
Understanding the specified etching mechanism is therefore cru-
cial for the possibility to rationally design/control porosity in the
formation of MG-SiNWs and replace the costly ‘Siemens’ process
[20] for purifying MG-Si. Here, we propose a new chemical etching
model to explain different reduction levels among various kinds of
metal impurities and their impacts on the formation of SINWs after
dissolving into the etchant.
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Fig. 1. (a) SEM image showing MG-SiNWs fabricated by MaCE, (b) TEM image of MG-SiNWs (MaCE followed by HNO3 treatment). (c, d) are the magnified views.

2. Results and discussion

The fabrication process of MG-SiNWs has followed a two-step
MaCE method suggested by Peng et al. [ 14] MG-Si pieces were first
loaded with dense Ag nanoparticles (AgNPs) by galvanic displace-
ment; then, they were etched in an HF and H, 0, solution to allow
AgNPs to drill nanopores deep into MG-Si. SINWs were sponta-
neously formed due to the contiguous Ag film. Meanwhile, metal
impurities, such as silicides [21], were dissolved upon exposure
to the acidic etchant solution. Fig. 1(a) shows a scanning elec-
tron microscopy (SEM) image of MG-SiNWs. The etching speed
(0.1 pm/min) for the formation of MG-SiNWs is much slower than
that for EG-SiNWs [0.36 pwm/min, see Supporting Information (SI)
Fig. S1]. Fig. 1(b,c) show transmission electron microscopy (TEM)
images of MG-SiNWs after removing Ag catalysts by a HNOs3 clean-
ing step. The MG-SiNWs reveal a uniform distribution of pores in
sizes of 8 — 15nm. Fig. 1(d) confirms the presence of crystalline
phase between pores.

Inductively coupled plasma optical emission spectroscopy (ICP-
OES) was adopted to quantify the impurity levels inside MG-Si
before and after etching. Three different treatments of MG-Si pow-
ders, i.e.,, MaCE, MaCE+HNO3, and HF+H,0,/HNO3; without Ag
(acid wash), are compared in Fig. 2(a); the exact values of impu-
rity concentration in non-treated and treated MG-Si powders are
shown SI, Table S1. Simple acid washing (not MaCE) removed
60 — 95% of the original impurities for all kinds of metals such that
the MG-Si purity was improved from 99.74 to 99.975% (see SI Table
S1). For MacCE treatment, AgNPs penetrated into MG-Si particles
with depths of 1 — 2.5 wm (see SI Fig. S2). Fig. 3(d) lists the reduc-
tion ratios of metal impurities between MaCE and MaCE + HNO3
samples compared to the acid-washed samples. Most metals (from
Ba to Ni) normally revealed a higher removal ratio than the acid-
washed sample because large surface areas were exposed to the
etchant, owing to the nanowire morphologies formed by MaCE.
However, Ca is an exception because it reacts with HF to form CaF,
precipitates, which were then trapped or absorbed into the porous

MG-Si. In contrast, MaCE cannot effectively remove metals nobler
than Pb. The Cu concentration in the MaCE sample is even higher
than that in the acid-washed one. The additional HNO3 cleaning
step further purifies the MG-Si powders to 99.9884%, reaching near
solar-grade. The purification enhancement by the HNO3 step was
remarkable for Ca, Pb, and Cu but was relatively weak for Zn, Cr,
and Ni.

To understand the upgrading effect based on the relationship
between the reduction of metals and formation of porosity in
MG-SiNWs, there are several features to be considered. First, het-
erogeneous distribution of metal impurities is notable inside MG-Si.
Different solid solubilities of impurity elements in Si mainly cause a
non-uniform distribution of metal impurities. During solidification
of Si from the molten state, impurities, e.g. Fe, with concentra-
tions exceeding their low solid solubilities likely segregate along
the grain boundaries [21,22]. Since the grain boundaries are mor-
phological defects in the crystal structure, the nucleation of AgNPs
preferentially occurs at these defect sites, which are energetically
more favorable for etching. As a result, a higher Si dissolution rate
is observed at grain boundaries than other areas (see SI, Fig. S3);
the strong removal of Fe (see Table S1) is thus reasonable during
MacCE.

Second, the effect of dissolved metal ions on MaCE of MG-Si
should be understood in-depth. During the ‘drilling’ process of
AgNPs, metal impurities are dissolved upon exposure to the acidic
etchant. Fig. 3(a,b) show that many tiny metal particles spread over
the surfaces of MG-SiNWs. Most nanoparticles were identified to
be Ag using the energy dispersive X-ray spectrometer installed in
the SEM (SEM-EDX) (see SI Fig. S4). Previous work has shown that
Ag catalysts located around the bottom of the nanowire are par-
tially dissolved, diffuse upward, and renucleate on the sidewalls of
nanowires so as to initiate new etching pathways [17]. Since there
are a large number of defective sites near the dopants in heavily
doped Si (1012 — 1020 cm~3), many AgNPs renucleate at the NW
surfaces. Here, the doping level of MG-Si is low (B: 6.6 x 10'7 cm—3
and P: 3.0 x 1017 cm~3). Therefore, it is reasonable that the metal
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Fig. 2. (a-b) Impurity levels in MG-Si powder treated by three different methods: MaCE (green), MaCE + HNOs (blue), and HF + H,0,/HNO3 without Ag deposition (red). (¢)
Schematic diagrams of the new etching model for MaCE of MG-SiNWs. Three different colors represent three different types of metals: M; (Ba, Ca, Mg, Ti, Cr, Zn, Fe, green
color), M, (Ni, Co, Pb, Mo, blue color) and M3 (Cu, Ag, red color). M* represents the dissolved metal ions. (d) List of reduction ratios of MG-Si samples treated by MaCE and
MaCE+HNO3; (in comparison with MG-Si etched without Ag). Red-colored ‘F’ denotes the metal ions reacted with HF to be fluoride precipitates. Red-colored ** indicates
the possibility of contamination from the environment, which causes an increase in reduction ratio upon HNO; cleaning. The standard electrode potential data were taken

from Ref. 23.

impurities rather than dopants were estimated to form Ag particles
nucleated on MG-SiNWs.

In order to confirm our assumption, we conducted etchant
contamination experiments during MaCE of ultra-pure EG-Si. The
etchants were separately contaminated using metal ions with a
concentration of 1mM, i.e., Ca2*, Fe*, Co?*, Ni?*, Cu?*, and Ag*.
Metals nobler than Ni (or Co) easily nucleated on the Si surface at
the expense of dissolution of SiNWs (see SI Fig. S5) [15].

Metal deposition: M* +e~ « M?

Eo >~ —0.3V vs. NHE (Nobler than Co)

Silicon dissolution: Si%+ 6F~ — [SiFg]?~ +4e~

Eo=-1.24V vs. NHE

The NW dissolution rate is known to increase with the standard
electrode potential of the metal because the driving force of the
NW dissolution is the potential difference between the above two
half-cell reactions [23,24]. The SiNWs could be fully surrounded by
metals (i.e., Cu, Ag) that have sufficient positive electrode potential.
Assuming 0.1 g MG-Si dissolved in 100 mL etchant during MaCE of
MG-Si, the concentrations of dissolved metal ions are estimated to
vary in a wide range from ~20 uM (for Fe) to ~7.1 x 10~3 uwM (for
Mo) depending on the original concentration inside MG-Si. In the
second etchant contamination experiment, the six kinds of metal
ions mentioned above were mixed together. The growth speed
of EG-SiNWs was inversely dependent on the mixture concentra-
tion, and was reduced from 0.36 pm/min (without metal ions) to
0.14 pm/min (mixed metal ions of 1 wM) and then to 0.08 wm/min
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(10 M) (see SI, Fig. S6). Under real conditions, the etching envi-
ronment during MaCE of MG-Si is far more complicated than that
produced by simply mixing the metal ions. The metal impurities
are originally non-uniformly distributed, so that their concentra-
tions are locally heterogeneous. Nevertheless, the MaCE of MG-Si
was found to create uniformly porous SiNWs.

To understand the influence of metal impurities on the NW mor-
phology, we suggest a new etching principle (shown in Fig. 2(c)) by
considering the redox potentials of various metal species as well as
their alignment with Si band structures [25-28]. The metal impuri-
ties were classified into are classified into three types: M7 for metals
with large negative redox potentials (from Ba to Fe listed in Table
1), M, for metals with moderate negative potentials (from Ni to
Mo), and M3 for metals with small positive potentials (Cu and Ag).
M; metals are simply too stable as ions (Ti, Cr, Fe) or as precipitates
(MgF,, CaF,, BaF,) in solution to be of much chemical relevance
to the surface chemistry of MG-Si. Thus, they have little influence
on the evolution of MG-SiNWs. In case of M,, they predominantly
exchange charges with the Si conduction band, and likely soak up
the conduction band electrons liberated by the etching reactions.
Since M, are much easier to be reduced than My, they renucleate on
the SiNW surfaces, leading to Si dissolution and porosity formation.
Due to the instability of M, metals, however, they are redissolved
in the etchant in repeated renucleation/dissolution cycles. Shallow
nanopits can possibly appear on the surfaces of MG-SiNW after such
cycles. For M3 metals, an extra source of Ag* is probable from the



X. Li et al. / Electrochimica Acta 138 (2014) 476-480 479

Fig. 3. (a, b) SEM images of MG-SiNW bundles formed after MaCE at low and high magnification. (c) TEM images of metal NPs on MG-SiNWs at low and high magnification.

(d) is the magnified view of (c).

dissolution of original Ag catalysts located around the bottoms of
SiNWs. The redox potentials of M3 lie near or below the valence
band of Si. Compared to the M, metals, M3 metals not only have
repeated etching cycles, but also show higher stability, catalytic
activity and the ability to directly initiate etching via hole injec-
tion into Si valence band. Deep pores in SiNWs are created by M3
metals. The metal ions become uniformly distributed because of the
diffusion in the etchant after dissolution of metal impurities during
etching. Hence, homogeneously distributed pores in MG-SiNWs are
created by M, and M3 metals.

The third feature we need to understand is the interaction
between metal ions. It is reasonable that galvanic displacement will
occur if noble metal M3 ions surround renucleated M, particles. As
shown in Fig. 2(c), such a reaction replaces all the renucleated M,
particles with M3 particles. Moreover, it promotes the dissolution
of original Ag catalysts because M3 ions become depleted in the
etchant, and the amount of Cu is low in MG-Si. As a result, more
tiny Ag particles nucleate on the MG-SiNWs than on the EG-SiNWs
(see Fig. S1(b)).

To verify our model, we carefully conducted TEM-EDX analysis
of MG-SiNWs without HNO; treatment. Most tiny metal particles
were Ag, without detecting M; and M, particles, in agreement
with a large-area SEM-EDX analysis. Cu particles were also found
in a few MG-SiNWs, shown in Fig. 3(c) and Fig. S7. Since there
were no Cu ions in the etchant, this provides direct evidence of
the dissolution/renucleation model. Unexpectedly, the diameters
(60 —90nm) of Cu particles were found to be much bigger than
those (~9nm) of the neighboring Ag particles. Due to the posi-
tive electrode potential of Cu, it is reasonable that the renucleation
speed is faster, and its displacement speed by Ag is lower than
those of M, metals. Based on our model, we can conclude that
the difficulty of removing a metal by MaCE increases with posi-
tive increases in electrode potential. Therefore, the MaCE readily
removes M; but hardly removes M,, and it is almost impossible to
remove Ms. Henceforth, the subsequent HNOj3 cleaning step plays
acrucial role in purifying the MG-Si by effectively removing M, and
M3 metals.

3. Conclusion

In summary, we developed a new chemical etching model for
porous SiNW formation by MaCE of MG-Si. This model takes into
consideration various dissolved metal impurities from ‘dirty’ MG-
Si and Ag* ions from original Ag catalysts in the etchant. The
metal ions (nobler than Ni or Co) undergo diffusion and repeated
metal renucleation/dissolution cycles, forming SINWs with homo-
geneously distributed pores despite heterogeneous metal impurity
distribution in MG-Si. Our study not only highlights the impor-
tance of controlling the metal ion concentration and selecting metal
types for engineering porous features in NW, but also explains the
reason for the difficulty in removing noble metals such as Cu. We
believe porous MG-SiNWs have great potential for applications in
thermoelectrics, lithium ion batteries, sensors and photocatalysts,
while keeping fabrication cost extremely low. MaCE could possibly
emerge as a new route to purify MG-Si in the near future through
further optimization of etching conditions.
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This article presents an overview of the fabrication methods of black silicon,
their resulting morphologies, and a quantitative comparison of their optoelec-
tronic properties. To perform this quantitative comparison, different groups
working on black silicon solar cells have cooperated for this study. The optical
absorption and the minority carrier lifetime are used as benchmark param-
eters. The differences in the fabrication processes plasma etching, chemical
etching, or laser processing are discussed and compared with numerical
models. Guidelines to optimize the relevant physical parameters, such as

the correlation length, optimal height of the nanostructures, and the surface

defect densities for optoelectronic applications are given.

1. Introduction

Micro- and nanostructured silicon surfaces are widely known
for their applications in silicon devices, predominantly in photo-
voltaics,lI™ but also for water splitting by photoelectrochemical
catalysis, =8 photodiodes, terahertz emitters,'% highly sensi-
tive opticall’!l and chemical detection devices,!!¥ and microelec-
tromechanical systems.['*l A particular class of nanostructured
silicon is black silicon (b-Si), defined by their extraordinarily
low reflectance over an extremely broad spectral range and for
quasi-omnidirectional incidence of light!'* Besides the low
optical reflectance of the b-Si surfaces, strong light-trapping

(LT) can be achieved for weakly absorbed
photons with energies close to the absorp-
tion edge of silicon."”] These properties of
b-Si are particularly useful for photovoltaic
applications.

The limiting efficiency of a solar cell is
given by the detailed balance of absorp-
tion and radiative recombination'® and
by nonradiative processes like Auger- and
impurity recombination.’”*1 b-Si can
help to approach those limits in two ways.
On the one hand b-Si improves the cou-
pling of light into the solar cell and the
absorption of near band edge photons.
This in turn increases the short circuit
current and on a logarithmic scale also the open circuit voltage.
On the other hand, due to excellent light-trapping properties
b-Si might also allow reducing the solar cell thickness substan-
tially below 100 pm while sustaining a high light absorption.
This reduces nonradiative bulk recombination losses that scale
linearly with the solar cell thickness!'”'® and hence, increases
the open-circuit voltage. Of course, reducing the solar cell thick-
ness also increases the cost efficiency. Decreasing the amount
of required silicon feedstock is a major industry concern as can
be seen by the growing interest in kerf-free crystalline silicon
solar cell technologies.?-?2l Unfortunately, besides bulk effects,
surface recombination imposes a very critical limit to the solar
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cell efficiency!?! especially in thin devices. Hence, an efficient
b-Si solar cell can only be obtained if in addition to good optical
properties a proper electronic surface passivation can also be
obtained. Black-nanostructured silicon surfaces, that are suit-
able for solar cell applications, have been produced by various
methods as shown in Figure 1 and discussed in detail in sec-
tion 2. Solar cell results have been published for dry reactive ion
etching (RIE),?*%! (for cell results see ['*2-31) metal-assisted
wet-chemical etching (MACE),[1353236 fg.]ager structuring
(L-Si),#11:37-491 and the electrochemical structuring of macro-
porous silicon (macP-Si).”12:23.2441-43]

Table 1 summarizes some of the important recent works on
b-Si solar cells. One of the first and certainly still one of the
best solar cell results on multi- and monocrystalline RIE b-Si
were published by Inomata and co-workersi** with efficien-
cies of 16.7% and 17.1%. Their cell concept still incorporated a
standard SiN, layer for passivation and as an additional antire-
flection coating (ARC). Shortly after, Schnell et al.l?’] and Zaidi
et al.’% both claimed that the expected increase in electrical
current induced by higher absorption was predominantly con-
sumed by enhanced surface recombination due to the enlarged
surface area. The cells also suffered from a poor blue response
that was explained by near-surface plasma damage.*”3? Similar
effects were reported by Yuan et al.,?® who investigated MACE-
structured solar cells. The poor blue response of their MACE
b-Si cells could be modeled in terms of a nanoporous low life-
time “dead layer”. Therefore, many groups dealing with b-Si
report that damage removal etching (DRE) of nanostructured
surfaces in alkaline or acidic solutions can help to recover the
charge carrier lifetime and improve the blue response of RIE
or MACE-structured solar cells.}19304] However, if thicker
damaged surface fractions are removed via DRE, the optical
response is compromised due to structural changes.>*% Proper
process integration of DRE requires complicated adjustment of
the initial black etch to obtain low reflection of the final b-Si sur-
face. Hence, it is more desirable to optimize the black etching
step to minimize initial surface damage and contaminations as
proposed by Otto et al.*®l Another idea for improving the blue
response and avoiding DRE is to diffuse the emitter first and
to texture the front surface in a later step by a RIE-like tech-
nique.*’] This concept leads to a slightly higher cell efficiency,
however, in case of this so-called black silicon on emitter (BSOE)
cell, the nanostructures were only half as deep as on the refer-
ence b-Si cell where the emitter diffusion was carried out after
the etching step. Nevertheless, by combining the phosphorus
silicate glass (PSG) removal with the black etch, the number of
process steps may be minimized that is desirable for industrial
applications. For instance, Schifer and Liidemann™® reported
that both saw damage as well as PSG may be removed by low-
damage RIE. Such a process can easily be adjusted to result in
a b-Si layer.”’l Recently, Oh et al.l’] presented an 18.2% efficient
b-Si solar cell on a p-type base with a diffused phosphorous
emitter at the nanostructured front surface fabricated by Ag-
catalyzed MACE structures and alkaline DRE after emitter for-
mation. The nanostructures were passivated by a thermal SiO,
layer. However, it is known that even n-doped Si may be pas-
sivated more effectively by atomic layer deposited (ALD) Al,O5
depending on the doping level.*) Shortly after, Repo et al.>%
reported a cell efficiency of 18.7% on n-type Si with diffused
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boron emitter and RIE nanostructure passivated by ALD Al,O;.
Currently, these results represent the highest conversion effi-
ciencies reported for b-Si solar cells. Even though in both the
cases, the corresponding reference cells still exhibited slightly
higher efficiencies, the b-Si cells were not limited by front sur-
face recombination in the nanostructures but due to insufficient
passivation at the rear side.>>% All examples mentioned so far
rely on diffused emitters forming classic p/n-junction solar
cells. Different solar cell concepts are pursued to exploit the
optical benefits of b-Si. Fiichsel et al.>! report on a b-Si solar cell
using a semiconductor-insulator-semiconductor (SIS) concept

Adv. Optical Mater. 2015, 3, 147-164
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Figure 1. Schematic diagram of the four used blackening methods (not at scale). a) shows the inductive coupled plasma reactive ion etching (ICP-
RIE, or short ICP) process in an atmosphere of SFg and O,; b) depicts the metal assisted wet chemical etching (MACE) process based on Ag or Au
catalyst particles in aqueous solutions of HF and H,0,; c) shows the electrochemical etch cell used for macro-porous silicon (macP-Si) fabrication;
and d) schematically, shows the experimental setup for the fs-laser-treated Si surfaces (L-Si). All schematics indicate the parameters used to prepare
distinct surface morphologies in this work.

absorber with a b-Si-like front and back.’3 Structuring b-Si
by fs-laser irradiation was presented as a promising concept
because under SFg atmosphere a hyperdoped sulfur emitter
can be implanted in the same process step.>3% A tandem solar
cell concept has been proposed wherein the black IR-absorber
is placed on the back side of a diffused solar cell.*] Recently,
back-contact b-Si solar cells have been fabricated that avoid elec-
trically contacting b-Si directly.*>! Apart from all silicon-based

by sputter deposition of a transparent conducting ooxide (TCO)
layer over a thin insulator covering the nanostructured surface.
Ernst et al.¥] presented an a-Si:H/c-Si heterojunction solar cell
based on a thin (=33 pum) macroporous Si absorber. A review
on the matter of heterojunction solar cells based on nanowire
(NW) arrays was recently published by Song et al.l’?l Ion implan-
tation may also be used for emitter formation in macroporous
Si substrates yielding an efficiency of 13.5% on a =34 pm thin

Table 1. Literature overview of several key results on b-Si solar cells.

Author et al. Year b-Si method? Additional Cell type®) Wafer material® Emitter Passivation n (%]
treatments® Scheme
Inomatal?®l 1997 ICP-RIE SIN, ARC + FGA diffused p/multi/p/mono n-type SiN, 16.7/17.1
Schnelll?] 2000 ICP-RIE SIN, ARC* diffused p/multi n-type (POCl3) SiN, 10.9/12.2*
Zaidi% 2001 ICP-RIE DRE diffused p/multi/p/mono n-type SiO; (=10 [nm]) -
Yool?¥! 2006 ICP-RIE - diffused p/multi/p/mono n-type (POCl3) SiO; (=10 [nm]) 10.2/11.7
Saill’] 2007 AAO + ICP-RIE AAO formation diffused p/single n-type (POCl;) -/~ 13.9
Koynov!8l 2007 MACE catalyst removal diffused p/multi / p/tri-c-Si n-type (spin-on) SiO; (=10 [nm]) 12-14
Yool®l 2009 ICP-RIE DRE + SIN, ARC* diffused p/multi / p/mono n-type (POCI;) SiN, 15.1
Yuanl®®l 2009 MACE catalyst removal diffused p/single n-type (POCl;) SiO; (=20 [nm]) 16.8
Huangl”"l 2011 ICP-RIE DRE + SIN, ARC diffused p/multi / p/mono n-type (POCl;) SiN, 17.27
Chenl®’] 2011 RIE DRE diffused p/mono n-type (POCl3) SiO, 18.3
Ernst(*] 2012 macP-Si (=33 [um]) n/a heterojunction p/single a-Si:H SiO,/a-Si:H 7.2
Xial?’] 2011 ICP-RIE-like DRE + SIN, ARC diffused p/multi / p/mono n-type (POCl3) SiN, 15.7
Fiichsel®'] 2012 ICP-RIE - SIS p/mono Sputtered TCO -/~ 8
OhBl 2012 MACE catalyst removal diffused p/mono n-type (POCl3) SiO, 18.2
+ DRE
Shenl#7] 2013 ICP-RIE-like SIN, ARC BSOE diffused p/mono n-type (POCl;) SiN, 15.7
concept
Ernstl'] 2013 macP-Si (=33 [um]) n/a Epitaxial n/mono p-type SiO,/SiN, 13.1
Ernst®3] 2013 macP-Si (=34 [um]) n/a lon-implanted n/mono p-type SiO,/SiN, 13.5
Repol! 2013 ICP-RIE - Diffused n/mono p-type Al,0;3 18.7
Yell9l 2014 MACE DRE diffused p/multi n-type SiN 18.45
Jeong! 2013 RIE - 1BC® n/mono p-type Sio, 13.7
Zieglerl> 2014 ICP-RIE - 1BC® p/mono a-Si:H Al,0; 11.2

dInductive coupled plasma-reactive ion etching (ICP-RIE); Anodic aluminum oxide (AAO); Metal-assisted chemical etching (MACE); PSilicon nitride (SiN,) passivation
and antireflection coating (ARC); Forming gas anneal (FGA) in Hy-containing atmosphere; Damage removal etching (DRE); In the black silicon on emitter (BSOE) concept
b-Si etchting is applied after emitter diffusion; 9Semiconductor insulator semiconductor (SIS) solar cell—very similar to the metal insulator semiconductor (MIS) concept;
9 Doping type (p or n);monocrystalline silicon (c-Si); Multicrystalline silicon (mc-Si); ®Interdigitated back contact cell (IBC).
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homo or heterojunction solar cells, also new concepts including
organic emitters have been recently published with more than
13% efficiency.l®!

Continuous industrial efforts over the last years have been
trying to commercialize various b-Si methods, and some
commercial success has been achieved. RIE-based methods
have been commercialized by several Korean and Germany
equipment companies, such as Jusung Engineering, IPS, and
Roth & Rau. The dry-textured wafers have been used in pro-
duction by several PV manufacturers such as Kyocera or Trina
Solar. Laser ablation and metal-assisted chemical etching have
been pursued by the several U.S. startups, such as SiOnyx, Nat-
core Technology, and Bandgap Engineering.

1.1. Fabrication Methods for Black Silicon

In this review article, we focus on the four most prominent fab-
rication methods of b-Si: dry reactive ion etching in an induc-
tive coupled plasma (ICP-RIE),[154651) electroless MACE with
Agh3>57] and Aul® catalysts, photoelectrochemical anodiza-
tion that leads to the formation of macP-Si,l'4 and the irradia-
tion of the surface with femtosecond (fs) laser pulses (L-Si) in
vacuum.?%*% The various black etching methods (Figure 1)
all lead to homogeneous macroscopically b-Si surfaces with a
rather low reflectance over the whole absorbing range of silicon
as will be shown in section 1.8. However, depending on the
available process parameters the micro- or nanostructures have
different morphologies that will be presented in this section.
The b-Si methods are briefly introduced in the following.

1.2. Black Silicon by Reactive lon Etching (ICP-RIE)

RIE of silicon with halogen radicals is a well-known process for
silicon micromachining.’*® By adding some components to
the etching gas that form a passivation layer on silicon, highly
anisotropic etching can be achieved.’""®? Dry etching of b-Si
has been known for decades as undesired byproduct of silicon
plasmas. It has been first used by Gittleman et al.l®®! from the
RCA laboratories utilizing dry etching in a chlorine plasma
to produce nonreflecting b-Si surfaces for, e.g., improved
absorbers for solar thermal energy conver-
sion. The anisotropic RIE with a mixture of
SF¢ and O, gas was studied in detail first by
Jansen et al.?’ In the plasma, the two mole-
cule species SF¢ and O, are cracked providing
F* and O"radicals, respectively (Figure 1a).
The fluorine radicals will rapidly attack the
silicon surface forming volatile SiF,. In a
competing reaction, the oxygen radicals form
silicon-oxyfluoride (SiF, + O" —>SiO,F,) at low
(cryogenic) temperatures that acts as an etch
stop to F".12%% On horizontal faces, this pas-
sivation layer is etched physically due to ion
bombardment from the plasma. However, on
vertical sidewalls the sputtering of the passi-
vation layer is weaker due to the directionality
of the plasma ions and the sidewalls therefore
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remain protected from chemical etching by fluorine radicals.
As a result, the overall etching process becomes strongly aniso-
tropic. In this regime precipitates from the gas phase can lead to
formation of random nanostructures. Either micromasking by
those particles leads to the direct formation of silicon needles as
observed by Jansen et al.?*! or trenching at the particles creates
randomly distributed etch pits that eventually overlap and leave
needle-like silicon features in-between.!™ The aspect ratio of the
needles can be controlled via the gas pressure which determines
the directionality of the ions and the physical etching compo-
nent by limiting the mean free path of the plasma species. How-
ever, the exact formation mechanisms are still under debatel®>%]
and a detailed numerical model describing this instability is still
missing. Beyond the random formation of micromasks during
the plasma itself, also the tailored fabrication of micromasks
for b-Si is possible by silical® or silicon-oxybromidel®’) nano-
particles. A recent review on the plasma-etched b-Si for photo-
voltaic devices is given by Lin et al.l%®l

The b-Si structures fabricated in this study were made in a
single etching step by ICP RIE in a gas mixture of SFs and O,.["]
Depending on the pressure and time, different b-Si morpholo-
gies have been formed (see Figure 2 and Experimental Section).

1.3. Black Silicon by Metal-Assisted Chemical Etching (MACE)

The formation of nanostructures via etching of silicon in
aqueous solutions of hydrofluoric acid containing an oxi-
dizing agent like HNO; was first described more than 50 years
ago.l®! This particular kind of Si etching, carried out at high
dilution and in certain range of HF/oxidant concentrations, is
commonly referred to as “Stain Etching” (SE). Typically, the
SE forms interference colored films of hydrogenated nano- or
mesoporous silicon over the etched Si substrate. After 1990,
this process attracted significant interest as potential method
for producing luminescent Si films. Provoked by this interest,
the common SE was developed further after the discovery
that it can be accelerated by adding a metal catalyst.’" Shortly
after, a simpler variant of this MACE to produce porous Si
was studied in more detail by Li and Bohn.’? Without appli-
cation of any electrical potential, photoluminescent nanostruc-
tures could be produced on p- and n-type wafers in the dark.?

Figure 2. SEM images of the shallow (left) and the deep (right) ICP-RIE nanostructured b-Si
surfaces passivated with 35 nm Al,0;.The cross-sections were prepared with a focused ion
beam (FIB) system. The b-Si substrate (black) is conformally covered by an Al,O; coating (dark
gray). Note that for preparation reasons the structures were ALD coated with ZnO:Al (white)
and a protective carbon layer (gray) after opto-electronic characterization was completed. In
case of the deep structure a FIB-deposited Pt protection layer (light gray) was used.
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Therefore, MACE quickly gained popularity
and was proposed for various applications in
opto-electronics (see alsol¥ and references
therein). A profound overview on a large
variety of MACE processes, their range of
parameters and various applications can be
found in”! and references therein.

Figure 1D illustrates the principle of MACE
on the representative example of metal cata-
lyst applied as particles on the Si surface.
The H,0, (or other oxidant) from the HF/
H,0, solution is reduced catalytically on the
metal surface by consuming electrons. The
consumed electrons are restored in the metal
via electron transfer from the valence band of
silicon trough the metal/Si interface. Thus,
electronic holes are injected into the semi-
conductor just below the metal. Subsequently, the holes diffuse
to the semiconductor/electrolyte interface close to the particle.
This results in local divalent or tetravalent oxidation of Si sur-
face, depending on the local hole concentration (prerequisites
for porous Si etching or bulk Si etching, respectively). Then, HF
selectively etches the oxidized Si around the metal (mainly at
the periphery and below a particle). As a result, the metal par-
ticles “sink” into the Si due to the underetching, forming a ver-
tical channel. The overall process is electrochemical in nature,
with current flowing between the metal, acting as local cathode
and the Si as anode, although an external current source is not
applied. The shape of the channel, however, is determined by
the etching current distribution in the vicinity of the particles,
which itself is strongly dependent on the size, shape, spatial dis-
tribution, and kind of the metal particles. In general, the etching
direction is towards the Si bulk, although some preferential
etching along (100) crystallographic direction has been observed
especially for Ag particles.’® Due to its underlying catalytic
mechanism and the fact that holes originate from H,0, decom-
position, the method is working for a wide range of doping levels
in n- and p-type Si in combination with many metals®? and can
be applied to Si substrates with different crystallinity (c-Si, mc-Si,
pc-Si, and a-Si:H).['7273] The metal catalyst can be deposited as
an ultrathin discontinuous film before black etching by thermal
vacuum evaporation or sputtering [*7) or by electroplating.*>®!
Alternatively, the catalysis can be triggered by creating nano-
particles in situ during black etching by the reduction of metal
salts.1>3% Depending on the metal catalyst (Al, Cu, Fe, Pt, Pd, Au,
Ag, etc), its deposition technique, the nanoparticle density and
lateral distribution on the wafer surface, the black etching pro-
cess may lead to very distinct surface geometries (see Figure 3).
The Si etching rate mainly depends on the temperature and
H,0, concentration, whereas the latter may also strongly influ-
ence the nanostructure morphology.”!l The dissolution rate of
Si is limited by surface oxidation, as very low HF concentrations
are sufficient for immediate etching of the SiO,.

1.4. Black Silicon by Photoelectrochemical Etching (PEC)
Another method for the electrochemical etching of silicon in

an aqueous HF solution is the anodization via an externally
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Figure 3. Left: SEM image of passivated long nanowires (NWs) fabricated in a 10 min long
Ag-MACE etching step. The NWs are conformally coated with 35 nm Al,O; and have lengths of
~6 pm and diameters of about 50-150 nm. Due to the scale, the passivation layer is not well
visible. Right: Cross-section of the Au-MACE structured b-Si nanocones (NCs). The b-Si surface
(black) is passivated with a 35 nm thick layer of Al,O3 (grey), followed by the ZnO:Al coating
(white) for better visibility. A Pt protection layer was placed on top (light gray).

applied electric current (Figure 1c). This method produces
macP-Si and has been described in detail by Lehmann for both
n-type silicon” and p-type material.*!! To process n-type Si
an additional light source is needed for the generation of elec-
tronic holes, which is similar to the MACE process, lead to an
oxidation of Si atoms at the Si-electrolyte interface. In p-type
Si the holes are the majority carriers such that the minimum
concentration is fixed to the doping level. Charge carrier injec-
tion by light absorption is possible, but not needed. Upon Si
oxidation by hole exchange, subsequently, the SiO, can be dis-
solved by HF. With larger electronic hole concentrations the
pore density increases as the space charge region at the surface
becomes thinner.!! For constant current and HF concentration
at sufficiently low hole concentrations, the pore depth may be
controlled by the etching time and temperature. Depending on
the electrolyte solution and the galvanic current density etch
rates of the order of 0.1-10 pm min™' may be reached in 1 Q
cm p-type (100) Si.Y) Thus, short etching times (=min) are suf-
ficient for electrochemical black etching. The pore diameter
is controlled by the induced current through the wafer back-
contact to the counter-electrode in the electrolyte. This way
the 3D-pore shape can be freely modulated as device design
requires,”” which allows tailoring the optical surface proper-
ties within the available parameter range. Under certain condi-
tions, this method can be used for kerf-free wafering of n-type
Si and in situ black etching in an one-step-process.??l However,
if no lithography is applied to predefine the pore positions, ran-
domly emerging pores in p-type Si tend to overlap, as was the
case here. Hence, the doping level that defines the average pore
distance sets a limit to the minimum achievable feature size.
A typical surface structure fabricated by the macroporous Si
method is shown in Figure 4.

1.5. Black Silicon by Pulsed-Laser Treatment

The formation of surface patterns upon irradiation with pulsed
lasers (see Figure 1d) has been first observed in the 1960s!”°
and was found to occur on many materials.””] Later the effect
was also found for femtosecond laser pulses.”®7°! The forma-
tion of b-Si via fs-laser occurs above a certain fluence threshold
and requires a number of pulses hitting the surface.’”:80-82
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Figure 4. Focussed ion beam (FIB) prepared cross-sectional SEM image
of the macroporous Si surface (macP-Si) (black). The Al,O3 passivation
layer (gray) has a thickness of 35 nm and was covered after opto-elec-
tronic characterization by a layer of ZnO:Al (white) for better SEM-con-
trast. A FIB-deposited Pt layer (light gray) protects the surface from the
beam halo.

Especially, the fact that dopingl®®! and structuring can be per-
formed in a single process step without the need of a predepos-
ited layer of a doping source makes this approach very attractive
in solar cell processing. Furthermore, the surface morphology
and optical absorption properties of such laser-treated Si sur-
faces (L-Si) can easily be tuned from the UV into the IR spectral
region (=2.5 pm).*% Both properties depend on the number of
pulses, irradiation intensity, structuring atmosphere,>3”) and
pulse duration*” of the laser. Furthermore, the temporal and
spatial shape of the laser pulses may be used to control the
absorption behavior in the VIS and IR spectral domain.l3%40
Another advantage is that the laser structuring is independent
from the crystal structure. Laser treatment also modifies the
crystal structureB®34 raising the interest for a working passiva-
tion process. Different b-Si surfaces obtained by fs-laser struc-
turing are presented in Figure 5.

1.6. Limits of the Fabrication Methods of Black Silicon

The range of applicability is quite large for most of the presented
blackening methods. There are no restrictions concerning

Figure 5. Left: FIB-prepared cross-sections of laser-treated silicon (L-Si) surface structures fab-
ricated by 500 subsequent laser pulses, respectively. The sample is coated with a thicker ZnO:Al
layer (white) covering the Al,O; passivation. The “black” L-Si consists of up to 15 pm high
Si spikes with aspect ratios of about 3. Right: SEM topview of the laser-treated silicon (L-Si)
surface after KOH damage removal etching. The standing wave formation with periodicity of
=800 nm corresponds to the used laser light wavelength. The surface was coated with 35 nm
AlL,O; for passivation. After opto-electronic characterization an additional coating of 160 nm

ZnO:Al was deposited by ALD.
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crystal orientations and doping level of the substrate wafers. In
case of the ICP-RIE process this also includes multicrystalline
(mc-) and even microcrystalline (pc-Si) and amorphous silicon
(a-Si), which can mainly be explained by the high isotropy of
the fluorine etching reaction, the purely physical etching of the
passivation layer. Structuring by fs-laser ablation is also a phys-
ical process and therefore is mainly determined by the absorp-
tion behavior of the substrate material. Chemically dominated
processes may be somewhat more restricted to crystallographic
planes. However, MACE also works on mc-, pc-, and a-Si.l’!
An exception is the macroporous Si technique that may only
be used for pore fabrication on monocrystalline Si substrates
in a certain range of doping levels. All four presented methods
can be applied selectively on a single wafer side. However, in
the experimental part of this study only lifetime samples with
bifacially macroscopic identical wafer sides were investigated.
There are further technological limits of b-Si technologies that
are beyond the scope of the review and which have to be consid-
ered for an industrial implementation such as thermal manage-
ment due to enhanced light absorption, mechanical strength
of the nanostructures, structural uniformity over large area or
photon loss after encapsulated in glass.

1.7. Surface Passivation Technologies of Black Silicon

To achieve long effective carrier lifetimes that enable solar cells
with high open-circuit voltages, surface recombination must be
suppressed as far as possible. Thus, effective passivation layers
are essential for high efficiency solar cells especially if nano-
structured surfaces shall be incorporated. For b-Si nanostruc-
tures, SiN, or SiO, passivation schemes have been used.[*®! Since
2006 passivation by ALD deposited Al,05%>%] has been studied
extensively for its outstanding performance on (highly doped
p-type)®’! Si. It has been shown that already very thin layers of
Al)O; are sufficient to obtain very low surface recombination
velocities (SRV).B8911 AL, 05 offers the unique combination of
two complementary passivation effects: first, the coated layer
contains a quite high number of negative fixed charges 2 (up to
Qgix = —1+10" cm™?) that lead to a very strong field effect passiva-
tion, and secondly, the interface exhibits a very
good chemical quality with interface defect
densities as low as Dy = 410'° eV'em2.[
In the experimental part of the this study, we
use ALD-deposited AL,O; as benchmark (see
Experimental Section).

1.8. Optical Properties of Black Silicon

To compare the optical properties of the dif-
ferent b-Si technologies under similar con-
ditions, we have made an experimental
comparison with these technologies from
different groups world-wide. We processed
all samples similar (see Experimental) except
the b-Si fabrication step and measured their
absorption (Figure 6) and in section 1.9 their
optoelectronic properties. As reference sample,
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Figure 6. Comparison of the spectral absorption of the investigated
black etching methods. Plot a) presents an overview; a zoom into the
UV/VIS range is given in (b); and (c) displays the band edge region of
Si. Shown are the ICP deep (dash-dotted light blue), the superstructure
(dashed cyan), the long Ag-MACE NWs (solid green), the Au-MACE NCs
(dashed yellow), the macP-Si (dash-dotted red), and the black L-Si sample
(dotted red). The graphs of the experimental (KOH, unstruct.) as well
as the numerically simulated reference spectra appear in the same line
styles and colors.

we used a planar sample (Reference) and a KOH-treated leading
to inverted pyramids (KOH pyramids). The absorption of the
KOH sample is about 92% between 450 and 950 nm. Above
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1000 nm the texture exhibits the expected light-trapping behavior.
For comparison, two theoretical limits are included: the perfect
antireflection coating without light trapping and the Lamber-
tian limit as discussed by Yablonovitch.*¥l The perfect antireflec-
tion coating was calculated by neglecting the first reflection of
incoming light at the sample's surface but taking into account the
reflection at the rear Si/air interface. The ergodic limit for light-
trapping structures was calculated by assuming a Lambertian
scatterer that also acts as a perfect ARC.’ Note that it is assumed
also in the numerical calculation that are scatters on both sides
of the wafer. Since there is no perfect reflector on the backside,
the total escape probability of light is increased by a factor of two.
Hence, in accordance with the publication of Deckman et al.”!
bifacial application of light randomizing structures decreases the
maximal path-length enhancement to 2n? (n = 3.5 for c-Si). The
simulations are based on the material data of Si published by
Green.’®l A wafer thickness of 250 pm was assumed. As shown
in Figure 6, with a perfect ARC but without any light trapping,
the total absorption in the range from 300 to 1180 nm is 84.4%.
With Lambertian light trapping, this value increases to 92.7% in
the same spectral range. Representative samples are also shown
in Figure 6 for the four different b-Si technologies. More details
can be found in the supplement information.

The optical absorption measurements of the ICP-RIE treated
samples (see Figure 2) show depending on their depth very
different properties (see Figure S2, Supporting Information).
The deep b-Si structure (ICP deep) has both a better antireflec-
tion effect as well as more effective light trapping. Its absorp-
tion varies between 97% and 98.7% in the interval of 340 and
515 nm. The light-trapping performance of the ICP deep is as
good as the KOH texture under normal incident light but has
a better antireflection effect in the VIS and NIR spectral range
(Figure 6). The light trapping is close to the 2n? limit. Here, the
question arises what happens if one combines the KOH and the
ICP-RIE b-Si. Such a superstructure was fabricated by shallow
ICP etching of and underlying KOH-textured surface. The com-
bination shows indeed an improved absorption in the UV/VIS
compared with the shallow and intermediate structure as well
as the KOH texture alone (Figure 6, KOH+ ICP shallow). Its
absorption drops from 97.9% at 325 nm to 94% at 900 nm.
The superstructure exhibits the strongest light trapping in
this study and is closest to the ergodic limit. As in the case of
ICP deep, the superstructure KOH+ ICP shallow profits from
a lower reflection at long wavelengths. All ICP-RIE structures
effectively reduce or virtually completely suppress the reflection
peak of Si around 370 nm resulting in a high UV absorption.

The optical absorption spectra of the Au-MACE (Au-MACE
cones) and Ag-MACE (Ag-MACE wires long) samples as well as
the macP-Si structure are also displayed in Figure 6. As shown
in Figure S3, (Supporting Information), these two MACE struc-
tures show the highest absorption in the UV and VIS spectral
range. For the MACE sample the typical absorption dip of Si
at 370 nm is virtually completely suppressed as its absorption
drops less than 0.3%. The Au-MACE cone absorption increases
to over 99.6% at A = 500 nm. The light-trapping properties at
the Si band edge are shown in detail in Figure 6(c). The Au-
MACE cone and the Ag-MACE wires long show indistinguishable
light-trapping behavior being about 3% less effective than the
KOH texture at 1100 nm. The macP-Si sample has a maximum
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Figure 7. Integrated total optical absorption between 300 and 1180 nm of the black-etched
samples passivated with 35 nm Al,O3 in comparison with an equally treated sample with KOH
random pyramid texture and an unstructured shiny-etched reference. The calculated absorption
limits of a perfect antireflection coating with no light trapping (dashed black) and the one with
Lambertian light trapping (dash-dotted black line) are also shown. The samples are sorted by
absorption efficiency in descending order. Similar processes are grouped by color (Au-MACE:
cyan); (Ag-MACE: blue); (ICP-RIE: red); (macP-Si: yellow); (L-Si: magenta); (L-Si+DRE: green);

(References: black).

absorption of 97.4% being reached around 550 nm. The absorp-
tion slightly decreases to 96% at 900 nm that is 4%-5% more
effective than the KOH sample. In comparison with the latter,
the macP-Si exhibits a marginally (1.5% at 1100 nm) stronger
light-trapping performance and a slightly weaker but still pro-
nounced absorption dip at 370 nm.

Finally, the optical properties of different fs-laser-structured
samples were studied (See Figure S4, Supporting Information).

The black sample (L-Si black) displays a very similar charac-
teristic like the KOH texture in the UV (Figure 6). In the VIS it
absorbs almost 90%. With increasing wavelengths its absorp-
tion slightly drops. Note that above 1040 nm L-Si black captures
more light than the KOH pyramids and above 1115 nm even
more than the Lambertian scatterer.

In comparison, the Au- and Ag-etched MACE b-Si struc-
tures exhibit the highest absorption in the UV and VIS spec-
tral range followed by the deep ICP-etched b-Si. Above 475 nm
the macP-Si sample absorbs more light than the superstructure
KOH + ICP shallow. LT of all samples in this plot is rather close
to the Yablonovitch limit and in all cases very similar for wave-
lengths greater than 1050 nm. The macP-Si and the superstruc-
ture KOH + ICP shallow, both are slightly more effective than
the KOH pyramids over the whole displayed range. The MACE
samples (Au-MACE cone and Ag-MACE wires long) capture only
3% less normal incident light than the KOH texture around
1120 nm. A summary of all 16 samples of this study con-
cerning their total integrated absorption between 300 and
1180 nm is shown in Figure 7 and a Table with the data
is shown in the supplementary information (Table 2 and
Table 3).
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1.9. Charge Carrier Lifetimes in Black Silicon

7 Beyond the optical properties of b-Si giving
some indications about the maximum short
circuit current [, the effective carrier life
time 7. is the second critical parameter
for b-Si structure, giving some indications
about the maximum open-circuit voltage
Voo Therefore, the effective lifetime 7.4 of all
16 samples was measured determined experi-
mentally by the quasi-steady-state photocon-
ductance (QSSPC) method.””! The given
lifetime values in this section were meas-
ured at an injection level of AN = 10" cm™
if not indicated otherwise (Table 3, Figure 8).
The lifetime reference (Reference) is an
unstructured out-of-box wafer that was only
cleaned, passivated, and annealed. Its life-
time of more than 3 ms (Figure 8) is compa-
rable with state of the art passivation results
based on the similar substrate material with
the same doping level and surface passiva-
tion quality.®® Furthermore, according to the
current understanding, the value is close to
the intrinsic lifetime limit of 1 Q cm p-type
Si,°8l which represents the ultimate limit to
the achievable open-circuit voltage in a solar
cell.P190 This limitation is noticeable espe-
cially for high injection levels indicated by the
drop in 7. toward AN = 10'® cm=. The injection level depend-
ence of our reference indicates very stable low light behavior as
the lifetime is virtually constant toward lower excess charge car-
rier densities (Figure S5, Supporting Information). Assuming

Table 2. Geometrical parameters and optical performance indicators of
the samples that operate in a wave-optics regime extracted from experi-
mental data combined with simulation.

Sample LA HP) Ruvwis 300-1000  A/ALambert”)
[pm] [pm] [nm] 1050-1180
[%] [nm]
[%)
Lambertian - - 0.0 100
macP-Si 0.360 0.76 3.6 96.2
ICP deep 0.190 1.85 2.1 90.8
Au-MACE nanocones 0.120 0.65 0.6 90.4
Ag-MACE long NWs ~ 0.085-0.100 5.80 0.6 89.3
Ag-MACE short NWs ~ 0.085-0.100  2.55 0.8 72.7
ICP intermediate 0.115 0.55 7.4 59.8
ICP shallow 0.100 0.59 7.5 43.2
Au-MACE nanopores 0.045 0.53 35 335
Ag-MACE nanopores 0.030 0.55 4.8 25.0

3Lateral correlation length estimated from 1D FIB cuts as explained in the text;
b)Peak-to-valley height estimated from 1D FIB cuts as explained in the text;
“IRelative absorption performance as compared with a Lambertian scatterer with
maximum nonresonant light trapping. The values are renormalized to the absolute
absorption of 53.2% in this spectral region.
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Table 3. Overview of passivated b-Si samples and references. Shown are the passivation quality in terms of t.g, and S.g and the overall optical
absorption and light-trapping performance. The QSSPC data have relative errors of up to 25%.

Sample/Structure T [s] Setman? €M ST Snano/Seer Yonin® AnanofArer Omax2Ds mano/Dser - Aror 300-1180 Ay i 300-1000 A (LT)®) 1050-1180
[a.u] [a.u] [a.u] [nm] [%] [nm] [%] [nm] [%]

Unstructured reference 3.0+1.0-10° 41+13 1 1 1 60.3 .3 6.9
KOH pyramids 983 £ 190 12.7+£28 3.09+0.12 1.7£0.17 1.8+£0.2 85.1 91.8 48.9
ICP shallow 1142 11 2.66 =2-4 =0.9-1.3 80.4 92.5 23.0
ICP intermediate 1597 7.8 1.90 =2-4 =0.6-1.0 82.2 92.6 31.8
ICP deep 677 18.5 4.49 =5-10 =~0.5-0.9 90.0 97.9 48.3
Superstructure KOH + shallow 890.7 14 3.41 =3.4-7 =0.5-1.0 88.8 96.0 51.0
Au-MACE nanocones 110.6 113 27.5 =3-6 =5.5-9 91.3 99.4 48.1
Ag-MACE nanopores 102.4 122 29.7 =3-5 =~6-10 80.9 95.2 133
Ag-MACE short NWs 48 261 63.4 =10-14 ~4.5-6 89.3 99.2 38.7
Ag-MACE long NWs 9.1 1374% 334 =25-45 =7-13 91.1 99.4 47.5
macP-Si 7.6 1635% 398 =2 =200 89.3 96.4 51.2
Laser (pink), [after DRE] =1.0[5.6] 12200% [2230]* 2950 [543] - - 57.3,[721]  67.2[79.6] 9.7, [34.6]
Laser (gray), [after DRE] =11[1.7]  11600% [7400]* 2830 [1790] - - 73.2,(78.0]  78.9[84.5] 43.4,[44.2]
Laser (black) =1.1 122007 2950 =2 =1500 83.8 89.2 54.8
Perfect ARC (no LT) - - - - - 84.4 99.5 11.0
Lambertian (max LT) - - - - - 92.7 100 53.2

AFor AN = 10'° cm™. If not indicated otherwise the relative error estimated to be 30%; b)Semmax was calculated by Segma, < W/27T (Equation (1)) assuming a wafer thickness
of W =250+ 25 pm. The error of this estimation is lower than 5% as long as St < D,/(4 W) with D, =30 cm s~! the minority carrier diffusion constant.lPru%4l; IMeasured
or conservatively estimated surface enlargement factor ¥in < %ue = Anano/Arer- The relative error is estimated to be lower than 50% if not indicated otherwise; d)Estlmatlon
of the maximum number of total recombination active defects relative to the reference which were introduced by black etching 8. 2 . The true number of recombina-
tion active defects, 8yue = Ds nano/ Ds refs IS €xpected to be inferior to 8, In accordance to error propagation from [c], the error of &,,,, is estimated to be lower than 40%;
¢)Absorption in the spectral range of 1050-1180 nm. This spectral regime is mostly affected by light trapping in the structures; “The SRV may be influenced by either a
deteriorated bulk lifetime, or could be limited due to minority carrier diffusion processes.

4

10 R R | IEELEEEES EEEE | ‘l’j: T .......... SRR EEE e : lnﬁnlte bu_lk hfetime, the measured effec.

£21 5 st a3 3 & o S Iheicionr oM AR e -Reference. R tive lifetime of 3 ms translates into a max-
L A ICP intermediate X K K R

I 2 (CP shallow .} imum surface recombination velocity of

I 3 KOH pyramids Seff = 4.1 £ 0.8 cm s7!. This value is calcu-

I 4 KOH+ICP shallow | Iated by the worst case approximation after
v-::-51.CP.d.eep SRR i PP

16 Au-MACE cones Sproul®! ascribing all recombination to the
.. M Surface.

Seﬂ = Seff max — W /(ZTeH) (1)
pores ] where W is the wafer thickness and the factor
of two accounts for identically structured sur-
faces on the front and rear side of the wafer
(see Supporting Information).
The passivated and annealed KOH tex-
tured wafer (KOH pyramids) exhibits a
-------------- lifetime of 0.98 ms at AN = 10" cm™,

_ 4n15,...-3
teﬁ/us(AN_ﬂ) cm™)
=

0° || corresponding to Ser = 12.7 cm s7L. Like the

Ref1 2 3 4 5 6 7 8 9 10111213 14 1516 unstructured reference, its lifetime depends

sample # only very weakly on the excess charge carrier

Figure 8. Minority char o i fbsi | d et e level of density (Figure S5, Supporting Information).
. y charge carrier lifetimes of b-Si samples and references at an injection level o The intermediate b-Si structure (ICP

AN =10" cm~l, All samples were cleaned, passivated with 35 nm Al,O; and annealed. The results ; ) \
are sorted by lifetime in descending order. Similar processes are grouped by color (References: 1ntern}ed1ate). Wl.th T = 1.6 ms exhibits
black); 