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Liste der verwendeten Symbole

Im Folgenden sind die in dieser Dissertation verwendeten Symbole und deren Bedeutung

aufgelistet. Zudem sind nachfolgend die wichstigsten Abkürzungen ausgeschrieben.

Symbol Bedeutung SI-Einheit

an Parameter zur Annäherung des Brechungsindex

B Koeffizient der strahlenden Rekombination m−3s−1

c Lichtgeschwindigkeit m/s

c0 Vakuumlichtgeschwindigkeit (2.998 ×108 m/s) m/s

cp Spezifische Wärmekapazität bei konstantem Druck J/(kg·K)

CAuger Auger-Rekombinationskoeffizient (3.79 ×10−31 cm6s−3) m6s−3

Cb Oberflächenkonzentration m−3

Cl,sat Sättigungslimit von flüssigem Silizium m−3

Cl,0 Dotierstoffkonzentration in flüssigem Silizium m−3

Cne Auger-Koeffizient für Elektronen (2.8 ×10−31 cm6s−3) m6s−3

Cnh
Auger-Koeffizient für Löcher (9.9 ×10−31 cm6s−3) m6s−3

Cs,0 Dotierkonzentration im erstarrten Silizium m−3

d Substratdicke m

dabl Ablationstiefe m

ddop Dotiertiefe m

dm Schmelztiefe m

D∗ Wärmediffusionskonstante 1/s

Damb Ambipolarer Diffusionskoeffizient m2/s

Dl Bor-Diffusionskoeffizient in Flüssigphase (3 ×10−4 cm2/s) m2/s

e Elementarladung (1.602 ×10−19 C) C

Eg1 Energie der indirekten Bandlücke von Silizium (1.1557 eV) eV

Eg Energie der direkten Bandlücke von Silizium (3.4 eV) eV

Ep Pulsenergie J

Eph Photonenenergie J

Et Energieniveau der Störstelle eV

frep Pulswiederholfrequenz s−1
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Symbol Bedeutung SI-Einheit

F Laserfluenz J/m2

F̂ Pulsspitzenfluenz J/m2

Fabs Absorbierte Fluenz J/m2

Fth Schwellfluenz, hier: Schmelzschwellfluenz J/m2

Fth,abl Ablationsschwellfluenz J/m2

Fth,aSi Schwellfluenz der Amorphisierung J/m2

G Erzeugungsrate von Elektronen bzw. Löchern m−3s−1

Gi Temperaturgradient an der Phasengrenze K/m

h Planck’sches Wirkungsquantum (6.626 × 10−34 J·s) J·s
h̄ Reduziertes Planck’sches Wirkungs-

quantum (1.055 × 10−34 J·s) J·s
H Enthalpiedichte J/m3

I0 Vom Laser emittierte Intensität W/m2

Ieff Vom Medium effektiv absorbierte Intensität W/m2

Irefl Reflektierte Intensität W/m2

j Wärmefluss kg·m2·s−3

J0e Emittersättigungsstromdichte A/m2

k Temperaturleitfähigkeit m2/s

kB Boltzmann Konstante (1.38 × 10−23 m2·kg·s−2·K−1) m2·kg·s−2·K−1

k0 Segregationskoeffizient

l0 Intrinsische Absorptionslänge m

leff Effektive optische Eindringtiefe m

lth Thermische Eindringtiefe m

lT Wärmediffusionslänge m

La Latente Wärme pro Atom eV

L Latente Schmelzwärme für
kristallines Silizium (50.55 × 103 J/mol) J/mol

M2 Beugungsmaßzahl

m0 Ruhemasse des Elektrons (9.1 × 10−31 kg) kg

m∗ Reduzierte effektive Masse kg

ni (intrinsische) Ladungsträgerdichte m−3

nAug Durch Auger-Rekombination reduz. Ladungsträgerdichte m−3

nc, v Effektive Zustandsdichten in Leitungs- und Valenzband m−3

nDiff Durch Diffusion reduzierte Ladungsträgerdichte m−3

ne Elektronendichte m−3
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Symbol Bedeutung SI-Einheit

nfc Dichte der freien Ladungsräger m−3

nG durch Bestrahlung erzeugte Ladungsträgerdichte m−3

nh Löcherdichte m−3

ni Intrinsische Ladungsträgerdichte m−3

nt Defektdichte m−3

Nd Anzahl elektrisch aktiver Dotieratome

Nfc Anzahl freier Ladungsträger

P Leistung W

rm Schmelzradius m

q Elementarladung (1.602 x 10−19 C) C

Q Wärme J

RDiff Diffusionsrate 1/s

Reff Effektive Reflektivität der Oberfläche

RSh Schichtwiderstand in Ω/sq

RSi Reflektivität der Siliziumoberfläche

tm Schmelzdauer s

tm2 Schmelzdauer des zweiten Doppelpulses s

ΔT Unterkühlung oder Temperaturerhöhung K

T0 Ausgangs- oder Umgebungstemperatur K

TaSi Schmelztemperatur amorphes Silizium (1480 ± 50 K) K

Tc Umwandlungstemperatur K

Te,h Temperatur der Elektronen (e) bzw. Löcher (h) K

Ti Temperatur der Phasengrenze K

Tm Schmelzpunkt des kristallinen Siliziums (1683 K) K

Tsurf Oberflächentemperatur der Probe K

Tvap Verdampfungspunkt kristallines Silizium (3151 K) K

Ua Aktivierungsenergie eV

UAug Auger-Rekombinationsrate 1/s

UOszi Spannungssignal am Oszilloskop V

Urad Rekombinationsrate der strahlenden Rekombination 1/s

USRH SRH-Rekombinationsrate 1/s

vaSi Erstarrungsgeschwindigkeit der Amorphisierung (18.5 m/s) m/s

vi Phasenfrontgeschwindigkeit (Index i steht für interface) m/s

vrecr Geschwindigkeit d. Erstarrungsfront (engl.: recrystallization) m/s
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Symbol Bedeutung SI-Einheit

v̂recr Maximale Geschwindigkeit der Erstarrungsfront m/s

v̄recr Mittlere Geschwindigkeit der Erstarrungsfront m/s

vth Thermische Geschwindigkeit der Ladungsträger m/s

VOC Offene Klemmenspannung V

w Schichtdicke m

zi Position der Phasengrenze (Abstand zur Oberfläche) m

Griechische Buchstaben

Symbol Bedeutung SI-Einheit

α0 Intrinsischer Absorptionskoeffizient m−1

αeff Effektiver Absorptionskoeffizient m−1

β Koeffizient zur Linearisierung der IRF

γ Adiabatenexponent

ε0 Dielektrizitätskonstante des Vakuums
(8.854 ×10−12 AsV−1m−1) A·s/(V·m)

η Effizienz oder Wirkungsgrad

θ Precursorbeladungsdichte m−2

κ Extinktionskoeffizient

λ Wellenlänge m

λth Wärmeleitfähigkeit W/(m·K)

μe Elektronenmobilität in Silizium (1400 cm2 V−1s−1) m2/(V·s)

μh Löchermobilität in Silizium (450 cm2 V−1s−1) m2/(V·s)

ρ Dichte kg/m3

σe,h Einfangquerschnitt für Elektronen (e) bzw. Löcher (h) m2

σeff Effektiver Einfangquerschnitt m2

σsh Schichtleitfähigkeit in sq/Ω
τDiff Diffusionszeit s

τe0 Ladungsträgerlebensdauer der Elektronen s

τeff Effektive Ladungsträgerlebensdauer s

τep Elektron-Phonon Relaxationszeit s

τh0 Ladungsträgerlebensdauer der Löcher s

τp Pulsdauer s

τr Rekombinationslebensdauer s

τSRH Ladungsträgerlebensdauer (SRH-Rekombination) s
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Symbol Bedeutung SI-Einheit

Θ Heaviside-Sprungfunktion

ω Kreisfrequenz des Lichts s−1

ω0 Radius der Strahltaille m

ω0,HeNe Radius der Strahltaille des HeNe Lasers m

ω0,Pyro Radius der Strahltaille des PyroFlex™ Lasers m

ψ Maß für die Ansprechempfindlichkeit der Photodiode

ζ Spannungsoffset V

Abkürzungen

Abkürzung Bedeutung

4pp Vier-Spitzen-Methode (englisch: four point probe)

aSi amorphes Silizium

ADE alternating direction explicit

AOM akusto-optischer Modulator

BSG Borsilikatglas

CZ Czochralski-Wafer

cw continuous wave

DLTS Deep Level Transient Spectroscopy

EOM elektro-optischen Modulator

FZ float-zone

GGW Gleichgewicht

GILD Gas Immersion Laser Doping

HF Flusssäure

IISB Fraunhofer Institut für Integrierte Systeme
und Bauelementetechnologie

ISE Fraunhofer Institut für Solare Energiesysteme

IR infrarot

IRF Interface-Response-Funktion

KM Kinetisches Modell

LB Leitungsband

LCP Laser Chemical Processing

MSM MicroSpotMonitor

MEMS mikro-elektro-mechanische Systeme
(englisch: micro-electro-mechanical systems)
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Abkürzung Bedeutung

MOPA Master Oscillator Power Amplifier

PECVD plasma-enhanced chemical vapour deposition

PL Photolumineszenz

PSG Phosphorsilikatglas

PÜ Pulsüberlapp

QSSPC quasistationäre Photoleitfähigkeit
(englisch: quasi-steady-state photoconductance)

RCA nasschemischer Reinigungsprozess

RLZ Raumladungszone

RT Raumtemperatur

Si Silizium

SIMS Sekundärionen-Massenspektroskopie

SRH Shockley-Read-Hall (Rekombination)

TA transversal akustisch(e Phononen)

TO transversal optisch(e Phononen)

TTL Transistor-Transistor-Logik

UKP Ultrakurze (Laser-)Pulse

UV ultraviolett

V Vacancy

VB Valenzband

XPS X-ray Photoelectron Spectroscopy

YAG Yttrium-Aluminium-Granat

YDFA Ytterbium-dotierter Faserverstärker
(englisch: ytterbium doped fiber amplifier)





Kurzfassung

Die Bearbeitung von Silizium mit Hilfe von Laserstrahlung gewinnt in der Halbleiter-

und Photovoltaikindustrie zunehmend an Bedeutung. Laserbasierte Dotier-, Strukturie-

rungs- und Abtragsprozesse treten in Konkurrenz zu den etablierten Fertigungsverfah-

ren. Bei der Laserbearbeitung von Silizium werden jedoch häufig die mechanischen und

elektronischen Eigenschaften des Halbleiters ungewollt verändert, wodurch die Funkti-

on des Bauteils beeinträchtigt wird. Um laserbasierte Prozessschritte für diese Industrien

zu qualifizieren, werden daher im ersten Teil der vorliegenden Arbeit die Wirkzusam-

menhänge bei der Laserbearbeitung von Silizium ermittelt und analysiert. Im zweiten

Teil werden diese Erkenntnisse genutzt, um mit einer geeigneten zeitlichen Pulsformung

eine schädigungsarme Laserbearbeitung durchzuführen.

Typischerweise sind diese laserinduzierten Schädigungen Gitter-Leerstellen, sogenannte

Vacancies, über welche Ladungsträger rekombinieren. Je höher die Vacancy-Dichte im

Halbleiter, desto höher ist die Rekombinationsrate und desto geringer fällt die Ladungs-

trägerlebensdauer aus. Zur Herstellung von Solarzellen mit hohem Wirkungsgrad wird

eine hohe Ladungsträgerlebensdauer benötigt. Vacancies entstehen beim Wiedererstarren

des lasergeschmolzenen Siliziums in Abhängigkeit der Geschwindigkeit der Erstarrungs-

front. Je höher die Geschwindigkeit der Erstarrungsfront, desto mehr Vacancies entstehen.

Zur Erarbeitung dieser Wirkzusammenhänge wurden theoretische Betrachtungen sowie

experimentelle Untersuchungen zum laserinduzierten Schmelz-, Diffusions- und Erstar-

rungsvorgang von Silizium durchgeführt. In allen im Rahmen dieser Arbeit durchge-

führten Untersuchungen wurde gepulste Laserstrahlung mit Pulsdauern im Bereich zwi-

schen zwei und sechshundert Nanosekunden oder weniger Pikosekunden verwendet.

Als Dotierstoffquelle dienten wenige Nanometer dicke und mit Bor angereicherte SiO2-

Schichten. Auf Basis der in dieser Arbeit vorgestellten Ergebnisse werden allgemein-

gültige Zusammenhänge zwischen Schichtaufbauten und Laserparametern für die

Dotierung aus SiO2:B-Precursorn abgeleitet. Diese sind in Kapitel 4 zusammengefasst.

Der laserinduzierte Schmelz- und Erstarrungsvorgang wurde im Experiment zeitaufge-

löst untersucht. Hierfür wurde die temperaturabhängige Änderung der Reflektivität des

Halbleiters genutzt. Beim Wechsel des Aggregatzustands von fest nach flüssig steigt die-

se sprunghaft an. So konnte mit Hilfe der zeitaufgelösten Reflexionsmessung die Zeit-

spanne, in welcher das Silizium aufgrund der Laserbestrahlung im flüssigen Zustand
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vorlag, bestimmt werden. Darüber hinaus wurde die Änderung der Oberflächentempe-

ratur in der Bearbeitungszone während der Laserbestrahlung aus dem Reflexionssignal

abgeleitet. Zum ersten Mal wurde die gesamte Aufheiz-, Schmelz-, Erstarrungs- und

Abkühlphase der Siliziumoberfläche während der Laserbestrahlung bei Pulsdauern zwi-

schen 10 ns und 500 ns experimentell erfasst.

Bei einer Oberflächentemperatur über dem Schmelzpunkt bestimmt deren Verlauf die

Position und Bewegung der Phasengrenze zwischen dem festen und flüssigen Gebiet.

Daraus ergeben sich die Schmelzdauer sowie die Phasenfrontgeschwindigkeiten. Für

eine Vacancy-arme Laserbearbeitung von Silizium muss die Geschwindigkeit der Er-

starrungsfront so gering wie möglich sein. Daher liegt der Kern dieser Arbeit in der

Erarbeitung einer Methode zur Kontrolle der Bewegung der Phasengrenze durch geeig-

nete Einbringung der Wärme durch den Laserstrahl.

Hierfür wurde erstmals die „Pulsformung“ im Nanosekunden-Pulsdauerbereich genutzt.

Beispielsweise kann durch das „Anhängen“ eines sogenannten „Nachpulses“ mit ge-

eignetem zeitlichen Intensitätsverlauf an einen „Rechteckpuls“ mit konstantem Intensi-

tätsverlauf ein langsames Erstarren der Schmelze erreicht werden. Über den Nachpuls

wird dem Laser-Material-Interaktionsgebiet eine etwas geringere Energiemenge zuge-

führt als die, die beim Erstarren nach der Laserbestrahlung mit dem einzelnen Recht-

eckpuls an die Umgebung abfließen würde. Die durchgeführten Prozesssimulationen

zeigen, dass hierfür der Intensitätsverlauf des Nachpulses zu jedem Zeitpunkt proportio-

nal zum Wert der Geschwindigkeit der Erstarrungsfront, wie sie bei der Bestrahlung mit

dem Rechteckpuls auftreten würde, sein muss. Mit Hilfe weiterer Simulationen wurden

verschiedene Pulsformen zur Reduktion der Geschwindigkeit der Erstarrungsfront sowie

zur Vergrößerung des Prozessfensters und zur Erhöhung der Prozessstabilität abgeleitet.

Die Geschwindigkeit der Erstarrungsfront kann so bei Verwendung geformter Laser-

pulse im Vergleich zur Laserbestrahlung mit Rechteckpulsen um eine Größenordnung

reduziert werden. Eine weitere Reduktion ist in der Praxis aktuell aufgrund der Ein-

schränkungen bei der Laserleistungssteuerung weder möglich noch notwendig. Die so

ausgelegten Laserpulse führen im Experiment zu einer Reduktion der Defektdichte um

bis zu zwei Größenordnungen und zu Ladungsträgerlebensdauern vergleichbar mit ei-

ner unbearbeiteten Siliziumprobe. Die vorgeschlagene Prozessführung erlaubt somit ei-

ne schädigungsarme Laserbearbeitung von kristallinem Silizium. Die Arbeit wird durch

den experimentellen Nachweis abgeschlossen, dass auch das Auftreten von amorphem

Silizium bei der Bearbeitung mit ultrakurzen Laserpulsen von der Geschwindigkeit der

Erstarrungsfront abhängt. Bei diesem Prozess treten ringförmige Bereiche aus amor-

phem Silizium auf, was ebenfalls durch die erarbeitete Modellvorstellung erklärt wird.
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Processing silicon by using laser radiation is becoming more and more important in the

photovoltaic and semiconductor industry. Laser-based doping, structuring and ablation

processes thus start competing with established processes. However, laser-based proces-

ses often compromise the mechanical and electrical properties of the semiconductor and

lead to a deterioration of component function and quality. To heal these laser-induced

damages, laser-processed devices are usually annealed in subsequent tempering steps.

In order to omit these additional processing steps and make laser-based processes attrac-

tive for these industries, the goal of this thesis is to elaborate a laser process that allows

for low-defect laser machining of monocrystalline silicon. Therefore, the first part of

this work addresses the identification and analysis of the cause-effect-relationships in

laser irradiation of silicon. These relationships are then used in the second part to realize

low-defect laser machining of silicon by means of suitable temporal pulse shaping.

Typically, the aforementioned laser-induced defects are voids in the lattice structure,

also called vacancies. These vacancies emerge during the rapid resolidification of liquid

silicon, especially after laser-induced melting processes. It is to be noted that the num-

ber of vacancies increases in proportion to the height of the resolidification velocity.

Vacancies can be detected by means of deep level transient spectroscopy (DLTS) mea-

surements. Just like any other crystal defects, vacancies act as centers for Shockley-

Read-Hall recombination, due to which charge carriers are eliminated. The higher the

vacancy density, the higher is the recombination rate, and thus, the shorter is the carrier

lifetime. However, long carrier lifetimes need to be achieved in order to realize e. g.

silicon solar cells with high efficiencies.

Theoretical as well as experimental studies were conducted in order to analyze the cause-

effect-relationships between laser radiation, processing parameters and laser-

induced melting, doping and resolidification processes of crystalline silicon. In contrast

to most other studies, this work focuses on the explanation of process results by correla-

ting them with so-called process characteristic parameters instead of correlating them

directly with laser parameters. Process characteristic parameters such as surface tem-

perature, melting and resolidification velocity, doping profile, etc. are the underlying pa-

rameters that determine the process results. Their dependencies on the laser parameters

were identified by simulating the laser-induced melting and resolidification processes.
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It was shown that, among other things, the vacancy density is proportional to the maxi-

mum resolidification velocity and this, in turn, is inversely proportional to the root of the

laser pulse duration.

A frequency doubled PyroFlex™ laser from PyroPhotonics, emitting laser pulses with

durations ranging between 2 ns and 600 ns, or a TruMicro 5x50 laser source from

TRUMPF, emitting laser pulses with a duration of a few picoseconds, were used for

all experimental studies. For each pulse duration, the special laser architecture of the

PyroFlex™ laser allows the modulation of the pulse intensity with 1 ns resolution in the

temporal domain almost without any dependency on other laser parameters. By using

this laser source, the laser-induced melting and resolidification processes were characte-

rized time-resolvedly with the help of a pump-probe setup. The measurement principle

is based on the temperature dependence of the reflectivity of the semiconductor, which

was detected by a fast photodiode.

When silicon changes its physical state from solid to liquid, its reflectivity raises rapidly.

Hence, the melt duration, which is defined as the duration during which a laser molten

silicon volume remains in its liquid state, was determined by means of time-resolved

reflectance measurements. Furthermore, a calibration method was developed that allows

the deduction of the actual surface temperature in the laser-material-interaction area ba-

sed on the detected reflection signal during laser irradiation. For the first time, the en-

tire laser-induced heating, melting, resolidification and cooling processes of the silicon

surface during laser irradiation with pulse durations between 10 ns and 500 ns were

captured time-resolvedly.

In order to propose an explanatory model for the laser-assisted boron doping process,

monocrystalline silicon wafers were coated with SiO2:B precursor layers with thicknes-

ses ranging between 5 nm and 80 nm. X-ray photoelectron spectroscopy (XPS) measu-

rements showed that this precursor system remains in its solid physical state and stays

on top of the wafer during laser irradiation. The diffusion of boron atoms into the silicon

bulk is not as pronounced as the evaporation into the ambient environment. The boron

incorporation rate is proportional to the concentration gradient of the precursor-silicon

interface. Unlike the ambient environment (e. g. N2 or Ar), the thickness of the precursor

layer has no measureable impact on the doping efficiency. It furthermore influences the

optical characteristics of the precursor-silicon system.

In cases of surface temperatures above the melting point, the surface temperature deter-

mines the position and movement of the interface between the liquid and solid region.

Melt duration as well as melting and resolidification velocities result from the position
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and movement of the phase boundary. To accomplish laser processing of silicon resul-

ting in a minimal vacancy density, the resolidification velocity needs to be as low as

possible. Thus, a method to control the movement of the phase boundary by an appro-

priate introduction of heat by laser radiation was elaborated in the second part of this

work. To this end, temporal “laser pulse shaping” in the pulse duration interval between

2 ns and 600 ns was used for the first time to reduce the resolidification velocity and

ultimately realize low-defect laser machining of silicon.

To manipulate the resolidification process and reduce the resolidification velocity, a pul-

se tail (so-called “Nachpuls”) with a modified temporal intensity profile is “attached”

to a pulse with a constant temporal intensity profile (so-called flat top pulse or ”Recht-

eckpuls”). By means of the pulse tail, almost as much energy is deposited in the laser-

material-interaction area as would dissipate during the resolidification process after laser-

melting with the corresponding flat top pulse only. Process simulations showed that the

temporal intensity profile of the pulse tail needs to be constantly proportional to the

value of the resolidification velocity as it would occur after the irradiation with the cor-

responding flat top pulse.

Different laser pulse shapes for reducing the resolidification velocity, enlarging the pro-

cess window and enhancing the process stability were modeled and experimentally vali-

dated. By using such optimized laser pulses, the resolidification velocity can be reduced

by one order of magnitude compared to the resolidification velocity of the corresponding

flat top pulse. Due to the limitations in controlling the laser power, any further reduction

is currently neither possible nor necessary. The introduced temporal laser intensity pro-

files result in a reduction of defect density up to two orders of magnitude and in carrier

lifetimes comparable to those of an untreated silicon sample. Thus, the proposed process

strategy allows for an almost defect-free laser machining of monocrystalline silicon.

This study finishes with the experimental proof that the appearance of amorphous sili-

con during the laser processing of silicon with pulse durations of a few picoseconds also

depends on the resolidification velocity. When irradiating monocrystalline silicon with

such short laser pulse durations, circular areas consisting of amorphous silicon appear

around the center of the laser molten area. These areas were characterized by Raman

spectroscopy and their visual appearance was explained with the help of the understan-

ding and the process model both elaborated in this study.



1 Einleitung

1.1 Motivation und Zielsetzung

Silizium ist das am häufigsten verwendete Material in der Halbleiter- und Photovoltaik-

industrie [1, 2]. Es dient als Substratmaterial bei der Herstellung von elektrischen Bau-

teilen, wie zum Beispiel Transistoren [3–5], integrierten Schaltkreisen [6] und Sensoren

sowie von mikro-elektro-mechanischen Systemen (MEMS, engl.: micro-electro-mecha-

nical systems) [7, 8]. Darüber hinaus bestehen zwischen 80 % und 90 % der weltweit

installierten Solarmodule aus Siliziumsolarzellen [2]. Siliziumbasierte Bauteile sind das

Rückgrat unserer technisierten und vernetzten Welt.

Durch die voranschreitende Miniaturisierung, die Integration von elektrischen Funktio-

nen in die mechanischen Strukturen sowie durch den Trend zur Individualisierung der

Bauteile werden neue und vor allem flexible Fertigungsverfahren benötigt. Als berüh-

rungsloses und lokal wirkendes Werkzeug eignet sich der Laser sehr gut zur Integration

in die Fertigungsabläufe.

Ein Anwendungsfeld ist zum Beispiel die Strukturierung von Silizium bei der MEMS-

Fertigung oder das Vereinzeln von Bauteilen auf den Wafern [8, 9]. Ein weiteres An-

wendungsfeld ist das lasergestützte Dotieren zur Erzeugung von p/n-Übergängen oder

selektiven Emittern in der Photovoltaikindustrie [10–14]. Das Umschmelzen (engl.: An-

nealing) von Silizium bei der Fertigung von Dünnschichttransistoren oder die Besei-

tigung von Kristallschäden nach der Ionenimplantation [15, 16] sind weitere Beispiele

für Prozessschritte, welche durch die Verwendung von Laserstrahlung realisiert werden

können.

Um jedoch solche lasergestützten Verfahren in diesen Industrien zu etablieren, müssen

die Wechselwirkungsmechanismen zwischen der Laserstrahlung und dem Siliziumsub-

strat verstanden und bei der Auslegung der Laserprozesse berücksichtigt werden.

Zum einen schließt das notwendige Prozessverständnis das Wissen darüber mit ein, wie

sich die optischen Eigenschaften des Halbleitermaterials während der Bestrahlung ver-

ändern und wie sich diese Änderung auf die Licht-Halbleiter-Wechselwirkung auswirkt.

Zum anderen umfasst das Prozessverständnis die Kenntnis über die grundlegenden Me-

chanismen des laserinduzierten Temperaturanstiegs in der Wechselwirkungszone bis hin

zur Phasenumwandlung vom festen in den flüssigen Aggregatzustand.
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Das Durchdringen der Ursache-Wirkungs-Zusammenhänge sowohl bei der anwendungs-

spezifischen Prozessierung während der Existenz der schmelzflüssigen Phase (zum Bei-

spiel Schmelzeaustrieb, Dotierung oder Verdampfung) als auch beim Wiederstarren und

Abkühlen des flüssigen und modifizierten Siliziums runden das Prozessverständnis ab.

Zum erfolgreichen industriellen Einsatz der Lasertechnologie muss ferner die Frage be-

antwortet werden, wie und in welcher Form sich die Laserbearbeitung auf die Funktion

und Qualität der bearbeiteten Bauteile auswirkt. Hierzu ist das Verständis über die De-

fektentstehungsmechansimen bei der Laserbearbeitung von monokristallinem Silizium

unabdingbar.

Im Fokus dieser Dissertation stehen daher theoretische und experimentelle Untersu-

chungen zur Laserbearbeitung von Silizium. Schwerpunkte liegen hierbei auf dem laser-

induzierten Schmelz-, Diffusions- und Erstarrungsvorgang, insbesondere aber auf dem

Verständnis der Schädigungsmechanismen. Die Wirkzusammenhänge werden dabei auf

die fundamentalen, physikalischen Ursachen zurückgeführt.

Ziel der Dissertation ist es, anhand der durchdrungenen Wirkzusammenhänge und der

daraus gewonnenen Erkenntnisse eine Prozessstrategie für eine schädigungsarme Laser-

bearbeitung von Silizium abzuleiten. Als Ansatz dient die Modulierung des zeitlichen

Intensitätsverlaufs des Laserpulses. Die in dieser Dissertation erarbeiteten Wirkzusam-

menhänge ermöglichen einen breiteren Einsatz der Lasertechnologie in der Halbleiter-

und Photovoltaikindustrie.

Zur Erreichung des Ziels werden folgende Schwerpunkte gesetzt:

• Untersuchung des Aufheiz- und Abkühlverhaltens mittels Reflexionsmessung

• Experimentelle Ermittlung der Dauer, während welcher ein laserbestrahltes Sili-

ziumgebiet in der schmelzflüssigen Phase vorliegt

• Simulation des laserinduzierten Schmelz- und Erstarrungsvorgangs

• Untersuchung des Verhaltens und Einflusses des Precursors auf das Dotierergebnis

• Einführung der prozesscharakteristischen Parameter zur Beschreibung der Laser-

Material-Wechselwirkung

• Entwicklung der Laserpulsformung zur Kontrolle der Bewegung der Phasengrenze

• Anwendung der Pulsformungsmethodik zur Reduktion der Defektdichte

• Erklärung der Amorphisierung bei der Laserbearbeitung mit ultrakurzen Pulsen
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1.2 Aufbau der Arbeit

Der Aufbau der Arbeit und die Gliederung der einzelnen Kapitel folgen weitgehend den

aufeinanderfolgenden Phasen des Prozessablaufs bei der Bearbeitung von Silizium mit

einem einzelnen Laserpuls.

Zunächst wird das nicht reflektierte und nicht gestreute Licht der Laserstrahlquelle vom

Substratmaterial absorbiert, was zu einer Temperaturerhöhung im Laser-Material-Inter-

aktionsgebiet führt. Im weiteren Prozessablauf schmilzt und verdampft das Substrat-

material, bis das flüssige Silizium am Ende wieder erstarrt. Im ablationsfreien Bearbei-

tungsregime, d. h. bei Temperaturen im Interaktionsgebiet unterhalb der Verdampfungs-

temperatur Tvap, entstehen Defekte in der Kristallstruktur hauptsächlich während des

Wiedererstarrens und Abkühlens auf Raumtemperatur.

Die theoretischen Modellvorstellungen werden in der vorliegenden Arbeit direkt im

Zusammenhang mit den experimentellen Daten diskutiert, so dass auf eine Unterteilung

in einen Theorie- und Experimentalteil verzichtet werden kann.

In Kapitel 1 sind die Motivation und Zielsetzung dieser Dissertation dargelegt. Hieraus

leiten sich sowohl die Gliederung der vorliegenden Arbeit als auch die Besonderheiten

des verwendeten experimentellen Aufbaus ab. Beschrieben werden sowohl die relevan-

ten Komponenten dieses Aufbaus, als da wären die verwendeten Laserstrahlquellen und

die im Rahmen der Dissertation konstruierte und aufgebaute Laboranlage sowie die zur

Charakterisierung der Prozessergebnisse angewendeten Methoden.

In Kapitel 2 werden die optischen Eigenschaften des Halbleiters Silizium beschrieben.

Diese bilden die Grundlage für die Analyse und das Verständnis der Wechselwirkungs-

mechanismen zwischen Laserstrahlung und Siliziumsubstrat. Im Fokus stehen hierbei

der Temperaturbereich unterhalb der Schmelztemperatur Tm und die Herleitung des

Reflexionsverhaltens von flüssigem Silizium. Ein besonderes Augenmerk liegt auf den

Änderungen der optischen Eigenschaften, welche mit dem Energieübertrag von der

Laserstrahlung an das Silizium einhergehen. Dabei wird analysiert, welche Eigenschafts-

änderungen den Laserprozess beeinflussen und welche vernachlässigbar sind.

In Kapitel 3 wird die Darstellung der Licht-Halbleiter-Wechselwirkung weiter fortge-

führt. Es wird gezeigt, wie die absorbierte elektromagnetische Strahlung freie Ladungs-

träger im Silizium erzeugt und welche Prozesse dieser Erzeugung entgegenwirken. Die

später in Kapitel 6 vorgestellten Lebensdauermessungen und die Charakterisierungs-

methode der tiefliegenden Störstellen beruhen im Wesentlichen auf den hier diskutierten

Rekombinationsmechanismen.
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Der Energieübertrag ans Festkörpergitter führt zu einem laserinduzierten Temperaturan-

stieg, dessen experimentelle Charakterisierung mit dem ebenfalls in Kapitel 3 vorgestell-

ten Reflexionsaufbau ermöglicht wird. Mit Hilfe der zeitaufgelösten Reflexionsmessung

ist der gesamte Temperaturbereich von Raum- bis Schmelztemperatur zugänglich.

In der vorliegenden Arbeit wird erstmals die gesamte Aufheiz- und Abkühlphase der

Siliziumoberfläche zeitaufgelöst während der Laserbestrahlung in eben diesem Tempe-

raturbereich experimentell erfasst.

In Kapitel 4 werden physikalische Modelle zur mathematischen Beschreibung des

Schmelz- und Erstarrungsvorgangs eingeführt. Anschließend wird die in der Arbeit ver-

wendete Prozesssimulationssoftware beschrieben. Die Simulationsergebnisse werden

durch Abgleich der errechneten mit den experimentell bestimmten Schmelzdauern

verifiziert. Hierfür wird der aus Kapitel 3 bekannte Reflexionsaufbau verwendet.

Unter Schmelzdauer wird in der vorliegenden Dissertation die Zeitspanne verstanden, in

welcher das Silizium aufgrund der Laserbestrahlung im flüssigen Zustand vorliegt. Mit

Hilfe der Simulationssoftware werden die Wechselwirkungsmechanismen zwischen der

Laserstrahlung und dem Prozessergebnis systematisch analysiert und gebündelt dar-

gestellt. Dadurch werden die Grundlagen für ein fundiertes Prozessverständis für die

Laserbearbeitung von Silizium gelegt.

Im zweiten Teil des Kapitels wird die laserinduzierte Diffusion in der Theorie beschrie-

ben sowie im Experiment untersucht. Unter laserinduzierter Diffusion, kurz Laserdotie-

rung, wird die Zuführung von zusätzlichen Fremdatomen während des Schmelzvorgangs

und deren Bewegung im Halbleiter verstanden. Experimentell werden der Diffusions-

mechanismus sowie die Einflussfaktoren auf die resultierende Verteilung der Fremd-

atome nach dem Erstarren des Schmelzebads untersucht. Hierfür werden speziell gefer-

tigte, borhaltige Siliziumdioxid (SiO2:B) Precursorschichten laserdotiert. Über eine um-

fassende Charakterisierung der Precursorschichten und der Dotierergebnisse wird auf

das Verhalten des Precursors während der Laserdiffusion zurückgeschlossen. Auf die-

ser Basis wird eine Modellvorstellung zur Beschreibung der Laserdiffusion entwickelt.

Diese kann künftig bei der Interpretation von Dotierexperimenten verwendet werden.

Das Kapitel schließt mit der Erklärung der Wirkzusammenhänge zwischen den Bear-

beitungsparametern und dem Dotierergebnis und liefert somit erstmals eine fundierte

Aussage über den Einfluss der Laser- und Prozessparameter auf das Dotierergebnis.

In Kapitel 5 wird zur Erklärung der Wirkzusammenhänge zwischen den Laserpara-

metern und den Prozessergebnissen eine alternative Betrachtungsweise vorgeschlagen.

Im Zentrum dieses Ansatzes stehen die neu eingeführten, sogenannten prozesscharak-
teristischen Parameter. Bei diesen Parametern handelt es sich um die tatsächlichen,



24 1 Einleitung

für das Prozessergebnis entscheidenden Größen. Mit ihrer Hilfe lässt sich zum Beispiel

das Auftreten unterschiedlicher Schichtwiderstands-Sättigungsniveaus bei mehrfacher

Laserdotierung erklären.

In Abschnitt 5.2 wird eine neue Methodik zur zeitlichen Modulation des Intensitäts-

verlaufs eines Laserpulses im Nanosekundenbereich vorgestellt. Dieses Vorgehen wird

in der vorliegenden Dissertation als Pulsformung bezeichnet. Mit ihrer Hilfe ist es zum

ersten Mal möglich, den Laserschmelzprozess - bestehend aus Aufschmelzphase,

Flüssigphase und Erstarrungsphase - zu jedem Zeitpunkt gezielt zu kontrollieren. Dies

erlaubt die gezielte Beeinflussung eines einzelnen prozesscharakteristischen Parameters

und eignet sich somit zur Grundlagenuntersuchung der Laser-Material-Wechselwirkung.

Der Fokus in Kapitel 6 liegt auf der Untersuchung der Entstehung und der Vermei-

dung der mit der Laserbearbeitung in Zusammenhang stehenden Kristalldefekte. Als

eine mögliche Defektart werden Gitterleerstellen, die sogenannten Vacancies, identi-

fiziert. Diese entstehen beim (zu schnellen) Erstarren des flüssigen Siliziums. Experi-

mentell werden die Störstellen mit Hilfe der Defektspektroskopie nachgewiesen. Die

vorgestellten Ladungsträgerlebensdaueruntersuchungen erlauben die Korrelation zwi-

schen der Ladungsträgerlebensdauer und der Maximalgeschwindigkeit der Erstarrungs-

front v̂recr. Durch Anwendung der Pulsformungsmethodik aus Abschnitt 5.2 lässt sich

die maximale Geschwindigkeit der Erstarrungsfront auf v̂recr < 2.5 m/s reduzieren. Die

Ladungsträgerlebensdauer der so bearbeiteten Felder erreicht Werte, welche nur gering

unter denen der unbearbeiteten Referenz liegen. Im Vergleich dazu liegen die Ladungs-

trägerlebensdauern der „klassisch“ bearbeiteten Felder bei < 50 % der Referenzwerte.

Durch die in dieser Arbeit entwickelte Laserpulsformung ist es somit erstmals möglich,

die nachteiligen Auswirkung der Laserbearbeitung auf die elektronischen Eigenschaften

des Siliziums signifikant zu reduzieren.

Überschreitet die Geschwindigkeit der Erstarrungsfront einen gewissen Grenzwert - wie

das bei der Laserbearbeitung mit Pikosekundenlasern im ultravioletten Wellenlängenbe-

reich der Fall ist - erstarrt das Silizium amorph. Zum Nachweis werden Raman-Spektren

der laserbearbeiteten Gebiete angefertigt und interpretiert. Das Auftreten der Amorphi-

sierung sowie das geometrische Erscheinungsbild des wiedererstarrten Schmelzebads

können ebenfalls mit Hilfe der in dieser Arbeit entwickelten Modellvorstellung erklärt

werden. Prozesscharakteristischer Parameter ist auch hier die Geschwindigkeit der Er-

starrungsfront vrecr.

In Kapitel 7 werden abschließend die wichtigsten Ergebnisse der Arbeit und die dar-

aus abgeleiteten Schlussfolgerungen zusammengefasst.
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1.3 Experimenteller Aufbau und Analysemethoden

In den nachfolgenden Abschnitten wird der in der Arbeit verwendete experimentelle

Aufbau beschrieben. In dessen Zentrum steht die Laserstrahlquelle PyroFlex™ 25-GR

von PyroPhotonics [17]. Die Unterschiede in der Architektur dieser Laserstrahlquelle im

Vergleich zu konventionellen Strahlquellen werden in Abschnitt 1.3.1 dargestellt. Der

PyroFlex™ 25-GR wurde im Rahmen der Dissertation in die eigens dafür konstruierte

und aufgebaute Laboranlage (vgl. Abschnitt 1.3.2) integriert. Die den Versuchsdurch-

führungen nachgelagerten Charakterisierungen der Prozessergebnisse wurden fast aus-

schließlich von spezialisierten Analyselaboren inner- und außerhalb der Robert Bosch

GmbH durchgeführt (vgl. Abschnitt 1.3.3).

1.3.1 Laserstrahlquellen

Der PyroFlex™ 25-GR von PyroPhotonics [17] war das zentrale Werkzeug zur Durch-

führung der experimentellen Untersuchungen, welche in der vorliegenden Arbeit be-

schrieben sind. Die von dem Faserlaser emittierten Laserpulse mit der Wellenlänge

λ = 532 nm können in ihrer Dauer von τp = 2 ns bis τp = 600 ns in 1 ns Schritten

frei eingestellt werden. Diese Eigenschaft und die Tatsache, dass der zeitliche Verlauf

der Intensitätsverteilung der Laserpulse nahezu frei moduliert werden kann, bilden das

Alleinstellungsmerkmal dieser Strahlquelle.

Die zweite Strahlquelle, welche in den Experimenten zu dieser Arbeit verwendet wurde,

war der Ultrakurzpulslaser TruMicro 5x50 der Firma Trumpf [18]. Mit diesem Laser

wurden die in Abschnitt 6.2.2 vorgestellten experimentellen Untersuchungen durchge-

führt. Über die in die Yb:YAG-Strahlquelle integrierten Frequenzverdopplungs- bzw.

Verdreifachungsmodule können neben der Laserwellenlänge λ1 = 1030 nm auch Laser-

pulse bei λ2 = 515 nm bzw. λ3 = 343 nm emittiert werden. Die Pulsdauer beträgt bei

dieser Strahlquelle τp ≈ 6 ps bei λ1 = 1030 nm. Für eine ausführliche Beschreibung der

Strahlquelle sei beispielsweise auf [19] verwiesen. Die technischen Daten beider Strahl-

quellen sind in Tabelle 1.1 gegenübergestellt.

PyroFlex™ 25-GR
Im Folgenden wird die Laserarchitektur, welche zum Alleinstellungsmerkmal dieser

Strahlquelle führt, beschrieben. Bei konventionell gütegeschalteten Lasern (Q-switched

lasers) wird die Pulsdauer τp und der zeitliche Intensitätsverlauf I(t) des Laserpulses im

Wesentlichen von der Resonatorlänge und dem Güteschalter bestimmt.
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Parameter PyroFlex™ 25-GR TruMicro 5x50

Wellenlänge λ = 532 nm λ1 = 1030 nm, λ2 = 515 nm,
λ3 = 343 nm

Pulsdauer 2 ns < τp < 600 ns τp ≈ 6 ps

Pulswiederholrate 10 kHz < frep < 500 kHz frep = 400 kHz

Maximale Leistung P = 10 W P = 50 W

Maximale Pulsenergie Ep = 225 μJ Ep = 125 μJ

Beugungsmaßzahl M2 < 1.3 M2 < 1.1

Tabelle 1.1: Technische Daten der verwendeten Laserstrahlquellen.

Im Gegensatz dazu bietet der PyroFlex™ 25-GR, dessen Architektur auf einem Master

Oscillator Power Amplifier (MOPA) Prinzip beruht, die Möglichkeit, die gewünschte

Pulsdauer in Zeitschritten von jeweils einer Nanosekunde zusammenzusetzen. Außer-

dem kann durch den in Bild 1.1 schematisch dargestellten Aufbau jeder einzelnen Na-

nosekunde ein spezifischer Intensitätswert zugewiesen werden [20].

Hierfür wird eine Seed-Laserdiode über einen externen Frequenzgenerator, welcher auch

zur Synchronisation der Laserpulse mit der Galvo-Scannereinheit (vgl. Abschnitt 1.3.2)

dient, angesteuert. Die Seed-Laserdiode emittiert bei jedem 5 V TTL1-Signal einen

EOM Modulator

Bragg-Gitter

IsolatorCirculator
Seed-
Diode

YDFA

Bild 1.1: Schematische Darstellung der Architektur des PyroFlex™ 25-GR nach [21]. Die von
der Seed-Laserdiode emittierten Pulse werden im Modulator geformt und durch die
Faserverstärkungseinheiten (eingezeichnet als Spiralen) verstärkt.

1TTL steht für Transistor-Transistor-Logik.
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Rechteckpuls von wenigen μW Leistung. Der zeitliche Intensitätsverlauf dieses Seed-

Pulses wird beim doppelten Durchgang durch einen schnellen elektro-optischen

Modulator (EOM) gezielt geändert [21]. Diese Modulation erfolgt durch den Span-

nungsverlauf des am EOM anliegenden elektrischen Signals. Jede optische Komponente

und jeder der hintereinandergeschalteten Ytterbium-dotierten Faserverstärker (YDFA),

welche die Einzelpulse auf die gewünschte Intensität verstärken, verändern ihrerseits

den Intensitätsverlauf der Laserpulse. Mit dem Wissen um die jeweiligen Transformati-

onsfunktionen der Komponenten wird aus dem Soll-Intensitätsverlauf zurückgerechnet,

wie das am EOM anliegenden Spannungssignal aussehen muss, damit der Laserpuls am

Werkstück schließlich den benutzerdefinierten Soll-Intensitätsverlauf aufweist.

Die Pulsdauern für Laserpulse mit zeitlich konstantem Intensitätsverlauf, im Folgenden

Rechteckpulse genannt, konnten im Programm zur Lasersteuerung vorgegeben werden.

Zur Erzeugung von geformten Pulsen musste im Rahmen dieser Arbeit ein Visual Basic

Hilfsprogramm geschrieben werden, mit dessen Hilfe aus der gewünschten Soll-Puls-

form ein von der Maschine interpretierbarer Ansteuerungscode für jede einzelne Nano-

sekunde generiert und an die Maschine übertragen werden konnte. Die in Anhang 8.4

dargestellten, mit einer Photodiode detektierten, geformten Laserpulse wurden auf diese

Weise programmiert.

Die Elektronik der Laserarchitektur bringt eine hohe Komplexität mit sich. Dies führt

dazu, dass die aktuelle Version der Strahlquelle den Anforderungen an Stabilität und

Zuverlässigkeit, welche für einen großindustriellen Einsatz nötig wären, nicht genügt.

Die Charakterisierung der Strahlkaustik mit dem MicroSpotMonitor (MSM) der Firma

Primes [22] ergibt, dass der Radius ω0 der Strahltaille bei Veränderung der Pulsdauer in

Abhängigkeit der Pulswiderholfrequenz um bis zu 50 % variiert. Der Strahltaillendurch-

messer nimmt für Pulsdauern länger als τp = 50 ns mit der Pulsdauer ab. Ihre Position

verschiebt sich ebenso bei Veränderung der Pulsdauer und Wiederholfrequenz um ein

Mehrfaches der Rayleighlänge.

Bild 1.2 zeigt beispielhaft eine Darstellung der Strahlkaustiken für einen τp = 10 ns lan-

gen Laserpuls mit zeitlich konstantem Intensitätsverlauf bei frep 1 = 50 kHz und frep 2 =

500 kHz. Zur besseren Veranschaulichung sind in Bild 1.2 die Positionen der Strahltail-

len zur Überdeckung gebracht.

Die beschriebenen Eigenschaften erschweren eine systematische Parameterstudie, da

für jeden Laserparametersatz sowohl die Lage der Strahltaille als auch der Strahlradius

auf der Werkstückoberfläche neu bestimmt werden müssen. Dennoch eignet sich der

PyroFlex™ zur Durchführung von Grundlagenuntersuchungen, da mit dieser Strahl-

quelle erstmals die systematische Ermittlung der für das Prozessziel optimalen Puls-

dauer bzw. Intensitätsverlauf experimentell möglich ist.
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Bild 1.2: Vergleich der Strahlkaustiken bei den Pulswiederholfrequenzen frep,1 = 50 kHz und
frep,2 = 500 kHz. Die MSM-Charakterisierung verdeutlicht die Abhängigkeit der

Strahltaille 2ω0 und der Beugungsmaßzahl M2 von der Pulswiederholfrequenz.

1.3.2 Konstruktion der Laboranlage

Die in Abschnitt 1.3.1 beschriebene Strahlquelle wurde im Zuge der Dissertation in eine

eigens konstruierte und aufgebaute Laboranlage integriert. Im Folgenden werden ledig-

lich die wesentlichen Eigenschaften der Laboranlage kurz beschrieben. Für Details zur

Konstruktion sei auf die im Rahmen der vorliegenden Arbeit betreuten Masterarbeit von

Tom Häfner verwiesen [23]. Bild 1.3 zeigt ein Foto der Laseranlage mit ihren Kompo-

nenten ohne Umhausung.

Der Laserstrahl passiert nach dem Austritt aus dem Sicherheitsshutter als erstes die Ab-

schwächereinheit, bestehend aus einem drehbar gelagerten λ /2-Plättchen und einem Po-

larisatorwürfel. Über diese Anordnung wird die Pulsenergie eingestellt. Hinter einem im

Strahlengang stehenden Umlenkspiegel ist eine schnelle Photodiode positioniert. Die-

se ist mit einem Oszilloskop der Marke LeCroy WaveRunner verbunden, welches den

zeitlichen Intensitätsverlauf der Laserpulse aufzeichnet. Der Laserstrahl wird nach dem

Durchgang durch einen Kameraadapter schließlich in den Galvanometer-Scanner (intel-

li-SCAN® 20 der SCANLAB AG) eingekoppelt. Als Fokussieroptik dient ein f-Theta

Objektiv mit 330 mm Brennweite.
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Bild 1.3: Für die Arbeit konstruierte und aufgebaute Laboranlage (hier ohne Umhausung) mit
Strahlquelle, Scannereinheit und Prozesskammer. Konstruktionsdetails sind der Mas-
terarbeit von Tom Häfner zu entnehmen [23].

Die Bearbeitung der Siliziumsubstrate findet in der eigens für die Dissertation angefer-

tigten und in Bild 1.4 gezeigten Prozesskammer statt.

Bild 1.4: Darstellung des CAD-Modells der Prozesskammer inkl.
Schleuseneinheit (links).

Das Substrat ist auf ei-

ner Taumelplatte gehal-

tert, mit deren Hilfe die

Substratebene senkrecht

zum Laserstrahl ausge-

richtet werden kann. Die

Prozesskammer ist geeig-

net für die Untersuchung

des Einflusses verschie-

dener Atmosphären auf

den Laserprozess. Hier-

für ist eine Flutung mit

Argon (Ar), Helium (He)

oder Stickstoff (N2) mög-

lich. Mit Hilfe eines an

die Prozesskammer ange-

schlossenen Sauerstoff-

messgeräts kann der Restsauerstoffgehalt in situ ermittelt werden. Somit besteht zu je-

dem Zeitpunkt volle Kontrolle über die äußeren Einflüsse auf den Laserprozess.
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1.3.3 Charakterisierungsmethoden

Um Rückschlüsse auf die Wechselwirkungsmechanismen der Laserstrahlung mit dem

Siliziumsubstrat ziehen zu können, wurden eine Vielzahl von Mess- und Analyse-

methoden zur Untersuchung der Prozessergebnisse angewendet. Die Analysen fanden

entweder in der Bosch-internen Analyseabteilung (CR/ARA) oder bei externen Dienst-

leistern und Instituten statt. Schichtwiderstandsbestimmung zur Charakterisierung des

Ergebnisses der laserinduzierten Bordiffusion (vgl. Abschnitt 4.6.2) und Laser-Scan-

ning-Mikroskopaufnahmen zur Bestimmung des Strahldurchmessers wurden hingegen

direkt im Laserlabor der Abteilung (CR/APJ) durchgeführt. Die Analysemethoden wer-

den an entsprechender Stelle in den jeweiligen Kapiteln kurz beschrieben. Für ausführ-

lichere Beschreibungen der Charakterisierungsmethoden sei auf die Literatur, z. B. [24],

verwiesen.
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In diesem Kapitel wird die Wechselwirkung zwischen optischer Strahlung und dem Halb-
leiter Silizium beschrieben. Es wird abgeleitet, welche optischen Eigenschaften für das
Verständnis der Licht-Halbleiter-Wechselwirkung und die Interpretation der Versuchs-
ergebnisse von Bedeutung sind und wie sich diese während der Laserbestrahlung än-
dern. Darauf aufbauen wird diskutiert, ob das Ausmaß der laserinduzierten Eigenschafts-
änderung prozessrelevant ist und somit im weiteren Verlauf der Arbeit berücksichtigt
werden muss oder vernachlässigt werden kann.
Im ersten Teil des Kapitels wird die Abhängigkeit der Reflektivität von der Wellenlänge
der eingestrahlten Strahlung im Bereich zwischen T = 10 K und Temperaturen oberhalb
des Schmelzpunktes Tm analysiert (Abschnitt 2.1). Daraus lässt sich ableiten, welcher
Teil der eingestrahlten Intensität für den Bearbeitungsprozess zur Verfügung steht.
Im zweiten Teil des Kapitels wird die Absorption optischer Strahlung durch den Halb-
leiter untersucht. Der Energieübertrag von der Laserstrahlung an den Halbleiter führt
zur Erzeugung freier Ladungsträger (Abschnitt 2.2.1). Da diese Erzeugung während der
Laserbestrahlung stattfindet, wird ihr Einfluss auf die Reflektivität und die Absorption in
Abschnitt 2.2.2 erläutert. Die absorbierte optische Strahlung führt im Resultat zu einer
Erwärmung des Siliziums. Daher wird in Abschnitt 2.2.3 die Abhängigkeit des Absorp-
tionskoeffizienten von der Substrattemperatur diskutiert.

Die losgelöste Betrachtung der intrinsischen Eigenschaften1 des Halbleiters (gekenn-

zeichnet durch den Index 0) reicht zur Interpretation der in der Arbeit vorgestellten Ex-

perimente in der Regel nicht aus. Die Wechselwirkung zwischen optischer Strahlung

und dem Halbleiter wird durch verschiedene Parameter, wie z. B. der Wellenlänge der

einfallenden Strahlung λ , der Temperatur des Substrats T und der Anzahl der freien

Ladungsträger Nfc, beeinflusst. In der Beschreibung der Wechselwirkung wird diese Be-

einflussung im Folgenden durch die Verwendung der effektiven optischen Eigenschaften

(gekennzeichnet durch den Index eff ) ausgedrückt.

1Unter intrinsischen Eigenschaften werden im Sinne der vorliegenden Dissertation diejenigen
Materialeigenschaften (z. B. optische Eigenschaften, elektrische Eigenschaften) verstanden, welche
der Festkörper ohne äußere Beeinflussung wie beispielsweise durch Bestrahlung, Erwärmung oder
Dotierung, aufweist.
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2.1 Reflektivität

Die von der Laserstrahlquelle emittierte und auf den Halbleiter einfallende Strahlung der

Intensität I wird an der Siliziumoberfläche reflektiert und gestreut. Der nicht-reflektierte

Anteil (1−Reff) von I wird unter Vernachlässigung der Streuung und Annahme eines

halb-unendlichen Körpers in den Halbleiter eingekoppelt. Reff stellt hierbei die effektive

Reflektivität der Siliziumoberfläche dar.

Zur Diskussion der Einflussfaktoren auf die Reflektivität wird zuerst der senkrechte Ein-

fall der Strahlung auf ein optisch homogenes Medium betrachtet. Unter diesen Bedin-

gungen ist die Reflektivität an der Grenzfläche zwischen Luft und Medium durch die

Fresnel’sche Gleichung

R =
(n−1)2 +κ2

(n+1)2 +κ2
(2.1)

beschrieben, wobei n der Brechungsindex des Mediums und κ der Extinktionskoeffizi-

ent ist [25].
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Bild 2.1: Reflektivität von Silizium bei senkrechtem Einfall in
Abhängigkeit der Wellenlänge. Die durchgezogene Kurve ergibt
sich aus dem von Green bestimmten Werten für n(λ ) und κ(λ )
bei T = 300 K [26]. Die wellenlängenabhängigen Reflektivitäts-
werte für T = 10 K, 676 K und 972 K sind [27] entnommen.

Die Reflektivität der Luft-

Siliziumoberfläche bei

senkrechtem Photonen-

einfall ist in Bild 2.1 für

den Wellenlängenbereich

von 200 nm bis 800 nm

dargestellt. Die durchge-

zogene Kurve errechnet

sich mit Hilfe der Gleich-

ung (2.1) aus den von

Green bestimmten Wer-

ten für den Brechungs-

index n(λ ) und Extink-

tionskoeffizienten κ(λ )
bei T = 300 K [26].

Die Reflektivitäten für

T = 10 K, 676 K und

972 K sind Jellison, Seite

103 entnommen [27]. Die

Kurvenverläufe in Bild 2.1 zeigen, dass die Reflektivität der Siliziumoberfläche mit zu-

nehmender Substrattemperatur ansteigt. Die Temperaturabhängigkeit der Reflektivität

wird im folgenden Abschnitt diskutiert.
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2.1.1 Temperaturabhängigkeit der Reflektivität von Silizium

In der Literatur werden Transmissions-, Reflexions- und auch Ellipsometriemessungen

vorgestellt, welche den Einfluss der Substrattemperatur T auf die Reflektivität von Silizi-

um aufzeigen [27–34]. Wie Bild 2.1 zeigt, führt eine Temperaturerhöhung für sichtbare

und infrarote Wellenlängenbereiche zu einem leichten Anstieg der Reflektivität [27,30].

Insgesamt verschieben sich die Reflexionsspektren mit höheren Temperaturen in den

langwelligen Bereich. Die Rotverschiebung liegt zwischen -0.43 × 10−3 eVK−1 und

-1.2 × 10−3 eVK−1 [30]. Gleichzeitig nimmt die maximale Reflektivität ab.

Der in [27–34] untersuchte Temperaturbereich erstreckt sich von T = 10 K bis zu

T ≈ 1000 K und endet damit weit unterhalb der Schmelztemperatur von monokris-

tallinem Silizium, welche bei Tm = 1683 K liegt. Für den Temperaturbereich von 300 K

bis 1000 K stellen Jellison und Burke eine Parametrisierung des Brechungsindex

n(λ ,T ) = n0(λ ,300K)+an(λ ) ·T (2.2)

in Abhängigkeit der Substrattemperatur T mit dem Koeffizienten an(λ ) vor [32]. Die

Parametrisierung des temperaturabhängigen Extinktionskoeffizienten

κ(λ ,T ) =
λ
4π

α0(λ ) · e(T/T0) (2.3)
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Bild 2.2: Reflektivität von Silizium in Abhängigkeit der Tempera-
tur für λ = 460 nm, 532 nm, 633 nm und 750 nm. Die Reflektivität
wurde mit der Parametrisierung aus [32] sowie den Gleichungen
(2.1) - (2.3) berechnet.

nimmt laut Jellison und

Modine exponentiell mit

der Substrattemperatur zu,

wobei T0 den Wert 703 K

annimmt [31].

Die Zunahme der Re-

flektivität von Silizium

zwischen Raumtempera-

tur und T ≈ 1000 K

lässt sich durch Gleich-

ung (2.1) unter Verwen-

dung der Gleichungen

(2.2) und (2.3) beschrei-

ben. Der Verlauf ist in

Bild 2.2 dargestellt.

Das Verhalten der Re-

flektivität von Silizium

für Temperaturen über
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1000 K bzw. im Bereich der Schmelztemperatur Tm wird in nur wenigen Publikatio-

nen explizit beschrieben. Die polynomialen Zusammenhänge zwischen Reflektivität und

Temperatur, welche in [35–37] vorgestellt werden, beruhen lediglich auf der Interpola-

tion einzelner, experimentell ermittelter Werte.

In anderen Publikationen wird wiederum die kontinuierliche Änderung des Reflexions-

verhaltens von Silizium bei der Laserbestrahlung analysiert [37–41]. Obwohl hierbei der

Temperaturbereich von Raumtemperatur bis Temperaturen über Tm durchlaufen wird,

wird nicht auf den Zusammenhang zwischen der Substrattemperatur und der Reflek-

tivität eingegangen. Dieser Zusammenhang wird in den Abschnitten 3.3.2 - 3.3.4 her-

geleitet, um die Oberflächentemperatur anhand der Reflektivitätsänderung während des

laserinduzierten Aufheiz- und Abkühlvorgangs indirekt messen zu können.

Mit Hilfe des errechneten Temperaturverlaufs, wie er sich für den Aufheiz- und Ab-

kühlvorgang aus der 1D-Wärmeleitungsgleichung (3.15) ergibt, wird der funktionale

Zusammenhang zwischen Temperatur und Reflektivität für 300 K < T < Tm abgeleitet.

Somit wird durch die vorliegende Arbeit der aus der Literatur bekannte Temperatur-

bereich systematisch erweitert. Voraussetzung hierfür ist jedoch die Kenntnis über die

Reflektivität von flüssigem Silizium (vgl. nächster Abschnitt).

2.1.2 Reflektivität von flüssigem Silizium

Durch die Phasenumwandlung vom festen in den flüssigen Aggregatzustand ändern sich

die Reflexions- und Absorptionseigenschaften des Siliziums. Während des Schmelz-

vorgangs löst sich das Kristallgitter auf und der Festkörper verliert seine halbleitenden

Eigenschaften [37,38,40,42]. Die optischen Eigenschaften werden durch die nun freien

Ladungsträger bestimmt. Dadurch verhält sich flüssiges Silizium bezüglich seiner opti-

schen Eigenschaften wie ein Metall [43]. Zur Beschreibung der optischen Eigenschaften

von flüssigem Silizium kann vereinfacht die Drude-Theorie des freien Elektronengases

verwendet werden [40,42–45]. Die dielektrische Funktion ε = ε1+ iε2 = (n+ iκ)2 setzt

sich in der Notation von [42] aus dem Realteil

ε1 = 1− ω2
c +β 2

ω2 +β 2
(2.4)

und dem Imaginärteil

ε2 =
β

2ω
ω2

c +β 2

ω2 +β 2
(2.5)

mit

ω2
c =

4πne2

m0m∗ −β 2 (2.6)
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zusammen. ω ist hierbei die Kreisfrequenz der einfallenden Strahlung, β die Zerfalls-

konstante, n die Ladungsträgerdichte, e die Elementarladung, m0 die Elektronenmasse

und m∗ die reduzierte effektive Masse. Für Silizium nimmt ωc den Wert 34.1 eV und

β den Wert 8.2 eV an [42].

Der Brechungsindex und der Extinktionskoeffizient ergeben sich somit aus den

Gleichungen (2.4) - (2.6) und sind als gestrichelte Kurven in Bild 2.3 abgebildet. Mit

Bezug zur linken Ordinatenachse ist die Reflektivität für flüssiges Silizium nach Gleich-

ung (2.1) als durchgezogene Kurve eingezeichnet. Zusätzlich sind experimentell ermit-

telte Reflexionswerte aus [27, 42] als einzelne Datenpunkte eingefügt. Die Reflektivität

von flüssigem Silizium liegt im gesamten Spektralbereich zwischen λ = 200 nm und

λ = 1200 nm bei ca. 70 %.
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Bild 2.3: Reflektivität von flüssigem Silizium (durchgezogene Kurve) berechnet nach der
Drude-Theorie. Der wellenlängenabhängige Brechungsindex n(λ ) und der Extink-
tionskoeffizient κ(λ ) ergeben sich aus der dielektrischen Funktion und den Gleichun-
gen (2.4) - (2.6). Die einzelnen Datenpunkte sind [27, 42] entnommen.
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2.2 Absorption

Im Halbleiter selbst nimmt die eingekoppelte Intensität (1−Reff) · I über den Abstand z
senkrecht zur Siliziumoberfläche exponentiell ab. Diese Abnahme wird durch das Beer-

Lambert’sche Gesetz

Ieff(z) = (1−Reff) · I · e−αeff·z (2.7)

mit Hilfe der effektiven Reflektivität Reff und des effektiven Absorptionskoeffizienten

αeff beschrieben [46]. Der effektive Absorptionskoeffizient

αeff = 4πκeff/λ (2.8)

lässt sich in Abhängigkeit der Wellenlänge λ und des effektiven Extinktionskoeffizient-

en κeff ausdrücken [25]. Der Kehrwert von αeff bezeichnet die effektive Absorptions-

länge, auch effektive optische Eindringtiefe leff = 1/αeff genannt. Diese gibt an, nach

welcher Strecke der Photonenfluß auf 1/e (ca. 37%) zurückgegangen ist.

Die Absorptionslänge reicht in Silizium von wenigen Nanometern für Strahlung im

ultravioletten (UV) Spektralbereich bis hin zu mehreren Metern für Strahlung im in-

fraroten (IR) Spektralbereich.

Vereinfacht kann die Absorption optischer Strahlung im Halbleiter durch den intrinsi-

schen Absorptionskoeffizienten α0 und die intrinsische Absorptionslänge l0 beschrieben

werden. Abbildung 2.4 zeigt den Verlauf beider Größen bei Raumtemperatur (T = 300 K).

Der dargestellte Wellenlängenbereich erstreckt sich von λ = 250 nm bis λ = 1450 nm.

Im Photonenenergiebereich entspricht das dem Bereich von hν = 4.959 eV bis

hν = 0.855 eV, wo h das Planck’schen Wirkungsquantum und ν die Photonenfrequenz

ist [26].

Analog zur Betrachtung der Reflektivität von Silizium in Abschnitt 2.1 stellt sich eben-

so bei der Diskussion der Absorption die Frage, welche Einflussfaktoren (Wellenlänge,

Ladungsträgerdichte, Substrattemperatur etc.) sich in welcher Weise auf die Absorption

von Laserstrahlung auswirken. Zur Klärung dieser Fragestellung werden im Folgenden

zwei Absorptionsprozesse beschrieben, welche bei der Bestrahlung von Halbleitern im

festen Aggregatzustand auftreten. Dabei geht die Photonenenergie hν entweder durch

die Erzeugung von Elektron-Loch Paaren oder durch die Absorption im System der

freien Ladungsträger an den Halbleiter über [47].
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Bild 2.4: Intrinsischer Absorptionskoeffizient von Silizium (durchgezogene Kurve) im Wel-
lenlängenbereich zwischen λ = 250 nm und λ = 1450 nm [26]. Die sich daraus
ergebende Absorptionslänge l0 (gestrichelte Kurve) ist auf der rechten Ordinatenach-
se aufgetragen. Die obere Abszissenachse bezieht sowohl α0 als auch l0 auf die, der
Wellenlänge entsprechende Photonenenergie in Elektronenvolt.

2.2.1 Absorption durch die Erzeugung von Elektron-Loch Paaren

Photonen mit der Energie hν zwischen der indirekten (Eg1 = 1.12 eV) und direkten

(Eg = 3.4 eV) Bandlücke benötigen für den Übergang eines Elektrons aus dem Valenz-

ins Leitungsband zwingend die Wechselwirkung mit Phononen2. Der Halbleiter kann

Licht dieser Wellenlängen (365 nm � λ � 1107 nm) mittels indirekter Bandübergänge

absorbieren. Die indirekten Bandübergänge führen mit zunehmender Photonenenergie

zu einem exponentiellen Anstieg des intrinsischen Absorptionskoeffizienten α0 [27].

Dieser exponentielle Anstieg spiegelt sich in Bild 2.4 in einem, in der logarithmischen

Auftragung nahezu linearen Verlauf von α0 wider.

Wird Silizium mit Strahlung einer Wellenlänge größer als λ = 1107 nm bestrahlt, würde

der Halbleiter ohne Erzeugung freier Ladungsträger transparent erscheinen [46], da die

Photonenenergie hν dieser Strahlung geringer ist als die der indirekten Bandlückenener-

gie Eg1 = 1.12 eV.

2Bei der Absorption wird die Photonenenergie zusammen mit dem Impuls eines Phonons an ein
Elektron übertragen.
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Für ultraviolettes Licht mit einer Wellenlänge λ < 365 nm bzw. hν > 3.4 eV reicht hin-

gegen die Photonenenergie für einen direkten Übergang vom Valenz- ins Leitungsband

ohne Phononenbeteiligung aus. Diese direkten Bandübergänge führen für λ < 365 nm

zu einem hohen und beinahe konstanten Absorptionskoeffizienten von α0 ≈ 106 cm−1

(vgl. Bild 2.4) [43].

Die bei der Absorption erzeugten Elektron-Loch Paare erhöhen die Dichte der freien

Ladungsträger nfc im Valenz- bzw. Leitungsband.

G(λ ) = α0(λ )
I

Eph(λ )
(2.9)

ist die Rate, mit welcher die Elektronen bzw. Löcher pro Zeit- und Volumeneinheit

erzeugt werden, wobei I die Bestrahlungsintensität und Eph(λ ) die Photonenenergie

ist [10].

Zum Beispiel führt eine Laserbestrahlung mit Pulsdauern im Pikosekundenbereich bei

λ = 1030 nm und der Intensität I = 100 GW/cm2 zu einer Erzeugungsrate von G ≈
1.6×1031 cm−3s−1. Während der Bestrahlungsdauer von τp = 6 ps erhöht sich somit die

Dichte der freien Ladungsträger um nfc = G(λ ) · τp ≈ 1× 1020 cm−3.

Die Anzahl der pro Volumeneinheit erzeugten Elektronen bzw. Löcher hängt also von

der Bestrahlungsintensität, der Wellenlänge und der Bestrahlungsdauer ab. In welcher

Weise die Absorption und Reflektivität durch die während der Laserbestrahlung erzeug-

ten freien Ladungsträger beeinflusst werden, wird im folgenden Abschnitt diskutiert.

2.2.2 Einfluss freier Ladungsträger auf Absorption und Reflektivität

Neben der Erzeugung von Elektron-Loch Paaren findet die Absorption im Halbleiter

- ähnlich wie bei Metallen - ebenfalls durch freie Ladungsträger statt. Die freien

Ladungsträger Nfc sind bereits durch die Dotierung vorhanden oder werden während der

Bestrahlung erzeugt (vgl. Abschnitt 2.2.1). Es ist anzumerken, dass dieser Absorptions-

mechanismus bei freien Ladungsträgerdichten nfc, wie sie typischerweise in Solarzellen

durch Sonneneinstrahlung erzeugt werden, vernachlässigbar ist [46].

Bei hohen Ladungsträgerdichten hingegen, wie sie während der Laserbearbeitung er-

zeugt werden (Erzeugungsraten 1030 − 1033 cm−3s−1) bestimmen die freien Ladungs-

träger den Absorptionsmechanismus [48]. Der effektive Absorptionskoeffizient

αeff = α0 +nfc ·σeff(T ) (2.10)

ergibt sich aus der Summe des intrinsischen Absorptionskoeffizienten und dem Produkt

aus freier Ladungsträgerdichte nfc und effektivem Einfangquerschnitt der Elektronen
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bzw. Löcher σeff(T ). In der Gleichung des effektiven Einfangquerschnitts

σeff =
e2

ε0ncω2
·
(

1

m∗
eτe

+
1

m∗
hτh

)
(2.11)

beziehen sich die Indizes der effektiven Massen m∗
x bzw. der Stoßzeiten τx auf Elek-

tronen (e) oder Löcher (h) [25]. Die Stoßzeiten nehmen mit zunehmender Substrat-

temperatur ab. ε0 ist die Dielektrizitätskonstante des Vakuums, c die Lichtgeschwindig-

keit im Vakuum, e die Elementarladung und n der Brechungsindex. σeff nimmt über die

Kreisfrequenz ω = 2πc/λ der absorbierten Strahlung quadratisch mit der Wellenlänge

zu.

Dadurch wird deutlich, dass der effektive Absorptionskoeffizient nach Gleichung (2.10)

ebenfalls quadratisch mit der Wellenlänge ansteigt. Vor allem im infraroten Wellen-

längenbereich und bei hohen Bestrahlungsintensitäten (I > 1 GW/cm2) ist, wie in Bild 2.5

dargestellt, die Absorption durch die freien Ladungsträger von Bedeutung [27].
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Bild 2.5: Bei Ladungsträgerdichten nfc > 1018 cm−3, die ent-
weder durch Dotierung oder Bestrahlung erzeugt werden, nimmt
der effektive Absorptionskoeffizient αeff = α0 +nfc ·σeff quadra-
tisch mit der Wellenlänge zu [48]. Werte für intrinsisches Silizium
stammen aus [26].

Die intrinsische Absorp-

tionslänge l0 = 1/α0 lä-

ge bei λ = 1030 nm oh-

ne Berücksichtigung der

freien Ladungsträger bei

ca. 331 μm. Bei der

Laserbestrahlung mit Pi-

kosekundenpulsen (τp =

6 ps, λ = 1030 nm)

mit einer Intensität von

I = 100 GW/cm2 und

dem effektiven Einfang-

querschnitt σeff ≈ 5.1 ×
10−18 cm−2 aus [49] re-

duziert sich die effekti-

ve Absorptionslänge auf

leff ≈ 20 μm.

Wird für den effekti-

ven Absorptionskoeffizi-

enten in Gleichung (2.8) der Ausdruck aus Gleichung (2.10) verwendet, ist ersichtlich,

dass der effektive Extinktionskoeffizient

κeff = λ/4π (α0 +nfc ·σeff(T )) (2.12)
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ebenfalls von der freien Ladungsträgerdichte nfc abhängt. Somit hängt auch die Reflek-

tivität nach Gleichung (2.1) von nfc ab. Dieser Einfluss ist in Bild 2.6 dargestellt. Aus

diesem Bild geht hervor, dass die freie Ladungsträgerdichte allerdings nur im infraro-

ten Wellenlängenbereich bei Dichten von nfc > 1022 cm−3 einen merklichen Einfluss

auf die Reflektivität hat. Typischerweise werden dermaßen hohe Ladungsträgerdichten

weder bei der Laserbearbeitung mit Pulsdauern im Nanosekunden- noch im Pikosekun-

denbereich erzeugt [50]. Im Gegensatz zu ihrem Einfluss auf die Absorption, kann der

Einfluss der freien Ladungsträger auf die Reflektivität bei den weiteren Untersuchungen

vernachlässigt werden.
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Bild 2.6: Einfluss der Ladungsträgerdichte auf die Reflektivität von Silizium bei Raumtempe-
ratur und senkrechtem Einfall. Der Einfluss der freien Ladungsträger ist nur im IR
Spektralbereich und für Konzentrationen nfc > 1022 cm−3 zu berücksichtigen. Werte
für intrinsisches Silizium sind [26] entnommen.

2.2.3 Temperaturabhängigkeit der Absorption von Silizium

Bei der Berechnung des effektiven Absorptionskoeffizienten nach Gleichung (2.10) muss

zum intrinsischen Absorptionskoeffizienten α0 das Produkt aus freier Ladungsträger-

dichte nfc und effektivem Einfangquerschnitt σeff(T ) addiert werden. Beide Größen sind

von der Substrattemperatur abhängig. Zur Beschreibung dieser Temperaturabhängigkeit
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werden im Folgenden Untersuchungen und Parametrisierungen aus der Literatur vorge-

stellt. Die Ergebnisse sind in Bild 2.7 dargestellt.

Die Dichte der freien Ladungsträger

nfc(T ) = 2 3

√
kBT

2π h̄2
(
m∗

em∗
h

)1/2
· e−Eg/2kBT (2.13)

berechnet sich für einen undotierten und nicht-bestrahlten Halbleiter im thermischen

Gleichgewicht bei T mit Hilfe der Bandlückenenergie Eg [25], wobei h̄ das reduzierte

Planck’sche Wirkungsquantum und kB die Boltzmann Kontante ist. Zur exakten Be-

schreibung der freien Ladungsträgerdichte muss zusätzlich noch die Temperaturabhän-

gigkeit der Bandlücke

Eg1(T ) = Eg1(0)− βT 2

T + γ
(2.14)

berücksichtigt werden. Diese Parametrisierung stammt von Varshni [51]. Für Silizium

betragen die Werte für β = 4.73×10−4 eV·K−1, γ = 635 K und Eg1(0) = 1.1557 eV [27].
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Bild 2.7: Verlauf der Absorptionskoeffizienten von Silizium in Abhängigkeit der Wellenlänge
und Temperatur. Die durchgezogene Linie stellt den Verlauf des intrinsischen Ab-
sorptionskoeffizienten α0 bei 300 K dar [26]. αeff für 20 K, 300 K und 500 K sind
nach Rajkanan et al. berechnet [29]. Die Verläufe von 676 K und 972 K entstammen
Messungen aus [31]. Absorptionskoeffizienten für flüssiges Silizium aus [27, 42].
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Mit zunehmender Temperatur reduziert sich der Bandabstand. Somit können bereits

Photonen mit hν < 3.4 eV einen direkten Übergang von Elektronen aus dem Valenz-

ins Leitungsband anregen [31].

Die Temperaturabhängigkeit des effektiven Einfangquerschnitts σeff(T ) haben beispiels-

weise Sturm und Reaves untersucht [52]. Die Absorption durch freie Ladungsträger

und deren Relaxation mit dem Kristallgitter führt zu einer zusätzlichen Erwärmung des

Halbleiters (vgl. auch Abschnitt 3.2). Diese Temperaturerhöhung verringert die mittleren

Stoßzeiten τx in Gleichung (2.11) und führt somit zu einer Vergrößerung des Einfang-

querschnitts. Der vergrößerte Einfangquerschnitt bedingt nach Gleichung (2.10) einen

Anstieg des effektiven Absorptionskoeffizienten und resultiert folglich in einer immer

effizienteren Erzeugung freier Ladungsträger. Die Temperaturabhängigkeit des effekti-

ven Einfangquerschnitts beschreiben Sturm und Reaves mit Hilfe der Parametrisierung

σeff(T ) = 1.5×10−8 ·T ·λ 2cm2, (2.15)

wobei λ die Wellenlänge in Nanometern ist [52]. Die Parametrisierung gilt bis zu einer

Temperatur von T = 1120 K und legt eine lineare Zunahme des effektiven Einfangquer-

schnitts mit der Temperatur zugrunde.

Eine weitere, semi-empirische Untersuchung des effektiven Absorptionskoeffizienten

αeff stammt von Rajkanan et al. [29]. Die Autoren haben die Absorption durch direkte

und indirekte Bandübergänge separat betrachtet und eine Parametrisierung für den

Absorptionskoeffizienten abgeleitet (siehe Anhang 8.1). Durch zusätzliche Berücksich-

tigung der temperaturabhängigen Bandlücke nach Gleichung (2.14) ergibt sich mit Hilfe

von Gleichung (8.1) der temperaturabhängige Verlauf von αeff für T = 20 K, 300 K und

500 K in Bild 2.7.

Als zusätzliche Kurven sind Messwerte für 676 K und 972 K in Bild 2.7 eingezeichnet.

Diese entstammen Ellipsometriemessungen, welche Jellison und Modine im Wellen-

längenbereich von λ = 260 nm bis λ = 750 nm durchgeführt haben [31].

Die einzelnen Datenpunkte entsprechen experimentellen Bestimmungen des effektiven

Absorptionskoeffizienten von flüssigem Silizium und sind [27, 42] entnommen. Der

theoretische Verlauf der Absorptionskurve für flüssiges Silizium wurde mit Hilfe von

Gleichung (2.8) und den Werten für κ aus Bild 2.3 berechnet. Aus dem Kurvenverlauf

folgt, dass der Absorptionskoeffizient von flüssigem Silizium zwischen λ = 260 nm und

λ = 1100 nm als nahezu konstant angenommen werden kann. αeff beträgt für flüssiges

Silizium ca. 106 cm−1 und liegt damit in derselben Größenordnung wie der Absorptions-

koeffizient bei direkten Bandübergängen. Die Eindringtiefe leff liegt zwischen 6 nm und

12 nm. Eine weiterführende Diskussion zur Phasenumwandlung von fest nach flüssig

und der sich ändernden Eigenschaften des Siliziums folgt in Abschnitt 4.1.
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2.3 Zusammenfassung

In diesem Kapitel wurden die optischen Eigenschaften des Halbleiters Silizium charak-

terisiert. Diese bilden die Grundlage für die Analyse und das Verständnis der Wechsel-

wirkungsmechanismen zwischen Laserstrahlung und Siliziumsubstrat. Es wurde gezeigt,

dass die optischen Eigenschaften von Silizium im festen Aggregatzustand maßgeblich

durch das Verhältnis der eingestrahlten Photonenenergie zur Bandlücke und durch die

Anzahl der freien Ladungsträger im Leitungsband bestimmt werden. Es wurde analy-

siert, welche Änderungen der optischen Eigenschaften bei der Laserbearbeitung von

Silizium berücksichtigt werden müssen und welche vernachlässigbar sind.

In Abschnitt 2.1.1 wurde gezeigt, wie die Reflektivität von Silizium mit höherer Tempe-

ratur über alle Wellenlängenbereiche hinweg zunimmt. Freie Ladungsträger wirken sich

erst ab Dichten von nfc > 1022 cm−3 und Wellenlängen im infraroten Spektralbereich

signifikant auf die Reflektivität aus (vgl. Bild 2.6). Dieser Einfluss kann somit vernach-

lässigt werden und findet im weiteren Verlauf dieser Arbeit keine Berücksichtigung.

Bei der Betrachtung der Absorption muss hingegen der Einfluss der freien Ladungsträger

berücksichtigt werden. Die Diskussion in Abschnitt 2.2.2 zeigte, dass Intensitäten, wie

sie bei der Laserbearbeitung mit Pulsdauern im Pikosekundenbereich typischerweise

auftreten, bereits ausreichen, um freie Ladungsträgerdichten > 1020 cm−3 zu erzeugen.

Diese Dichten führen zu einer Reduktion der effektiven Absorptionslänge leff um mehr

als eine Größenordnung. Eine Erhöhung des Absorptionskoeffizienten tritt im infraro-

ten Wellenlängenbereich bereits bei weitaus geringeren Ladungsträgerdichten auf (vgl.

Bild 2.5). Aufgrund dieser Eigenschaft kann Silizium auch mit Kurzpulslaserstrahlung

im infraroten Spektralbereich bearbeitet werden.

Eine Erhöhung der Substrattemperatur wirkt sich auf die Absorption hingegen unabhän-

gig von der Bestrahlungsintensität über alle Wellenlängenbereiche hinweg in gleicher

Weise aus. Die Absorption nimmt mit höherer Substrattemperatur zu. So führt z. B.

eine Erhöhung auf T = 972 K bei der Bearbeitungslaserwellenlänge von λ = 532 nm zu

einer Erhöhung des Absorptionskoeffizienten um den Faktor 5 im Vergleich zur Raum-

temperatur (vgl. Bild 2.7).

Im Gegensatz dazu weist flüssiges Silizium die optischen Eigenschaften eines Metalls

auf. Sowohl die Reflektivität (vgl. Bild 2.3) als auch der Absorptionskoeffizient (vgl.

Bild 2.7) nehmen über den gesamten Wellenlängenbereich hinweg einen nahezu kon-

stanten Wert an. Die Phasenumwandlung vom festen in den flüssigen Aggregatzustand

wird in Abschnitt 4.1 detaillierter beschrieben.



3 Ladungsträgerdynamik und Energieüber-
trag an das Festkörpergitter

Die vom Halbleiter absorbierten Photonen erzeugen freie Ladungsträger, welche das
Reflexions- und Absorptionsverhalten beeinflussen. Die erzeugten Ladungsträger kön-
nen rekombinieren (Abschnitt 3.1.1) bzw. diffundieren im Halbleiter (Abschnitt 3.1.2).
Es wird untersucht, wie sich die Änderung der Anzahl der freien Ladungsträger auf die
Laser-Halbleiter-Wechselwirkung während der Laserbestrahlung auswirkt.
Ziel dieses Kapitels ist der Verständnisaufbau zum laserinduzierten Temperaturanstieg
und dessen theoretische Beschreibung sowie experimentelle Charakterisierung. Dadurch
werden die gewonnenen Erkenntnisse zur Laser-Halbleiter-Wechselwirkung weiter ver-
tieft. Der Energieübertrag von den freien Ladungsträgern an das Festkörpergitter er-
folgt durch Wechselwirkung mit Phononen, wodurch sich der Halbleiter erwärmt. Die
Ausbreitung der Wärme im Festkörper lässt sich makroskopisch in einfacher Näherung
durch Betrachtung der eindimensionalen Wärmeleitung beschreiben (Abschnitt 3.2).
Der mit Hilfe der 1D-Wärmeleitungsgleichung errechnete Temperaturanstieg an der
Siliziumoberfläche wird über die vorgestellten zeitaufgelösten Reflexionsmessungen ex-
perimentell erfasst (Abschnitt 3.3). Aus diesen Untersuchungen wird außerdem der funk-
tionale Zusammenhang zwischen der Temperatur und der Reflektivität von Silizium im
gesamten Temperaturbereich zwischen Raum- und Schmelztemperatur abgeleitet.

Die Dichte der freien Ladungsträger nfc = G(λ ) · τp nimmt mit der Erzeugungsrate

G(λ ) nach Gleichung (2.9) mit der vom Halbleiter absorbierten Photonenenergie zu. Ab

Ladungsträgerdichten von 1017 − 1018 cm−3 darf die Gesamtheit der frei beweglichen

Ladungsträger zusammen mit dem positiv geladenen Untergrund als Plasma beschrie-

ben werden [25].

Direkt nach der Ladungsträgererzeugung führen Stöße in den Ladungsträgersystemen

der Elektronen bzw. Löcher zu einer jeweils einheitlichen Temperatur. Man unterschei-

det zwischen Elektron-Elektron-Stößen, Stößen im Löcher-System und zwischen Elek-

tron-Loch-Stößen. Die Elektron-Loch-Stöße bewirken die Thermalisierung der Elektro-

nen im Leitungsband (LB) mit den Löchern im Valenzband (VB). Die Zeitdauer bis

die Ladungsträger aus Valenz- und Leitungsband im Temperaturgleichgewicht stehen,

nimmt mit zunehmender Ladungsträgerdichte ab und liegt bei der Laserbestrahlung von

Silizium bei ca. 10 fs [50, 53].
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Die Thermalisierung in den Ladungsträgersystemen ändert zwar die thermischen

Energien kBTe,h (mit der Elektronen- bzw. Löchertemperatur Te bzw. Th) der Ladungs-

trägersysteme, die Teilchendichten im Elektronen- bzw. Löchersystem bleiben jedoch

erhalten.

Im Folgenden werden zwei Prozesse beschrieben, welche die Ladungsträgerdichte wäh-

rend der Laserbestrahlung im Laser-Halbleiter-Interaktionsvolumen ändern. Ausgehend

von dieser Betrachtung kann dann geurteilt werden, ob die Auswirkung der Ladungs-

trägererzeugung (vgl. Abschnitt 2.2.1) und Ladungsträgerrelaxation während der Laser-

pulsdauer bei der Interpretation der in der Arbeit vorgestellten Experimente berücksich-

tigt werden muss.

3.1 Änderung der freien Ladungsträgerdichte

Die freien Ladungsträger relaxieren, rekombinieren, diffundieren und übertragen

ihre Energie durch Phonon-Emission an das Kristallgitter [46]. Die Dichte der freien

Ladungsträger ergibt sich als Lösung der Differentialgleichung [25]

∂
∂ t

nfc = α(λ )
I ·σeff

Eph︸ ︷︷ ︸
Erzeugungsrate

+ ∇(Damb∇nfc)︸ ︷︷ ︸
Ladungsträgerdiffusion

− 1

τr
{nfc −ni(T )} .︸ ︷︷ ︸

Rekombinationsrate

(3.1)

Der erste Summand entspricht der Erzeugungsrate aus Gleichung (2.9) mit dem Einfang-

querschnitt aus Gleichung (2.15). Der zweite Summand beschreibt die Ladungsträger-

diffusion als eine Form der Wechselwirkung zwischen Elektronen und Löchern. Der am-

bipolare Diffusionskoeffizient Damb kann dabei Werte zwischen 1 cm2/s und 100 cm2/s

annehmen [47, 50]. Der dritte Summand bildet die Rekombination der erzeugten La-

dungsträger ab und ist durch die Rekombinationslebensdauer τr und der Differenz aus

freier und intrinsischer Ladungsträgerdichte nfc bzw. ni bestimmt. τr hängt sowohl von

der Temperatur als auch von nfc ab.

Der dominierende Rekombinationsmechanismus bei hohen Ladungsträgerdichten ist die

Auger-Rekombination, da die Auger-Rekombinationsrate mit N3
fc ansteigt [47]. Im nach-

folgenden Abschnitt werden die Rekombinationsmechanismen detaillierter beschrieben,

bevor in Abschnitt 3.1.2 auf die Ladungsträgerdiffusion eingegangen wird. Die Ände-

rung der freien Ladungsträgerdichte während der Laserbestrahlung wird schließlich in

Abschnitt 3.1.3 untersucht.



46 3 Ladungsträgerdynamik und Energieübertrag an das Festkörpergitter

3.1.1 Rekombinationsmechanismen

Der Umkehrprozess der Ladungsträgererzeugung, nämlich das Zurückfallen eines an-

geregten Elektrons aus dem Leitungsband in das Valenzband, wird als Rekombination

bezeichnet. Rekombination findet prinzipiell auf drei Arten statt [46]: (i) strahlende

Rekombination [54], (ii) Auger-Rekombination [55, 56] und (iii) Shockley-Read-Hall

(SRH)-Rekombination [57, 58]. Im Halbleiter treten die Rekombinationsmechanismen

(i) - (iii) gleichzeitig auf, wobei sie sich je nach Material und induzierter Ladungsträger-

dichte in ihrem Beitrag zur Gesamtrekombination unterscheiden.

(i) Strahlende Rekombination
Bei der strahlenden Rekombination emittiert ein vom Leitungsband in das Valenzband

zurückfallendes Elektron ein Photon. Dieser Rekombinationspfad dominiert in einem

niedrigdotierten, defektfreien direkten Halbleiter [10]. Die Rekombinationsrate errech-

net sich aus

Urad = B(nenh −n2
i ), (3.2)

wobei der strahlende Rekombinationskoeffizient für Silizium B = 9.5× 10−15cm−3s−1

beträgt [59]. Bei ne und nh handelt es sich um die Elektronen- bzw. Löcherdichten und

ni steht für die intrinsische Ladungsträgerdichte.

Die strahlende Rekombination spielt in einem indirekten Halbleiter nur eine unterge-

ordnete Rolle, da die Erhaltungssätze für Impuls und Energie fordern, dass neben der

Emission eines Photons gleichzeitig ein Phonon emittiert oder absorbiert werden muss.

(ii) Auger-Rekombination
Bei der Auger-Rekombination wird die beim Zurückfallen eines Elektrons in das

Valenzband frei werdende Energie an ein drittes Teilchen abgegeben [56]. Je nachdem,

ob es sich bei dem dritten Teilchen um ein Elektron (e) oder Loch (h) handelt, unter-

scheidet man zwischen einem eeh- und ehh-Prozess. In die Auger-Rekombinationsrate

UAug =Cne(n
2
enh −n2

e0nh0)+Cnh
(nen2

h −ne0n2
h0) (3.3)

gehen die Auger-Koeffizienten Cne = 2.8×10−31cm6s−1 und Cnh
= 9.9×10−32cm6s−1 ein

[55, 60]. Da die Rekombinationsrate mit n3
fc ansteigt, wird der Gesamtrekombinations-

prozess bei Ladungsträgerdichten oberhalb von 1020 cm−3 durch die Auger-Rekombi-

nation dominiert [47].

Während der Laserbestrahlung von Silizium können sogar Ladungsträgerdichten nfc >

1021 cm−3 erzeugt werden. Bei diesen Ladungsträgerdichten nimmt die Auger-Rekombi-

nationslebensdauer nach ca. 6 ps Bestrahlungsdauer einen konstanten Wert an, welcher

nur von der eingestrahlten Intensität abhängt [50, 61]. Die Raten für Erzeugung und
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Rekombination der Ladungsträger gleichen sich aus. Ist die Laserpulsdauer kürzer als

6 ps muss demzufolge bei der Beschreibung der Laser-Halbleiter-Wechselwirkung die

Änderung der freien Ladungsträgerdichte auch während der Pulsdauer berücksichtigt

werden. Im Gegensatz dazu kann bei Pulsdauern τp � 6 ps von einer konstanten La-

dungsträgerdichte während der Laserbestrahlung ausgegangen werden.

(iii) Shockley-Read-Hall-Rekombination
Die Shockley-Read-Hall-Rekombination beschreibt die Rekombination von Elektronen

und Löcher über diskrete Energieniveaus in der Bandlücke Et. Solche Energieniveaus

werden durch Defekte, zum Beispiel in Form von Verunreinigungen oder Gitterfehler,

erzeugt. Die Beschreibung dieses Rekombinationsprozesses stammt von Shockley, Read

[57] und Hall [58].

Die SRH-Rekombinationsrate USRH ist ein Maß für die Häufigkeit, mit welcher Elek-

tronen oder Löcher mit einem Defektzustand rekombinieren. Sie ist höher, je höher die

Defektdichte nt im Halbleitermaterial ist. USRH hängt vor allem von der Lage des De-

fektenergieniveaus Et zur Bandlückenmitte ab. Je geringer der Abstand des Defektener-

gieniveaus zur Bandlückenmitte ist, desto höher ist die SRH-Rekombinationsrate. Daher

sind in Silizium Verunreinigungen z. B. mit Fe, Cu, Au, O etc. unbedingt zu vermeiden,

da diese Elemente zu Energieniveaus in der Mitte der Bandlücke führen.

Betrachtet man lediglich die SRH-Rekombination, errechnet sich die Ladungsträger-

lebensdauer

τSRH =
τe0(ne0 +ne1 +Δn)+ τh0(nh0 +nh1 +Δn)

nh0 +ne0 +Δn
(3.4)

mit Hilfe der generierten Überschussladungsträgerdichte Δn sowie der Lebensdauer der

Elektronen τe0 = (σevthnt)
−1 und Löcher τh0 = (σhvthnt)

−1. σe bzw. σh sind dabei die

Einfangquerschnitte der Elektronen bzw. Löcher und vth die thermische Geschwindig-

keit der Ladungsträger. ne1 und nh1 sind definiert als

ne1 = nce
(

Et−Ec
kBT

)
und nh1 = nve

(
−Et−Ev

kBT

)
, (3.5)

wobei nc und nv die effektiven Zustandsdichten in Leitungs- und Valenzband sind. Die

Ladungsträgerlebensdauer ist somit ein Maß für die Defektfreiheit und damit Güte des

Halbleiters.

Bei der Erklärung der laserinduzierten Kristalldefekte in Abschnitt 6.1.3 werden die

Auswirkungen von Verunreinigungen bzw. Kristalldefekten mit Energieniveaus in der

Bandlücke detailliert diskutiert.
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3.1.2 Ladungsträgerdiffusion

Die beiden letzten Summanden in Gleichung (3.1) führen zu einer Reduktion der loka-

len Ladungsträgerdichte im Interaktionsvolumen, welches im Folgenden als ein Zylin-

dervolumen angenähert wird. Dessen Dimensionen sind durch die von einem Laserpuls

bestrahlte Fläche und die optische Eindringtiefe in das Material gegeben. Während die

Rekombinationsmechanismen die absolute Anzahl der Ladungsträger reduzieren (vgl.

Abschnitt 3.1.1), führt die Diffusion zu einem Ausgleich zwischen Regionen mit hoher

und niederer Ladungsträgerdichte.

Die Rate, mit welcher die Ladungsträger aus dem Interaktionsvolumen heraus diffun-

dieren, ergibt sich mit der Diffusionszeit τDiff = l2
0/Damb zu

RDiff = nfc/τDiff = Damb∇2nfc. (3.6)

Es kann vereinfacht angenommen werden, dass sich die Ladungsträgerdichte nur mit

dem Abstand senkrecht zur Oberfläche z ändert, falls die laterale Ausdehnung der

bestrahlten Fläche viel größer als die Absorptionslänge l0 ist. Mit der Ladungsträger-

dichte n(0) zum Zeitpunkt t = 0 an der Oberfläche ergibt sich die Diffusionsrate

RDiff = Damb
∂ 2

∂ z2
n(0)e−z/l0 (3.7)

aus der Absorptionslänge l0 und dem ambipolaren Diffusionskoeffizienten zwischen

Damb = 1 cm2/s und Damb = 100 cm2/s [47, 50].

Mit der Absorptionslänge für λ = 532 nm in Silizium von l0 = 1.27 μm und dem am-

bipolaren Diffusionskoeffizienten Damb = 100 cm2/s [47] ergeben sich Diffusionszeiten

von τDiff = l2
0/Damb ≈ 160 ps. Das bedeutet, dass die Ladungsträger innerhalb dieser

charakteristischen Zeit aus dem Interaktionsvolumen heraus diffundieren. Die Diffusion

verringert die Ladungsträgerdichte im Interaktionsvolumen und reduziert damit laut

Gleichung (3.6) die Rate, mit welcher Energie aus dem Ladungsträgersystem ans Gitter

übertragen wird.

Zur exakten Bestimmung der Ladungsträgerdichten während der Laserbestrahlung mit

λ = 532 nm muss für τp � 160 ps die Ladungsträgerdiffusion berücksichtigt werden

(siehe auch Bild 3.1). Außerdem kann bei Ladungsträgerdichten nfc > 1020 cm−3,

wie sie typischerweise bei der Laserbestrahlung erzeugt werden, nicht mehr von einem

konstanten Diffusionskoeffizienten ausgegangen werden. Vielmehr hängt der Diffusi-

onskoeffizient sowohl von der Elektronen- und Löchertemperatur Te = Th als auch von

den Mobilitäten μe und μh ab [47]. Wie sich die Ladungsträgerdichte im Interaktions-

volumen während der Laserbestrahlung verändert, wird in Abschnitt 3.1.3 diskutiert.
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3.1.3 Änderung der freien Ladungsträgerdichte während der
Laserbestrahlung

Bei der Laserbestrahlung von Silizium stellt sich bereits innerhalb der ersten Nano-

sekunde ein Gleichgewicht aus Erzeugung, Rekombination und Diffusion von freien

Ladungsträgern ein. Dies liegt daran, dass bei hohen Ladungsträgerdichten die Ladungs-

trägerlebensdauer durch die Auger-Rekombination innerhalb weniger Pikosekunden sät-

tigt (vgl. Abschnitt 3.1.1) [50]. Außerdem liegt die Diffusionszeit der freien Ladungs-

träger ebenfalls im Pikosekundenbereich (vgl. Abschnitt 3.1.2) [47].

In Bild 3.1 ist dargestellt, wie sich die diskutierten Beiträge auf die freie Ladungsträger-

dichte im Interaktionsvolumen (am Beispiel eines Laserpulses mit τp = 20 ns, einer

Wellenlänge von λ = 532 nm und einer Intensität von I0 = 80 MW/cm2) auswirken. Für

die Berechnungen ist eine Standardbasisdotierung von n = 3× 1015 cm−3 [10] ange-

nommen.
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Bild 3.1: Entwicklung der freien Ladungsträgerdichte im Interaktionsvolumen während der
Laserbestrahlung mit einem τp = 20 ns Laserpuls (λ = 532 nm) der Intensität

I0 = 80 MW/cm2. Unter Berücksichtigung der Auger-Rekombination und Ladungs-
trägerdiffusion nimmt die freie Ladungsträgerdichte nach ca. 200 ps einen konstanten
Wert von nfc = nG −nAug −nDiff ≈ 1.3×1020 cm−3 an.

Würden keine Verlustmechanismen (Rekombination oder Diffusion) existieren, würde

die erzeugte freie Ladungsträgerdichte nG während der Bestrahlungsdauer linear

ansteigen (gepunktete Kurve). Berücksichtigt man jedoch die Auger-Rekombination
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mit dem Rekombinationskoeffizienten CAuger = Cn +Cp = 3.79× 10−31 cm−6s−1 (vgl.

Abschnitt 3.1.1), reduziert sich die freie Ladungsträgerdichte auf nfc = nG − nAug ≈
1.6×1020 cm−3 (gestrichelte Kurve).

Diejenigen Ladungsträger, welche nicht rekombinieren, diffundieren mit der Diffusions-

rate RDiff aus Gleichung (3.7) unter Annahme eines konstanten Diffusionskoeffizienten

Damb = 100 cm2/s aus dem Interaktionsvolumen heraus. Der Sättigungswert der freien

Ladungsträgerdichte ergibt sich somit zu

nfc = nG −nAug −nDiff. (3.8)

Aus den Betrachtungen folgt, dass die freie Ladungsträgerdichte ca. 200 ps nach

Beginn des Laserpulses bei einem Wert von nfc = nG − nAug − nDiff ≈ 1.3× 1020 cm−3

(durchgezogene Kurve in Bild 3.1) sättigt. Der Sättigungswert der freien Ladungsträger-

dichte steigt mit zunehmender Bestrahlungsintensität an. Außerdem wird der Gleich-

gewichtszustand im Ladungsträgersystem mit Zunahme der Intensität der einfallenden

Strahlung früher erreicht. Wie in Bild 2.5 dargestellt, wirkt sich bei λ = 532 nm eine

Ladungsträgerdichte in der Höhe von nfc ≈ 1020 cm−3 nur minimal auf den Absorptions-

koeffizienten aus. Die Abweichung im Vergleich zu dem von Green bestimmten Wert

von α0 ≈ 8.8×103 cm−1 [26] beträgt weniger als 1.5 %. Die Reflektivität bleibt, wie in

Bild 2.6 veranschaulicht, praktisch unverändert bei R ≈ 37.4 % [26].

Folglich kann bei der Beschreibung der Laser-Halbleiter-Wechselwirkung mit Laser-

pulsen im Nanosekundenbereich bei λ = 532 nm die Auswirkung der Ladungsträger-

erzeugung, -rekombination und -diffusion auf die optischen Eigenschaften (Absorption

und Reflexion) vernachlässigt werden. Hingegen muss bei Pulsdauern τp < 6 ps die Än-

derung der freien Ladungsträgerdichte aufgrund der Auger-Rekombination auch wäh-

rend der Pulsdauer beachtet werden. In diesem Fall ändern sich die optischen Eigen-

schaften während der Laserbestrahlung (vgl. Abschnitt 2.2.2), was bei Überlegungen zu

den Wechselwirkungsmechanismen berücksichtigt werden muss.

3.2 Energieübertrag an das Festkörpergitter

Aufbauend auf den vorigen Abschnitten wird im Folgenden der laserinduzierte

Temperaturanstieg in der Laser-Halbleiter-Wechselwirkungszone beschrieben. Die Ener-

gie aus dem Ladungsträgersystem wird durch Elektron-Phonon-Streuung oder Phonon-

emission an das Festkörpergitter übertragen [62]. Typische Stoßzeiten zwischen Elektro-

nen und Phononen betragen einige hundert Femtosekunden. Zum vollständigen Über-

trag der Energie eines angeregten Elektrons ans Gittersystem werden jedoch mehrere
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Stoß- bzw. Phononenemissionsvorgänge benötigt [63]. Der Energieübertrag an das Fest-

körpergitter - die sogenannte Elektron-Phonon-Relaxation - findet somit auf der Piko-

sekunden-Zeitskala statt [50]. Damit ist die Elektron-Phonon-Relaxationszeit τep größer

als die Relaxationszeit im Elektronensystem, welche typischerweise nur wenige Femto-

sekunden beträgt [50, 53]. Die Photonenabsorption und die nachfolgenden Prozesse der

Thermalisierung sind mit ihren charakteristischen Zeiten in Bild 3.2 zusammengefasst.

Bild 3.2: Darstellung der Zeiten, auf denen die Absorption, die Erzeugung freier Ladungsträger,
die Thermalisierung der Ladungsträger, die Rekombination und die Wärmeleitung
bzw. der Beginn der Schmelzphase stattfinden. Die Darstellung ist an [63] angelehnt.

Zur makroskopischen Beschreibung des laserinduzierten Temperaturanstiegs kann auf

die Betrachtung der detaillierten Relaxationsmechanismen verzichtet werden [64, 65].

Baeri et al. argumentieren, dass es ausreicht den Temperaturgradienten zwischen der

Laser-Halbleiter-Wechselwirkungszone und ihrer Umgebung zu betrachten, sofern fol-

gende Voraussetzungen erfüllt sind:

1.) Die laterale Ausdehnung der bestrahlten Fläche ist viel größer als die thermische

Eindringtiefe lth.

2.) Der Laserstrahl weist eine homogene Intensitätsverteilung senkrecht zur Strahl-

achse auf.

3.) Der Anteil der Absorption durch freie Ladungsträger ist vernachlässigbar klein

gegenüber der Absorption durch Bandübergänge.

4.) Die Laserpulsdauer ist größer als die Lebensdauer der Ladungsträger.
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Dass diese Voraussetzungen bei den Experimenten, welche im Rahmen dieser Arbeit

durchgeführt worden sind, erfüllt sind, wird im Folgenden dargestellt. Der Radius ω0

der Strahltaille des Bearbeitungslasers PyroFlex™ beträgt laut den Charakterisierungen

mittels MSM in Abschnitt 1.3.1 etwa 50 μm. Die laterale Ausdehnung der bestrahl-

ten Siliziumoberfläche ist damit bei einem τp = 20 ns langen Laserpuls um circa zwei

Größenordnungen größer als die thermische Eindringtiefe lth = 2
√

k · τp ≈ 2.7 μm (mit

der Temperaturleitfähigkeit k). Somit ist Voraussetzung 1.) erfüllt. Voraussetzung 2.) ist

bei entsprechender Justage und für Betrachtungen im Zentrum der Strahlachse eben-

falls erfüllt. In Abschnitt 3.1.3 wurde gezeigt, dass bei einem Laserpuls von τp = 20 ns

(λ = 532 nm und I0 = 80 MW/cm2) die Änderung des Absorptionskoeffizienten auf-

grund des Einflusses der freien Ladungsträger lediglich 1.5 % beträgt. Somit ist auch

Voraussetzung 3.) erfüllt. Für Pulsdauern im Nanosekundenbereich ist außerdem Vor-

aussetzung 4.) erfüllt.

Liegt die Pulsdauer im niedrigen Pikosekundenbereich und damit in derselben Größen-

ordnung wie die Auger-Rekombination, so ist Bedingung 4.) nicht erfüllt (vgl. Diskus-

sion in Abschnitt 3.1.3). Daher muss bei der Beschreibung der Laser-Material-Wech-

selwirkung für Pikosekunden-Laserpulse die Dynamik der freien Ladungsträger berück-

sichtigt werden [66].

Zur Beschreibung der Wechselwirkung von Nanosekunden-Pulsen mit dem Halbleiter

kann jedoch auf die detaillierte Analyse der einzelnen Relaxationsmechanismen verzich-

tet werden. Es genügt also, wenn der Temperaturgradient zwischen der Laser-Material-

Wechselwirkungszone und ihrer Umgebung betrachtet wird.

Der sich bei der Laserbearbeitung mit Nanosekunden-Pulsen ausbildende Temperatur-

gradient hat einen Wärmefluss �j aus dem betrachteten Volumen - im eindimensionalen

Fall senkrecht zur Oberfläche - zur Folge. Zur mathematischen Beschreibung wird die

Fourier Gleichung der Wärmeleitung

�j =−λth(�r)∇T (3.9)

verwendet [62]. λth ist die Wärmeleitfähigkeit. Die Bedingung, dass eine Temperatur-

änderung des Interaktionsvolumens lediglich durch den Zu- oder Abfluss von Wärme

stattfindet, wird durch die Kontinuitätsgleichung

∇�j =−cpρ(�r)
∂T
∂ t

(3.10)

mit der spezifischen Wärmekapazität cp bei konstantem Druck und der Dichte ρ(�r) aus-

gedrückt [62].
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Daraus ergibt sich schließlich die Wärmeleitungsgleichung

∇k∇T − ∂T
∂ t

=− 1

cpρ(�r)
·q(�r, t) (3.11)

mit der Temperaturleitfähigkeit k = λth/(cpρ(�r)) und einem Quellterm q(�r, t). Dieser

stellt während der Bestrahlungsdauer (t < τp) eine Wärmequelle bzw. während des

Abkühlvorgangs (t > τp) eine Wärmesenke dar [25, 67]. Der Quellterm

q(�r, t) = αeff · I(�r, t) = αeff · (1−R(T )) · I0(t) · e−αeff·�r (3.12)

lässt sich mit Hilfe des Beer-Lambert’schen Gesetztes gemäß Gleichung (2.7) ausdrücken.

R(T ) ist hierbei die temperaturabhängige Reflektivität.

Für die nachfolgenden Betrachtungen ist die Reduktion von Gleichung (3.11) auf eine

Dimension gerechtfertigt, da die bestrahlte Fläche (Strahltaillenradius > 30 μm) viel

größer ist als die thermische Eindringtiefe (lth beträgt wenige μm).

Für die Temperaturänderung im Zentrum gilt dann die 1D-Wärmeleitungsgleichung mit

Quellterm q(z, t):
∂
∂ z

(
k

∂T
∂ z

)
− ∂T

∂ t
=− 1

cpρ
·q(z, t). (3.13)

Die Lösung der 1D-Wärmeleitungsgleichung für den Fall einer ruhenden Oberflächen-

wärmequelle, welche einen halbunendlichen Körper während der Pulsdauer τp mit räum-

lich und zeitlich konstanter Intensität (Rechteckpuls) bestrahlt, ist [67] entnommen.

Der Temperaturverlauf im Zentrum der bestrahlten Fläche

T (z, t) = T0 +
(1−R(T )) · I(z, t)

λth

⎡
⎢⎢⎢⎣lth · ierfc

(
z

lth

)
︸ ︷︷ ︸

Aufheizphase

− l∗th · ierfc

(
z

l∗th

)
·Θ(t − τp)︸ ︷︷ ︸

Abkühlphase

⎤
⎥⎥⎥⎦
(3.14)

setzt sich aus der Ausgangstemperatur T0 und einem Ausdruck für die Aufheizphase so-

wie einem Ausdruck für die Abkühlphase zusammen. Θ(t − τp) ist dabei die Heaviside-

Sprungfunktion. Der Ausdruck für die thermische Eindringtiefe lth = 2
√

k · t wird zur

Beschreibung der Abkühlphase (t > τp) abgeändert zu l∗th = 2
√

k · (t − τp).

ierfc(·) ist das Integral der komplementären Fehlerfunktion ierfc(x) =
∫ x

∞ erfc(s)ds =
1√
π e−x2 − x [1− erfc(x)].
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Für den Fall der Bestrahlung mit konstanter Intensität I0 folgt mit der Temperatur-

erhöhung ΔT (t) und ierfc(0) = 1/
√

π aus Gleichung (3.14) der Ausdruck für die Ober-

flächentemperatur

Tsurf(t) = T (z = 0, t) = T0 +ΔT (t) = T0 +2 · (1−R(T )) · I0

λth
·
√

k · t
π

∝
√

t. (3.15)

Dabei ist allerdings zu beachten, dass sowohl die Wärmeleitfähigkeit λth als auch die

spezifische Wärmekapazität cp - und damit die Temperaturleitfähigkeit k= λth/(cpρ(�r)) -

temperaturabhängig sind.
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Bild 3.3: Temperaturabhängigkeit der spezifischen Wärmekapa-
zität und Wärmeleitfähigkeit. Der aus GOLDSMITH, A.: Hand-
book of Thermophysical Properties of Solid Materials. Macmil-
lan, 1961 stammende und in [65] abgebildete Zusammenhang
wurde digitalisiert und in SI-Einheiten konvertiert.

Die Kurvenverläufe sind

in Bild 3.3 dargestellt und

zeigen die im Bereich bis

ca. 750 K sehr starke

Abhängigkeit der Größen

λth und cp bzw. k von der

Temperatur. Dies führt

dazu, dass die grafische

Darstellung von Tsurf(t)
durch den Verlauf von√

k(T )/λth(T ) dominiert

wird und nicht das nach

Gleichung (3.15) typisch

erwartbare
√

t-Verhalten

zeigt. So erklärt sich der

vermeintlich lineare An-

stieg von Tsurf in Bild 3.4,

welches die laserindu-

zierten Aufheiz- und Ab-

kühlphasen für Laserpulse mit λ = 532 nm und verschieden langen Pulsdauern zeigt.

Zur Berücksichtigung dieser Temperaturabhängigkeiten bei der numerischen Berech-

nung von Tsurf(t) wird die Bestrahlungsdauer t in n Segmente t1 bis tn = t unterteilt.

Damit folgt aus Gleichung (3.15) ein interativer Ansatz für die Berechnung von

Tsurf(tn) = T0 +ΔT (tn) = T0 +2 · Iabs(tn-1)

λth(T ′)
·
√

k(T ′)
π

· tn, (3.16)

wobei T ′ = Tsurf(tn-1) gilt. Iabs(tn-1) = (1−R(T ′)) · I0 entspricht hierbei der bis zum

Zeitabschnitt n−1 absorbierten Intensität.
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Bild 3.4: Berechneter Verlauf der Temperatur im Zentrum einer laserbestrahten Silizi-
umoberfläche. Dem Temperaturverlauf liegt die Lösung der 1D-Wärmeleitungs-
gleichung (3.14) bzw. (3.16) zugrunde. Als Wärmequellen wurden Laserpul-
se mit verschieden langer Pulsdauer angenommen. Die Intensitäten dieser La-
serpulse wurden so gewählt, dass am Ende der jeweiligen Aufheizphasen
gerade die Schmelztemperatur Tm = 1683 K erreicht wird.

3.3 Laserinduzierte Temperaturerhöhung

Im vorigen Abschnitt wurden die Grundlagen für die analytische Beschreibung der

Temperaturerhöhung ΔT in der Laser-Material-Wechselwirkungszone beschrieben. Im

diesem Abschnitt werden Untersuchungen vorgestellt, mit deren Hilfe dieser laserindu-

zierte Temperaturanstieg experimentell erfasst werden kann. Hierbei wird die Tatsache

genutzt, dass die Reflektivität der Siliziumoberfläche, wie in Abschnitt 2.1.1 diskutiert,

mit der Temperatur ansteigt. Dieses Verhalten ermöglicht die Realisierung einer zeitauf-

gelösten Temperaturmessung für Laserfluenzen F unterhalb der Schmelzschwelle Fth

(vgl. Abschnitt 3.3.3). Als Schmelzschwelle Fth wird im Sinne der vorliegenden Arbeit

diejenige Schwellfluenz bezeichnet, bei welcher die Phasenumwandlung von fest nach

flüssig gerade einsetzt.

Die Reflektivität der bestrahlten Fläche setzt sich während des Phasenwechsels aus ei-

nem Beitrag des noch festen und des bereits flüssigen Siliziums zusammen. Für Laser-

fluenzen größer als Fth nimmt der Beitrag des flüssigen Anteils so lange kontinuierlich

zu, bis das gesamte Interaktionsvolumen verflüssigt ist und der Reflexionswert von flüs-

sigem Silizium R ≈ 70% (vgl. Abschnitt 2.1.2) erreicht ist [37, 38, 41].
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Mit Hilfe dieser Materialeigenschaft kann die Schmelzschwelle und die Zeitspanne,

während welcher das Silizium aufgrund der Laserbestrahlung im flüssigen Zustand vor-

liegt - im Folgenden Schmelzdauer tm genannt - experimentell bestimmt werden (vgl.

Abschnitt 4.3.2). Im nächsten Abschnitt wird der Versuchsaufbau, welcher eine Wei-

terentwicklung der aus der Literatur bekannten Anordnungen [39, 41, 68, 69] darstellt,

beschrieben.

3.3.1 Versuchsaufbau zur zeitaufgelösten Reflexionsmessung

Der experimentelle Aufbau zur Realisierung der zeitaufgelösten Reflexionsmessung ist

in Bild 3.5 skizziert und als Ausschnitt in Bild 3.6 gezeigt. Der Laserstrahl des Bearbei-

tungslasers PyroFlex™ 25-GR wird über Umlenkspiegel auf den Probenhalter mit der

eingespannten Siliziumprobe �4 geführt und induziert die Reflektivitätsänderung. Die

Brennweite der verwendeten Fokussierlinse �5 beträgt f = 150 mm. Der Auftreffwinkel

des fokussierten Laserstrahls ist um α ≈ 30° zur Normalen der Siliziumoberfläche ge-

neigt. Der reflektierte Anteil der Laserstrahlung wird auf eine Strahlfalle �6 geleitet.

Strahl-falle

Photo-
diode

Py
ro

Fl
ex

25
TM

Fokussier-
linse f=150mm

Spiegel 20 x 
Mikroskop-
objektiv

50 / 50 
Strahlteiler

Silizium-
probe

Oszillo-
skop

HeNe
Laser 12

3

4

5 6

7

8 Photo-
diode

Bild 3.5: Schematische Darstellung des Versuchsaufbaus. Die
Funktinen der Kernelemente �1 : cw-HeNe-Beobachtungslaser,
�2 : 50/50 Strahlteiler, �3 : 20-fach Mikroskopobjektiv, �4 : Silizi-

umprobe, �5 : Fokussierlinse mit f=150 mm, �6 : Strahlfalle, �7 :
Avalanche-Photodiode und �8 : Photodiode sind im Text beschrie-
ben.

Als Beobachtungslaser

wird ein cw-HeNe-Laser
�1 (λ = 632.8 nm) mit

P = 4 mW Ausgangs-

leistung verwendet. Der

Beobachtungslaserstrahl

wird über einen 50 / 50

Strahlteilerspiegel �2

ebenfalls auf die zu unter-

suchende Stelle auf der

Siliziumprobe gelenkt.

Ein long-distance-Mikro-

skopobjektiv mit zwanzig-

facher Vergrößerung �3

wird als Fokussieroptik

verwendet. Die Wahl und

Anordnung der optischen

Elemente gewährleistet,

dass der Taillendurchmes-

ser des Beobachtungs-

laserstrahls viel kleiner
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Bild 3.6: Photo des Messaufbaus zur Bestimmung der zeitaufge-
lösten Reflektivitätsänderung. Die HeNe-Laserstahlung ist zum
besseren Verständnis mit einer Bildbearbeitungssoftware rot
eingezeichnet. Die einzelnen Komponenten des Reflexionsauf-
baus �1 , �2 , �3 , �4 , �5 und �6 werden im Text erklärt.

ist als der Taillendurch-

messer des Bearbeitungs-

laserstrahls, d. h. 2ω0,HeNe

� 25 μm.

Die Herausforderung im

experimentellen Aufbau

liegt in der symmetri-

schen Überlagerung bei-

der Strahltaillen mit

ω0,HeNe � ω0,Pyro auf der

Siliziumoberfläche.

50 % der reflektierten

Strahlung des Beobach-

tungslasers wird durch

den 50 / 50 Strahltei-

lerspiegel �2 transmit-

tiert und von einer Silizi-

um-Avalanche-Diode mit

50 MHz Bandbreite �7

detektiert. Die aktive Detektionsfläche der Diode beträgt 0.79 mm2 und weist bei der

Beleuchtungswellenlänge von λ = 632.8 nm eine Empfindlichkeit von ca. 20 A/W

auf [70]. Zum Schutz der Avalanche-Diode ist die Detektionsfläche mit einem Band-

passfilter für die Wellenlänge 632.8 nm versehen.

Um eine homogene Ausleuchtung der Detektionsfläche zu erreichen, ist zwischen Band-

passfilter und Detektionsfläche eine Streuscheibe mit feiner Körnung eingebracht. Das

von der Avalanche-Diode registrierte Signal wird mit einem schnellen Oszilloskop mit

20 GS/s aufgezeichnet. Das Signal zur Auslösung der Messung stammt von einer zwei-

ten Photodiode �8 , welche im Strahlengang des Bearbeitungslasers angebracht ist. Der

Abstand dieser Photodiode �8 zur Avalanche-Diode �7 beträgt ca. 2 m. Diese unter-

schiedlich langen Lichtlaufwege führen zu einer Signalverzögerung von Δt ≈ 6.4 ns.

Diese Signalverzögerung wurde in allen folgenden Darstellungen berücksichtigt und die

Zeitnullpunkte entsprechend gegeneinander verschoben.
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3.3.2 Kalibrierung des Spannungssignals auf die Reflektivität

Mit dem in Abschnitt 3.3.1 beschriebenen Aufbau kann der Reflexionsgrad einer Ober-

fläche in Abhängigkeit der Laserpulsintensität IPyro, der Pulsdauer τp und des zeitlichen

Verlaufs der Intensität - im Folgenden Pulsform genannt - zeitaufgelöst aufgezeichnet

werden. Um eine Aussage über die Reflektivität (dieser Abschnitt) oder die Probentem-

peratur (Abschnitt 3.3.3) treffen zu können, müssen zuerst die erhaltenen Spannungs-

signale UOszi kalibriert werden. Hierfür wird genutzt, dass das von der Avalanche-Diode

ausgegebene Spannungssignal UOszi linear mit der auf die Diode einfallenden Intensität

Irefl ansteigt [70]. Die Intensität der von der Siliziumoberfläche reflektierten cw-HeNe-

Strahlung Irefl nimmt monoton mit der temperaturabhängigen Reflektivität der Silizium-

oberfläche RSi(T (t)) zu, so dass

UOszi(t) = ψ · Irefl(t)+ζ = ψ ·RSi(T (t)) · IHeNe +ζ , (3.17)

wobei ψ ein Maß für die Ansprechempfindlichkeit der Photodiode ist und über ζ der

Offset berücksichtigt wird. Die Reflektivität nimmt mit der Temperatur der Silizium-

oberfläche - wie in Abschnitt 2.1.1 diskutiert - zu. Übersteigt die Oberflächentemperatur

Tsurf die Schmelztemperatur Tm, beträgt die Reflektivität des flüssigen Siliziums ca. 70 %

(vgl. Abschnitt 2.1.2).

Bild 3.7 zeigt beispielhaft ein aufgezeichnetes Reflexionssignal. Das kleine, eingefügte

Diagramm zeigt den normierten Intensitätsverlauf des verwendeten Laserpulses.

Bevor der Bearbeitungslaserpuls auf die Probe trifft (t < 0), registriert das Oszillo-

skop ein konstantes Spannungssignal von UOszi,0 ≈ 348 ± 5 mV �A . Dieses Spannungs-

niveau entspricht der Reflektivität von Silizium bei Raumtemperatur und der Wellen-

länge λHeNe = 632.8 nm. Laut Green liegt dieser Reflektivitätswert bei RSi,RT = 34.8 %

[26]. Schmilzt der Laserpuls die Siliziumoberfläche auf, so steigt das Diodenspannungs-

signal streng monoton an (Bereiche �B und �C ) und behält den Plateauwert �D zwischen

ca. 150 ns und ca. 300 ns bei. Das Plateau weist einen Wert von UOszi,1 ≈ 820 ± 2.5 mV

auf und entspricht der Reflektivität von flüssigem Silizium [27,37,42]. Diese beträgt für

die HeNe-Wellenlänge RSi,liq = 71.2 % [42] (vgl. Abschnitt 2.1.2).

Mit Hilfe dieser beiden Literaturwerte (RSi,RT und RSi,liq) kann das gemessene Dioden-

spannungssignal UOszi auf die Reflektivität der Siliziumoberfläche RSi kalibriert werden:

UOszi,0 = 348±5 mV =̂ RSi,RT = 34.8 % bei T = 293 K,

UOszi,1 = 820±2.5 mV =̂ RSi,liq = 71.2 % bei T > 1683 K.
(3.18)
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Bild 3.7: Zeitaufgelöster Reflexionsgrad eines τp = 300 ns Laserpulses mit einer Fluenz größer
der Schmelzfluenz zur Kalibrierung der Spannungssignale auf die Reflektivität. In
das Diagramm ist der normierte Intensitätsverlauf des zugehörigen Laserpulses oben
rechts eingefügt. Die Reflektivität steigt von RSi,RT = 34.8 % bei Raumtemperatur [26]
auf RSi,liq = 71.2 % im flüssigen Zustand [42] an. Die Bedeutung der Zeitabschnitte
�A - �F ist im Text erläutert.

Zwischen den beiden Extrema UOszi,0 und UOszi,1 skaliert das Spannungssignal UOszi

linear mit der einfallenden Intensität [70] und damit linear mit der Reflektivität der Sili-

ziumoberfläche RSi. Somit kann die Reflektivität der Siliziumoberfläche

RSi(t) = RSi(T (t)) =
UOszi(t)−ζ

ψ · IHeNe
(3.19)

mit den Parametern ψ und ζ zu jedem Zeitpunkt t während der Laserbestrahlung aus

dem Spannungssignal UOszi(t) berechnet werden. Die Werte für ψ (hier: 1354.3 mV/W)

und ζ (hier: -123.5 mV) ergeben sich aus Punktproben bei UOszi,0 und UOszi,1.
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3.3.3 Bestimmung der Reflektivität von festem Silizium bei Tm

Die Bestimmung der Reflektivität von festem Silizium am Schmelzpunkt Tm und die da-

für notwendige Kalibrierung des gemessenen Spannungssignals UOszi auf die Silizium-

oberflächentemperatur Tsurf wird ebenfalls anhand des in Bild 3.7 zeitaufgelöst darge-

stellten Reflexionsgrads erklärt. Die Überlagerung der Strahltaillen des Beobachtungs-

und Bearbeitungslasers auf der Probenoberfläche und deren Relation zum Silizium-

Schmelzebad sind in Bild 3.8 für die einzelnen Zeitabschnitte �A - �F skizziert.

Bild 3.8: Skizze der relativen Lage beider Laserstrahlen zueinander und zeitliche Entwicklung
der Größe des Silizium-Schmelzebads. Die Bilder �A - �F illustrieren die sechs,
in Bild 3.7 eingezeichneten Abschnitte im zeitlichen Verlauf des aufgezeichneten
Diodenspannungssignals.

Bevor der Laserpuls auftrifft (t < 0) �A , befindet sich die Probe bei Raumtemperatur

T0 = 293 K. Während der ersten 42.3 ns der Laserbestrahlung steigt RSi(t) laut Bild 3.7

linear von 34.8 % auf ca. 40 % an (hervorgehoben durch die gepunktete, waagrechte

Linie �B ).

Der Aggregatzustand wechselt zuerst im Zentrum des Laser-Material-Interaktions-

gebiets von fest nach flüssig. Das Schmelzebad vergrößert sich radial nach außen �C .

Außerdem nimmt die Tiefe des Schmelzebads - im Folgenden Schmelztiefe dm genannt -

von Werten unterhalb der effektiven Eindringtiefe leff auf dm > leff stetig zu. Solange der

Durchmesser des Schmelzebades kleiner als der Taillendurchmesser des Beobachtungs-

laserstrahls ist und die Schmelztiefe dm unterhalb der Eindringtiefe liegt (dm < leff), setzt

sich das Reflexionssignal aus einem Beitrag des noch festen und des bereits flüssigen

Volumens zusammen. Übersteigen der Durchmesser des Schmelzebads schließlich den

Taillendurchmesser des Beobachtungslaserstrahls und die Schmelztiefe die Eindringtiefe,

dann wird das maximale Reflexionssignal �D der flüssigen Phase des Siliziums detektiert.
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Mit dem Ende des Laserpulses nimmt die detektierte Diodenspannung ab t ≈ 325 ns

innerhalb von ca. 100 ns wieder ab �E . Die Reflektivität der Siliziumoberfläche geht

auf RSi ≈ 40 % zurück. Der anschließende Rückgang der Reflektivität auf den Aus-

gangswert �F erfolgt durch Abkühlung der Siliziumoberfläche auf Raumtemperatur auf

einer längeren Zeitskala. Die beiden Knicke im Reflexionssignal in Bild 3.7 nach 42.3 ns

und 430.7 ns markieren folglich den Beginn bzw. das Ende der schmelzflüssigen Phase.
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Bild 3.9: Darstellung der ersten 100 ns des Reflexionssignals aus
Bild 3.7. Das Einsetzen der Schmelzphase beim Erreichen von
Tm = 1683 K ist durch die Änderung der Steigung des Dioden-
spannungssignals zwischen �B und �C charakterisiert.

Bild 3.9 zeigt die vergrö-

ßerte Darstellung der ers-

ten 100 ns des zeitaufge-

lösten Reflexionssignals

aus Bild 3.7. Die gestri-

chelten Geraden nähern

das Spannungssignal in

den Bereichen �A - �C

an. Der Knick im Refle-

xionssignal zwischen �A

und �B korrespondiert

mit dem Zeitpunkt, zu

dem der Laserpuls auf die

Siliziumoberfläche trifft.

Der Knick zwischen �B

und �C markiert denje-

nigen Zeitpunkt, zu dem

die Siliziumoberflächen-

temperatur im Zentrum des Interaktionsgebiets die Schmelztemperatur (Tm = 1683 K)

erreicht und der Phasenwechsel einsetzt.

Die in Abschnitt 3.3.2 beschriebene Kalibrierung des Diodenspannungssignals auf die

Reflektivität wurde für verschiedene Pulsdauern und Pulsenergien durchgeführt. An-

schließend wurden jeweils die Schnittpunkte zwischen den Bereichen �B und �C be-

stimmt. Diese Schnittpunkte entsprechen dem Reflexionswert von festem Silizium bei

Schmelztemperatur. Diese Reflexionswerte, wie sie sich aus mehreren Versuchsreihen

ergeben, sind in Bild 3.10 dargestellt. Die damit experimentell ermittelte Reflektivi-

tät von monokristallinem Silizium bei λ = 632.8 nm am Schmelzpunkt Tm beträgt

RSi(Tm) = 39.8 % ± 0.6 %. Dieser Wert hängt weder von der Laserpulsenergie noch

von der Pulsdauer ab.
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Bild 3.10: Reflektivität von festem Silizium am Schmelzpunkt Tm = 1683 K für verschiedene
Pulsdauern als Funktion der Pulsenergie bei λ = 632.8 nm. Der Mittelwert der
Datenpunkte liegt bei RSi(Tm) = 39.8 % ± 0.6 %. Der Wert für RSi,RT = 34.8 % [26]
ist bei Ep = 0 μJ eingezeichnet.

3.3.4 Zeitaufgelöste Messung des laserinduzierten Temperaturanstiegs

Wie Bild 3.9 zeigt, nimmt die Reflektivität während der Aufheizphase �B (T < Tm) linear

mit der Bestrahlungsdauer t zu. Die Bestrahlungsdauer t wird im Folgenden erneut in

die Zeitabschnitte t1 bis tn, tn < τp unterteilt. Der Kurvenverlauf im Bereich �B lässt sich

folglich durch die allgemeine Form einer Geradengleichung, hier

RSi(tn) = ϑ · tn +χ, (3.20)

annähern. Die Parameter ϑ und χ ergeben sich aus den Regressionsanalysen der expe-

rimentell erfassten, zeitaufgelösten Reflexionssignale (vgl. rechte Ordinate in Bild 3.9).

Wird der Ausdruck für die Oberflächentemperatur Tsurf(tn) = T0 +ΔT (tn) (Lösung der

1D-Wärmeleitungsgleichung gemäß Gleichung (3.16)) nach tn aufgelöst und in Gleich-

ung (3.20) eingesetzt, ergibt sich, dass

RSi(Tsurf(tn)) = ϑ · λth(T ′)2 ·π
4 · k(T ′) · Iabs(tn-1)2

· (Tsurf(tn)−T0︸ ︷︷ ︸
ΔT (tn)

)2 +χ (3.21)
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für Temperaturen unterhalb Tm mit ΔT (tn)2 skaliert, wobei T ′ dabei für die Oberflä-

chentemperatur zum Zeitpunkt tn-1 steht. Der vermeintlich lineare Anstieg der Reflek-

tivität mit der Oberflächentemperatur in Bild 3.11 lässt sich dadurch erklären, dass der

Verlauf von RSi(T ) für T0 < T < Tm durch den temperaturabhängigen Quotienten aus

λth(T )2/k(T ) dominiert wird (vergleiche hierzu die Diskussion in Abschnitt 3.2 und

den Kurvenverlauf in Bild 3.3).
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Bild 3.11: Temperaturabhängige Reflektivität von monokristalli-
nem Silizium für λ = 632.8 nm im Bereich T0 < T < Tm als gestri-
chelte Kurve. Auf der rechten Ordinatenachse ist das Diodenspan-
nungssignal (Intervall �B aus Bild 3.9) aufgetragen.
Die Datenpunkte (�) bzw. (•) illustrieren Ergebnisse von Ellipso-
metriemessungen, welche in Jellison und Modine [31] bzw. Vuye
et al. [71] veröffentlicht sind.

In Bild 3.11 ist der tem-

peraturabhängige Verlauf

der Reflektivität von mo-

nokristallinem Silizium

bei λ = 632.8 nm für

T0 < T < Tm dargestellt.

Der Kurvenverlauf ergibt

sich als Mittelung über

fünf Einzelreflektivitäts-

messungen, für welche

mit Hilfe des in den

vorigen Abschnitten be-

schriebenen Vorgehens

der Verlauf für RSi(T ) be-

stimmt wurde. Die Stan-

dardabweichung betrug

im betrachteten Tempe-

raturintervall < 0.6 %.

Zusätzlich zur RSi(T )-
Kurve ist das Diodenspan-

nungssignal UOszi(t) am

Beispiel des Intervalls �B , also 0 ns < t < 42 ns, aus Bild 3.7 bzw. Bild 3.9 mit Bezug

zur rechten Ordinatenache eingezeichnet. Bei den einzelnen Datenpunkten in Bild 3.11

handelt es sich um Ergebnisse von Ellipsometriemessungen, welche in Jellison und Mo-

dine [31] bzw. Vuye et al. [71] veröffentlicht sind.

Obwohl der Zusammenhang zwischen der Reflektivität und der Oberflächentemperatur

nicht direkt gemessen, sondern lediglich aus den aufgezeichneten Spannungssignalen

abgeleitet wurde, stimmt der so ermittelete Verlauf der RSi(Tsurf)-Kurve sehr gut mit den

experimentellen Werten überein. Der Kurvenverlauf kann im Bereich T0 < T < Tm durch

RSi(T ) = 6.409×10−9 ·T 2 +2.502×10−5 ·T +0.339 (3.22)

mit einem Bestimmtheitsmaß von R2 = 0.9988 angenähert werden.
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Aus den hier vorgestellten Untersuchungen und Interpretationen wird die aus der Lite-

ratur bekannte, experimentelle Beschreibung des RSi(T )-Verlaufs um den Temperatur-

bereich zwischen 1000 K und Tm = 1683 K erweitert.

Aus der nach ΔT (tn) aufgelösten Gleichung (3.21) ergibt sich zusammen mit Gleichung

(3.17) der direkte Zusammenhang zwischen der laserinduzierten Temperaturerhöhung

ΔT (tn) = Tsurf(tn)−T0 =
2 · Iabs(tn-1)

λth(Tsurf(tn-1))
·
√

k(Tsurf(tn-1))

π ·ϑ ·
√

UOszi(tn)−ζ
ψ · IHeNe

−χ (3.23)

an der Siliziumoberfläche während der Laserbestrahlung für T < Tm und dem gemesse-

nen Diodenspannungssignal UOszi(tn).
Mit Hilfe des Messaufbaus (vgl. Abschnitt 3.3.1) wurde die Reflektivitätsänderung

der Siliziumoberfläche während der Bestrahlung mit verschieden langen Laserpulsen

(τp = 50 ns, 100 ns, 200 ns, 300 ns und 500 ns) zeitaufgelöst erfasst. Die Laserintensität

wurde so gewählt, dass eine minimal höhere Intensität zum Aufschmelzen der Silizium-

oberfläche geführt hätte. Zur Umrechnung des aufgezeichneten Diodenspannungssignals

UOszi(tn) in die Temperatur wurde Gleichung (3.23) mit den temperaturabhängigen Wer-

ten für λth und cp bzw. k aus Bild 3.3 verwendet. Der Temperaturverlauf im Zentrum der

laserbestrahlten Siliziumoberfläche ist in Bild 3.12 dargestellt.
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Bild 3.12: Aus den experimentell erfassten Diodenspannungssignalen abgeleiteter, zeitaufge-
löster Verlauf der Oberflächentemperatur im Zentrum des Laser-Silizium-Interakti-
onsgebiets im Temperaturbereich bis Tm = 1683 K bei Bestrahlung mit Laserpulsen
verschiedener Dauer. Die Diodenspannungssignale wurden mittels Gleichung (3.23)
in eine Temperatur umgerechnet.
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Nach dem Ende des Laserpulses kühlt das Silizium auf einer längeren Zeitskala (einige

μs) wieder ab (vgl. auch Signalabschnitt �F in Bild 3.7). Für das oben eingezeichnete

Beispiel eines τp = 100 ns Laserpulses beträgt die Oberflächentemperatur 1 μs nach Be-

strahlungsende noch immer ca. 400 K. Durch eine wiederholte Bestrahlung derselben

Stelle, z. B. bei hohem Pulsüberlapp, kommt es somit zur Wärmeakkumulation im Sub-

strat, welche ebenfalls vom Autor experimentell nachgewiesen wurde [72].

Die maximalen Abkühlraten dT/dt an der Siliziumoberfläche lassen sich aus Bild 3.12

bestimmen und sind in Bild 3.13 in Abhängigkeit der Pulsdauer aufgetragen. Der mathe-

matische Zusammenhang zwischen der Pulsdauer und der maximalen Abkühlrate an der

Siliziumoberfläche ergibt sich aus der Differentiation der Lösung der eindimensionalen

Wärmeleitungsgleichung (3.15) nach der Zeit

Tsurf(t)
dt

∣∣∣∣
t=τp

∝
1√
t

∣∣∣∣
t=τp

(3.24)

und ist als gestrichelte Kurve in Bild 3.13 eingezeichnet.

Die maximalen Abkühlraten liegen im Bereich von 1011 K/s. Sie treten unmittelbar nach

dem Ende des Laserpulses auf und nehmen mit zunehmender Pulsdauer τp ab.

Im Vorgriff auf Kapitel 4 sei an dieser Stelle der ähnliche funktionale Zusammenhang

zwischen dem räumlichen Temperaturgradienten an der Phasengrenze flüssig - fest wäh-

rend des Wiedererstarrens von lasergeschmolzenem Silizium und der Laserpulsdauer

erwähnt. Auch dieser Zusammenhang lässt sich durch den Funktionsverlauf ∝ 1/
√τp
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Bild 3.13: Maximale Abkühlraten dT/dt an der Oberfläche in Abhängigkeit der Pulsdauer.
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annähern. Aus Gleichung (4.12) für die momentane Geschwindigkeit der Erstarrungs-

front folgt unter Verwendung der Gleichungen (4.10) und (4.11) die Proportionalität

vrecr(t) ∝ 1/
√τp. Mit Hilfe von Gleichung (4.2) ergibt sich

∂T
∂ z

∣∣∣∣
z=z+i

∝
1√τp

. (3.25)

Die Laserpulsdauer bestimmt folglich sowohl die Abkühlrate der durch Laserstrahlung

erwärmten Siliziumoberfläche als auch die räumliche Temperaturverteilung im laser-

geschmolzenen Silizium während des Wiedererstarrens.

3.4 Zusammenfassung

In diesem Kapitel wurde der laserinduzierte Temperaturanstieg theoretisch beschrieben,

experimentell untersucht sowie sein Einfluss auf die Laser-Halbleiter-Wechselwirkung

dargestellt.

Die durch die absorbierte Laserstrahlung im Halbleiter generierten freien Ladungsträger

relaxieren in ihren jeweiligen Ladungsträgersystemen und rekombinieren. Die Ladungs-

trägerlebensdauer wird durch die Rekombinationsmechanismen (i) strahlende Rekombi-

nation, (ii) Auger-Rekombination und (iii) Shockley-Read-Hall (SRH)-Rekombination

begrenzt. Die Ladungsträgerlebensdauer wird in Abschnitt 6.1.6 als Maß zur Charakte-

risierung der laserinduzierten Schädigung bei der Siliziumbearbeitung verwendet.

Während der Dauer der Laserbestrahlung wirkt vor allem die Auger-Rekombination der

Erzeugung der freien Ladungsträger entgegen. Ein Gleichgewicht aus Ladungsträger-

erzeugung und -rekombination stellt sich innerhalb weniger hundert Pikosekunden ein

(vgl. Bild 3.1). Daher kann von einer konstanten Ladungsträgerdichte ausgegangen wer-

den, sofern Laserpulsdauern im Nanosekundenbereich oder länger verwendet werden. In

diesem Fall ändern sich die effektiven optischen Eigenschaften des Siliziums während

der Laserpulsdauer nicht und verhalten sich wie in den Bildern 2.5 und 2.6 dargestellt.

Somit kann der Wärmetransport im Festkörper im Falle der Laserbearbeitung mit Puls-

dauern im Nanosekundenbereich (oder länger) vereinfacht durch die 1D-Wärmeleitungs-

gleichung (3.11) beschrieben werden. Die Lösung der Wärmeleitungsgleichung impli-

ziert, dass die Oberflächentemperatur Tsurf während der Bestrahlung mit konstanter In-

tensität mit der Wurzel aus der Bestrahlungsdauer ansteigt. Dieser Anstieg wird jedoch

durch den Quotienten aus den temperaturabhängigen Größen
√

k(T ) und λth(T ) domi-

niert, so dass Tsurf eher linear mit der Bestrahlungsdauer t ansteigt.
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Der im Rahmen der Untersuchungen zu dieser Arbeit realisierte Reflexionsaufbau

ermöglicht die zeitaufgelöste Bestimmung der Reflektivitätsänderung während des laser-

induzierten Aufheiz- und Abkühlvorgangs. Die Kalibrierung des aufgezeichneten Mess-

signals mit den aus der Literatur bekannten Reflektivitäten RSi,RT und RSi,liq sowie die

Reduktion der Betrachtung auf eine Dimension schafft die Voraussetzung dafür, dass

der Messaufbau zur experimentellen Bestimmung der Oberflächentemperatur in der Be-

arbeitungszone während der Laserbestrahlung verwendet werden kann. Die Auswer-

tung der durchgeführten Reflexionsmessungen ergab, dass der Wert der Reflektivität

von monokristallinem Silizium am Schmelzpunkt Tm = 1683 K für λ = 632.8 nm bei

RSi(Tm) = 39.8 % ± 0.6 % liegt. Der aus den zeitaufgelösten Reflexionsmessungen ab-

geleitete temperaturabhängige Verlauf der Reflektivität stimmt sehr gut mit den Litera-

turwerten überein.

Bild 3.12 stellt den zeitaufgelösten Verlauf der Oberflächentemperatur im Zentrum des

Laser-Silizium-Interaktionsgebiets im durchgängigen Temperaturbereich von Raum- bis

Schmelztemperatur für verschiedene Laserpulsdauern dar. Die in diesem Kapitel vor-

gestellten Experimente erfassen damit zum ersten Mal die gesamte Aufheiz- und Ab-

kühlphase der Siliziumoberfläche während der Laserbestrahlung. Durch die Ableitung

der lückenlosen Beschreibung von R(T ), vor allem im Bereich 1000 K < T < Tm (vgl.

Gleichungen (3.21) und (3.22)), erweitern die durchgeführten Untersuchungen den aus

der Literatur bekannten Temperaturbereich. In den bisherigen Publikationen wurden die

Reflexionswerte für höhere Temperaturen lediglich für diskrete Temperaturwerte veröf-

fentlicht [28–31, 34–37].

Aus den vorgestellten Messungen lässt sich darüber hinaus die maximale Abkühlrate

an der Siliziumoberfläche in Abhängigkeit der verwendeten Pulsdauer bestimmen. Die

maximalen Abkühlraten verhalten sich wie 1/
√τp und liegen im Bereich von 1011 K/s.

Auf die Bedeutung der Abkühlraten und den sich daraus ergebenden Temperaturgradien-

ten im lasergeschmolzenen Silizium wird bei der weiteren Analyse der Laser-Material-

Wechselwirkungsmechanismen und der Betrachtung der laserinduzierten Defekte in den

Abschnitten 4.1.1, 5.2.1 und 6.1 detaillierter eingegangen.



4 Schmelz-, Diffusions- und Erstarrungs-
vorgang

Um die Ursache-Wirkungs-Zusammenhänge bei der Laserbearbeitung von Silizium im
Allgemeinen und der laserinduzierten Diffusion im Speziellen noch besser zu verstehen,
wird in diesem Kapitel der Prozessablauf - bestehend aus der Aufschmelz-, Diffusions-
und Erstarrungsphase - detailliert analysiert. Im ersten Schritt wird aufgezeigt, wie die
Phasenumwandlung vom festen in den flüssigen Aggregatzustand mathematisch model-
liert und simuliert werden kann. Dazu werden Gleichgewichts- und Nicht-Gleichgewichts-
modelle vorgestellt, mit deren Hilfe der Schmelzprozess beschrieben wird (Abschnitt
4.1). Einen großen Teil des Kapitels nimmt die Beschreibung der Prozesssimulation (Ab-
schnitt 4.2) und deren Abgleich mit dem Experiment (Abschnitt 4.3) ein. Darauf aufbau-
end wird der laserinduzierte Schmelz- und Erstarrungsprozess modelliert (Abschnitt 4.4).
Der zweite Teil des Kapitels beginnt in Abschnitt 4.5 mit der theoretischen Beschreibung
der laserinduzierten Diffusion. Die Auswirkungen der Laserparameter auf das Dotier-
ergebnis werden in Abschnitt 4.6 im Zusammenspiel mit weiteren Prozessparametern,
wie zum Beispiel Umgebungsatmosphäre, Precursorkonzentration oder -dicke systema-
tisch analysiert. Auf Basis dieser Analysen werden erstmals allgemeingültige Zusam-
menhänge für die Laserdotierung aus SiO2:B-Precursorsystemen abgeleitet.

4.1 Schmelzen von Silizium

Nach Gleichung (2.14) nähern sich bei zunehmender Temperatur das Valenz- und

Leitungsband einander an. Gleichzeitig nimmt die Dichte an intrinsischen Defekten,

das sind zum Beispiel nicht abgesättigte Bindungszustände und Fehlstellen im Kristall-

gitter, zu. Vor dem Übertritt in die flüssige Phase ist das erhitzte Silizium an der Phasen-

grenze sehr defektreich [73–75]. Es werden Defektdichten in der Größenordnung von

1020 cm−3 erreicht [76]. Die Diamantgitterstruktur des festen Siliziums [62] löst sich

beim Erreichen der Schmelztemperatur graduell auf. Die Phasenumwandlung läuft so-

wohl zeitlich wie auch räumlich in einem Übergangsbereich ab [66, 77].

Zum Verständnis der Zusammenhänge bei der Laserbearbeitung ist es notwendig, die

laserinduzierte Phasenumwandlung mathematisch zu beschreiben und physikalisch zu
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interpretieren. Die Kenntnis über die Entstehung und Bewegung der Phasengrenze zwi-

schen dem festen und flüssigen Gebiet ist dabei essentiell. Aufgrund der Phasenum-

wandlung und der starken Temperaturabhängigkeit der Materialparameter1handelt es

sich beim Schmelz- und Erstarrungsvorgang um eine nichtlineare Problemstellung, wel-

che durch partielle Differentialgleichungssysteme beschrieben werden kann. In der Li-

teratur werden verschiedene Ansätze zur Lösung dieser Differentialgleichungssysteme

vorgeschlagen (siehe z. B. [43,66,78,79]). In der vorliegenden Dissertation sollen ledig-

lich die grundlegenden Ideen und Ansätze der wichtigsten Modelle vorgestellt und dis-

kutiert werden (Abschnitt 4.1.3). Dabei wird zwischen den Gleichgewichts- (Abschnitt

4.1.1) und Nicht-Gleichgewichts-Modellen (Abschnitt 4.1.2) unterschieden.

Die vorliegende Arbeit verfolgt das Ziel, die Zusammenhänge beim laserinduzierten

Schmelz-, Diffusions- und Erstarrungsvorgang von Silizium so präzise, aber auch so

einfach wie möglich zu beschrieben. Daher ist das Verständnis beider Modelltypen er-

forderlich (vgl. Abschnitt 4.1.3). Ergebnisgrößen, wie zum Beispiel Maximaltempera-

tur der Schmelze, Schmelzdauer oder Schmelztiefe lassen sich mit Hilfe der Gleichge-

wichtsmodelle (GGW) relativ einfach und in guter Übereinstimmung mit dem Experi-

ment berechnen [66, 80] (vgl. Abschnitt 4.4).

Für die Erklärung der Defektbildung beim Wiedererstarren von flüssigem Silizium wird

allerdings der Betrag der Unterkühlung ΔT benötigt. Diese wird durch die komplexeren

Nicht-Gleichgewichts-Modelle eingeführt. Der Einfachheit halber wird daher wie folgt

vorgegangen: Verwendung der einfacheren GGW-Modelle überall dort, wo die Rahmen-

bedingungen erfüllt sind; gezielte Nutzung der Nicht-Gleichgewichts-Ansätze überall

dort, wo es für die Argumentation unabdingbar ist.

4.1.1 Gleichgewichtsmodelle

In der einfachsten Form des Gleichgewichtsmodells wird angenommen, dass zu jedem

Zeitpunkt bei der Phasenumwandlung ein lokales thermodynamisches Gleichgewicht an

der Grenzschicht zwischen dem festen (Index s für solid) und flüssigen (Index l für li-
quid) Gebiet existiert [43, 81]. Die beiden Aggregatzustände werden am Ort zi durch

eine scharf definierte Phasengrenze getrennt. Die Temperatur der Phasengrenze Ti ist zu

jeder Zeit gleich der Umwandlungstemperatur Tc, welche wiederum der thermodynami-

schen Gleichgewichtstemperatur Tm des Schmelzpunkts entspricht (Ti ≡ Tc = Tm).

Eine Temperaturänderung am Ort z resultiert aus dem Zu- oder Abfluss von Wärme. Da-

mit Wärme allerdings über einen ausgedehnten Bereich zu- oder abfließen kann, muss

ein Temperaturgradient (∂Tc/∂ z 	= 0) in diesem Bereich existieren.

1Die Wärmeleitfähigkeit λth ändert sich beispielsweise zwischen Raum- und Schmelztemperatur
um circa Faktor sechs und beträt im flüssigen Silizium ≈ 1000 W/m·K (vgl. Bild 3.3) [65].
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Die Wärmeleitungsgleichung (3.13) wird für die beiden Aggregatzustände aufgestellt.

Die Oberflächentemperatur Tsurf befindet sich vor der Laserbestrahlung im Gleichge-

wicht mit der Umgebung (Tsurf = T (z = 0, t ≤ 0) = T0). Die thermische Eindringtiefe

ist im Vergleich zur Substratdicke d gering, so dass T (d, t) = T0 gilt. Außerdem werden

Verluste an der Oberfläche, wie zum Beispiel Abstrahlungsverluste, vernachlässigt. Die

latente Schmelzwärme L wird über die Randbedingung

L
∂ z
∂ t

= ks
∂T
∂ z

∣∣∣∣
z→zi,s

− kl
∂T
∂ z

∣∣∣∣
z→zi,l

(4.1)

berücksichtigt, wobei ks und kl die Temperaturleitfähigkeiten im festen bzw. flüssigen

Aggregatzustand sind [43, 81]. Diese Randbedingung drückt aus, dass die bei der Be-

wegung der Phasenfront um dz während dt frei werdende latente Wärme durch Wärme-

leitung abgeführt wird.

Kurz nach Ende des Laserpulses stellt sich im flüssigen Volumen in der Nähe der Phasen-

grenze aufgrund der hohen Wärmeleitfähigkeit die Schmelztemperatur (Tl = Tm) ein,

d. h. ∂T/∂ z|z→zi,l
= 0. Für t > τp folgt aus Gleichung (4.1), dass die bei der Erstarrung

frei werdende Wärme und die Bewegung der Phasengrenze lediglich durch den Tempe-

raturgradienten im erstarrten Gebiet (∂T/∂ z|z→zi,s
) bestimmt werden:

L
∂ z
∂ t

= ks
∂T
∂ z

∣∣∣∣
z→zi,s

− kl
∂T
∂ z

∣∣∣∣
z→zi,l︸ ︷︷ ︸

= 0

⇔ v(t) =
∂ z
∂ t

∼= ks

L
· ∂T

∂ z

∣∣∣∣
z→zi,s

.

(4.2)

Dieses einfache Gleichgewichts-Modell schließt jedoch einen Wärmefluss über einen

ausgedehnten Bereich mit selber Temperatur Tc aus. Folglich kann es nur angewendet

werden, wenn die Phasengrenze scharf definiert wäre und die Phasenumwandlung nicht

in einem Übergangsvolumen stattfinden würde.

Durch eine modifizierte Formulierung der Randbedingung lässt sich das Modell aller-

dings so anpassen, dass es die Realität besser nachbildet. Die im Rahmen der Disser-

tation von Andreas Fell [82] entstandende und in dieser Arbeit verwendete Simula-

tionssoftware LCPSim (siehe Abschnitt 4.2) basiert auf einem solchen, modifizierten

Gleichgewichtsmodell. Durch Verwendung eines Enthalpie-Ansatzes wird davon ausge-

gangen, dass die Enthalpiedichte und damit auch die Temperatur an den Grenzen des

Phasenumwandlungsbereichs stetig sind. Dadurch wird die Koexistenz beider Aggre-

gatzustände bei der Umwandlungstemperatur Tc = Ti = Tm erlaubt. Die Enthalpie ändert

sich am Phasenübergang um den Betrag der latenten Wärme, wodurch Wärmeleitung
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über die Phasengrenze ermöglicht wird [83,84]. Die Enthalpie ist im festen (T < Tm) und

flüssigen Gebiet (T > Tm) mit der Heaviside-Sprungfunktion ΘTm(T ) definiert als [83]

H(T ) =
∫ T

0
ρ(T ) · cp(T )dT +Θ(T −Tm) ·L. (4.3)

Am Schmelzpunkt (T = Tm) gilt, dass

Hs =
∫ Tm

0
ρ(T ) · cp(T )dT

und

Hl =
∫ Tm

0
ρ(T ) · cp(T )dT +L,

(4.4)

wobei H = Hs bedeutet, dass der gesamte Phasenumwandlungsbereich bei T = Tm im

festen Aggregatzustand vorliegt. Für H = Hl liegt der gesamte Umwandlungsbereich bei

T = Tm im flüssigen Zustand vor. Die Enthalpie nimmt während des Phasenwechsels

Werte zwischen Hs < H < Hs +L = Hl an.

Die 1D-Wärmeleitungsgleichung 3.13 ändert sich in der Enthalpie-Schreibweise zu [83]

∂H(T )
∂ t

=
∂
∂ z

(
λth(T )

∂T
∂ z

)
+q(z, t,T ). (4.5)
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Bild 4.1: Der in LCPSim verwendete, temperaturabhängige Ver-
lauf der Enthalpiedichte [82]. Über der Verdampfungstemperatur
Tvap = 3151 K entspricht der vertikale Verlauf der enthalpieba-
sierten Verdampfung. Der gestrichelte Verlauf beschreibt die Ver-
dampfung nach dem Hertz-Knudsen-Modell.

Bild 4.1 zeigt den Zu-

sammenhang zwischen

Enthalpiedichte und Tem-

peratur, wie er in LCPSim
verwendet wird [82]. Für

den Enthalpieverlauf für

T > Tvap sind zwei Kur-

ven eingezeichnet. Der

senkrechte Kurvenverlauf

entspricht der enthalpie-

basierten Verdampfung.

Bei allen, in der Ar-

beit vorgestellten Simu-

lationen, wird jedoch das

Hertz - Knudsen - Modell

der Verdampfung (gestri-

chelte Kurve) verwendet

(vgl. Abschnitt 4.2.1).
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4.1.2 Nicht-Gleichgewichtsmodelle

Die laserinduzierte Phasenumwandlung wird durch sogenannte Nicht-Gleichgewichts-

Modelle am präzisesten beschrieben [43, 77, 83, 85]. Diese Modelle gehen davon aus,

dass die Phasenumwandlung (Aufschmelzen oder Erstarren) bei einer vom Schmelz-

punkt abweichenden Umwandlungstemperatur Tc stattfindet, also Tc 	= Tm.

Das ist insbesondere bei der Phasenumwandlung durch Kurzpulslaserbearbeitung der

Fall. Hier kann das Silizium bei Temperaturen Ti über der Gleichgewichts-Verdamp-

fungstemperatur Tvap noch flüssig sein, also ΔT = Tc − Tm > 0. In diesem Fall spricht

man von „Überhitzung“ der Schmelze [43, 80, 85]. Ebenso kann das lasergeschmolzene

Silizium bei Temperaturen Ti unterhalb des Schmelzpunktes Tm noch nicht erstarrt sein,

also ΔT = Tc−Tm < 0. Hier spricht man von „Unterkühlung“ der Schmelze [80,86]. Im

Folgenden werden zwei Modelle beschrieben, die diesen Sachverhalt berücksichtigen.

Der Ausdruck für die Unterkühlung ΔT , welcher für die weitere Argumentation in dieser

Arbeit benötigt wird, wird im nächsten Abschnitt abgeleitet.

4.1.2.1 interface-response-Funktion

Die Bewegung der Phasengrenze mit der Geschwindigkeit v - im Folgenden Phasen-
frontgeschwindigkeit vi genannt - spielt bei der Beschreibung des Schmelz- bzw. Er-

starrungsvorgangs eine zentrale Rolle. Zwischen vi und ΔT = Ti −Tm besteht ein nicht-

linearer funktionaler Zusammenhang. Dieser Zusammenhang wird durch die sogenannte

interface-response Funktion (IRF) allgemein beschrieben [43, 80, 83, 85, 87].

Die Gleichgewichtsrandbedingung (4.1) setzt voraus, dass die latente Wärme so schnell

freigesetzt wird, dass die Phasenfrontgeschwindigkeit lediglich von der Rate abhängt,

mit welcher die Wärme per Wärmeleitung abgeführt werden kann (vgl. Gleichung (4.2)).

Im Gegensatz dazu setzt die interface-response-Funktion die Phasenfrontgeschwindig-

keit mit der Temperatur (und nicht dem Temperaturgradienten) an der Phasengrenze in

Beziehung. Allgemein resultieren daraus geringere Geschwindigkeiten der Erstarrungs-

front [85, 87].

Die sogenannte Jackson-Chalmers interface-response-Funktion folgt aus der kinetischen

Betrachtung des Kristallisationsvorgangs und beschreibt den Zusammenhang zwischen

der Geschwindigkeit der Phasengrenze und der Unterkühlung bzw. der Überhitzung der

Schmelze für große Werte von ΔT [43, 80, 88]. Sie eignet sich also zur Beschreibung

von Schmelz- und Kristallisationsvorgängen, welche außerhalb des thermodynamischen

Gleichgewichts ablaufen [80, 85].

Die von Černý et al. verwendete Form der Jackson-Chalmers interface-response-Funk-

tion lautet
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vi(Ti) =C e−
Ua

kBTi

(
1− e−

La
kB

(
1
Ti
− 1

Tm

))
, (4.6)

wobei Ua diejenige Energie bezeichnet, welche zur Aufrechterhaltung der Bewegung der

Siliziumatome in der Schmelze aufgebracht werden muss (Aktivierungsenergie). kB ist

die Boltzmann Kontante und La bezeichnet die latente Wärme pro Atom. Der Parameter

C wird von den Autoren als Materialkonstante interpretiert [85].

In der Literatur wird oftmals eine linearisierte und damit einfachere Form dieser inter-
face-response-Funktion, nämlich

vi(Ti) = β ·ΔT, (4.7)

verwendet [89, 90]. Für einen Überblick über den Stand der aktuellen Literatur und die

experimentell bestimmten Koeffizienten β sei auf den Anhang A der im Rahmen dieser

Dissertation betreuten Diplomarbeit von Dorothea Ledinek verwiesen [84].

Durch Auflösen der Gleichung (4.7) nach ΔT und den Literaturwerten für β lässt sich

also der Wert der Unterkühlung aus der Phasenfrontgeschwindigkeit berechnen. Hier-

auf wird in Abschnitt 6.1.1 zur Erklärung der Defektbildung beim Wiedererstarren von

flüssigem Silizium zurückgegriffen.

4.1.2.2 Kinetisches Modell

Eine weitere Verfeinerung der Beschreibung des Phasenumwandlungsprozesses stammt

von Zhvavyi [77]. Die Erweiterung besteht in der detaillierteren Beschreibung des

Nukleationsmechanismus beim Wiedererstarren und der Annahme, dass die Phasenum-

wandlung in einem Übergangsvolumen abläuft. Im Gegensatz zur bisherigen Beschrei-

bung erlaubt das sogenannte Kinetische Modell (KM) die Koexistenz beider Aggregat-

zustände im Übergangsvolumen und bildet somit die Realität präziser ab [80]. Für eine

ausführliche Darstellung dieses Modells sei auf die Literatur [77, 80] verwiesen.

4.1.3 Vergleich der Modelle (GGW, IRF und KM)

Černý et al. und Gatskevich et al. haben Ergebnisse von Prozesssimulationen, welche

auf dem Gleichgewichtsmodell mit modifizierten Randbedingungen basieren (vgl. Ab-

schnitt 4.1.1), mit Simulationsergebnissen der in Abschnitt 4.1.2 vorgestellten Nicht-

Gleichgewichtsmodelle verglichen [80, 85]. Im Kontext der GGW-Modelle wurde die

Unterkühlung aus der Phasenfrontgeschwindigkeit mit Hilfe von Gleichung (4.7) im
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Bild 4.2: Oberflächentemperaturen und Unterkühlungen berech-
net nach dem GGW-Modell und den Nicht-Gleichgewichtsmo-
dellen basierend auf der interface-response-Funktion (IRF) und
dem kinetischen Ansatz (KM). Die Modelle zeigen den größten
Unterschied in der Bestimmung der Unterkühlung [80].

Nachhinein „künstlich“

berechnet. Hierfür wurde

der experimentell ermit-

telte Wert für β = 0.18

m/s K−1 aus [89] verwen-

det. Die Autoren simu-

lierten und verglichen die

Schmelzdauer, Schmelz-

tiefe und die maxima-

le Oberflächentemperatur

sowie die Phasenfrontge-

schwindigkeit bei der Be-

strahlung mit einem La-

serpuls mit τp = 70 ns

Pulsdauer und einer Flu-

enz von F = 2 J/cm2

(vgl. Abbildungen (4.2)

und (4.3)) [80].
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Bild 4.3: Schmelztiefen und Phasenfrontgeschwindigkeiten be-
rechnet nach dem GGW-Modell und den Nicht-Gleichgewichts-
modellen IRF und KM aus [80]. Die Abweichungen des GGW-
Modells im Vergleich zum kinetischen Modell sind für alle Simu-
lationsergebnisse geringer als 20 %

ergibt sich ein Wert für

die maximale Unterküh-

lung von ca. ΔT = 20 K

bei einer maximalen Ge-

schwindigkeit der Erstar-

rungsfront von ca. 3 m/s.

Das auf der interface-
response-Funktion basie-

rende Modell führt zu

beinahe übereinstimmen-

den Werten der maxima-

len Oberflächentempera-

tur, Gesamtschmelzdau-

er, Schmelztiefe und der

Phasenfrontgeschwindig-

keit beim Erstarren. Die

Unterkühlung ergibt sich

jedoch zu ca. ΔT = 30 K

[80].
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Das Kinetische Modell sagt einen beinahe konstanten Wert für die Unterkühlung voraus.

Mit ΔT = 40 K liefert es die beste Übereinstimmung mit den in der Literatur vorgestell-

ten Experimenten [85].

Obwohl das Kinetische Modell den Aufschmelz- und Erstarrungsprozess detaillierter

nachbildet, liefert selbst das Gleichgewichtsmodell mit modifizierten Randbedingungen

eine sehr gute Übereinstimmung mit experimentellen Messungen [85]. In den Ergeb-

nissen von [85] überschätzen die Simulationen basierend auf der interface-response-

Funktion und dem GGW-Modell die Schmelzdauer um ca. 5 % sowie die Schmelztiefe

um ca. 13 % im Vergleich zum Kinetischen Modell. Der Unterschied der Phasenfrontge-

schwindigkeit nach dem GGW-Modell im Vergleich zum KM beträgt direkt zu Beginn

der Abkühlung ca. 20 %. Der Wert der Phasenfrontgeschwindigkeit nähert sich jedoch

im weiteren Verlauf auf ca. 3 % an den Wert des Kinetischen Modells an [85] .

Vor diesem Hintergrund ist es gerechtfertigt, den laserinduzierten Schmelz- und Erstar-

rungsprozess durch das GGW-Modell, wie es auch von LCPSim verwendet wird, ab-

zubilden (vgl. Abschnitt 4.2.1). Es muss jedoch berücksichtigt werden, dass die aus ei-

ner gemessenen Phasenfrontgeschwindigkeit mit Hilfe der nach ΔT aufgelösten Gleich-

ung (4.7) ermittelten Werte für die Unterkühlung systematisch unterschätzt werden.

4.2 Simulation des Prozessablaufs

Die in der Arbeit vorgestellten Prozesssimulationen wurden mit dem auf MATLAB®

basierenden Simulationsprogramm LCPSim erstellt. LCPSim ist im Rahmen der Disser-

tation von Andreas Fell [82] am Fraunhofer Institut für Solare Energiesysteme (ISE)

entstanden. LCPSim wurde entwickelt, um das laser chemical processing (LCP) zur Do-

tierung von Solarzellen zu simulieren. Beim LCP-Ansatz wird der Laserstrahl in einen

Flüssigkeitsstrahl eingekoppelt, über welchen die Dotierstoffe zugeführt werden. Da in

der hier vorliegenden Arbeit allerdings eine trockene Dotierroute eingesetzt wurde, wur-

de hier in LCPSim nur die Laser-Halbleiter-Wechselwirkung ohne die Fluiddynamik aus

dem LCP-Ansatz verwendet.

Die Ausgaberoutine der Simulationssoftware wurde im Rahmen der vom Autor betreu-

ten Diplomarbeit von Ledinek derart angepasst, dass die Eingangsgrößen für die wei-

teren Auswertungen in Abschnitt 4.4 direkt ausgegeben werden können. Ebenso wurde

die maximale Phasenfrontgeschwindigkeit als neue Ausgabegröße implementiert, um so

ein tieferes Prozessverständnis erarbeiten zu können [84].

Bevor in Abschnitt 4.4 die Laser-Halbleiter-Wechselwirkungen mit Hilfe von LCPSim-

Simulationen beschrieben werden, wird zunächst die Simulationsmethodik erläutert.

Eine Interpretation der Simulationsergebnisse folgt dann in Abschnitt 4.2.2.
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4.2.1 Beschreibung der LCPSim-Simulationsmethodik

Die Wechselwirkungszone im Substratmaterial wird in Raum und Zeit diskretisiert. So

kann an jedem Knotenpunkt des Gitters die Wärmeleitungsgleichung basierend auf dem

Enthalpieansatz nach Gleichung (4.5) gelöst werden [82]. Der Temperatur-Enthalpie-

Verlauf ist in Bild 4.1 dargestellt. Die partiellen Differentialgleichungen werden mittels

der Finiten-Differenzen-Methode berechnet. Das Gitter passt sich in jedem Zeitschritt

der Berechnung an die aktuelle Verteilung der Enthalpien, Wärmequellen und Dotier-

stoffkonzentrationen an, wobei der minimale und maximale Knotenabstand definiert

werden kann. Die adaptive Diskretisierung ist so gewählt, dass die Anzahl der Knoten-

punkte außerhalb der Interaktionszone geringer ist als im Aufheiz- bzw. Schmelzgebiet.

Hierdurch verkürzt sich die Rechenzeit bei gleichbleibender Simulationsgenauigkeit.

Bild 4.4: Adaptive Diskretisierung der Laser-Material-Wechsel-
wirkungszone und sich bewegende Wärmequelle im dreidimen-
sionalen Lösungsraum. Entnommen aus [82].

Bild 4.4 zeigt eine bei-

spielhafte Diskretisierung

des dreidimensionalen

Lösungsgebiets mit adap-

tiertem Gitter aus [82].

Ein 3D-Lösungsgebiet ist

von Vorteil, wenn meh-

rere Laserpulse oder ei-

ne Relativbewegung von

Strahlquelle und Substrat

simuliert werden sollen.

Die Zeitintegration zur

Berechnung der Wärme-

leitung ist über drei wähl-

bare Varianten realisiert.

Die ADE2-Methode hat

sich als ein sehr schneller

und stabiler Algorithmus

erwiesen. Die Abwägung

zwischen Stabilität und Geschwindigkeit der Simulation kann durch den sogenannten

ADE-Parameter getroffen werden (vgl. hierzu auch [82], Seite 36 ff.).

Der Reflexions- und Absorptionsgrad der Laserstrahlung werden unterhalb der Schmelz-

temperatur aus den temperaturabhängigen komplexen Brechungsindizes nach [31, 42]

bestimmt (vgl. auch Abschnitte 2.1 und 2.2). Oberhalb der Schmelztemperatur wer-

den die optischen Eigenschaften durch das Drude-Modell beschrieben (vgl. Abschnitt

2ADE ist die Abkürzung für alternating direction explicit.
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2.1.2). Prinzipiell ist in LCPSim die Berücksichtigung von bis zu drei planar aufeinan-

derliegenden Schichten, bei welchen die optischen Eigenschaften frei definierbar sind,

möglich. Dies erlaubt beispielsweise die Abbildung von Antireflexschichten oder Mate-

rialschichtstapeln.

Die Simulationsergebnisse weichen für verschiedene Einstellungen der Diskretisierung

(maximaler Knotenabstand in x: 150 nm und z: 10 nm), Zeitintegration und optischer

Modellierung bei Pulsenergien über der Schmelzschwelle um weniger als 1% voneinan-

der ab [84]. Sollen allerdings geringe Schmelz- und Ablationstiefen aufgelöst werden,

muss der minimale Gitterabstand wesentlich kleiner als die zu untersuchende Größe

gewählt werden. Ist dies nicht der Fall, kann es zu Abweichungen von bis zu 30 % zwi-

schen simulierten und experimentell bestimmten Werten kommen (vgl. Abschnitt 4.3).

Eine Einschränkung der Simulation liegt darin, dass keine Schmelzebaddynamik, wie

zum Beispiel Konvektion oder Schmelzeaustrieb, abgebildet werden können. Ein Gitter-

element gilt in der Simulation als verdampft, wenn die Gleichgewichts-Verdampfungs-

temperatur erreicht und zusätzlich die latente Verdampfungswärme zugeführt wird.

Ein solches Gitterelement wird im nächsten Zeitintervall nicht weiter berücksichtigt.

Die Simulation ermittelt keine Partikelverteilung oder -bewegung in der Dampfphase.

Somit können Phänomene, wie zum Beispiel Rekondensation oder auch die Störung der

Laserstrahlung beim Durchgang durch eine Materialdampfwolke in der Simulation nicht

nachgebildet werden.

Da bei hohen Intensitäten allerdings eine starke Überhitzung der Schmelze auftritt, un-

terscheidet sich die reale Verdampfungstemperatur von der Gleichgewichts-Verdamp-

fungstemperatur Tvap. In LCPSim ist dies durch die Modellierung der Verdampfung

durch das Hertz-Knudsen-Modell berücksichtigt. In diesem Modell wird die Verdamp-

fungsrate in Abhängigkeit der Oberflächentemperatur ermittelt. Die Verdampfung findet

in das sogenannte Knudsen-Layer statt. Der Enthalpieverlauf im Falle der Hertz-Knud-

sen-Verdampfung ist als gestrichelte Kurve in Bild 4.1 eingezeichnet.

4.2.2 Interpretation der LCPSim-Simulationsergebnisse

In allen im Nachgang beschriebenen Simulationen wird ein zweidimensionaler,

zylindersymmetrischer Lösungsraum sowie die Zeitintegration nach der ADE-Methode

verwendet. Die Symmetrieachse liegt senkrecht zur Substratoberfläche im Zentrum des

Laserstrahls. Als räumliche Intensitätsverteilung wurde ein Gauß’sches Strahlprofil ver-

wendet, welches sehr gut mit dem gemessenen Strahlprofil des PyroFlex™ überein-

stimmt (siehe Tabelle 1.1 bzw. Bild 1.2 in Abschnitt 1.3.1).
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Die Pulsdauer und Intensität werden entweder direkt im Programm angegeben oder aus

einer Datei eingelesen, welche jedem Zeitpunkt einen Intensitätswert zuordnet. Ledi-

nek hat in ihrer Diplomarbeit gezeigt, dass die Simulationsergebnisse eines idealisierten

rechteckigen Intensitätsverlaufs mit denen eines tatsächlich gemessenen Intensitätsver-

laufs des PyroFlex™ bei gleicher Pulsenergie im Rahmen der erzielbaren Genauigkeiten

übereinstimmen [84].

In Bild 4.5 sind die Simulationsergebnisse zweier τp = 20 ns langen Rechteckpulse mit

Gauß’scher Intensitätsverteilung dargestellt. Puls A (durchgezogene Kurven) weist eine

Intensität von IA = 65 MW/cm2 auf und liegt unter der Ablationsschwelle von Silizium.

Bei Puls B (gestrichelte Kurven) wurde die Intensität mit IB = 110 MW/cm2 vorgege-

ben.

Bild 4.5 a) zeigt den Verlauf der Oberflächentemperatur im Bestrahlungszentrum. Der

Anstieg der Temperatur auf Tm erfolgt in den ersten 1.6 ns bzw. 3 ns. Puls A erreicht

aufgrund der geringeren Intensität die Schmelztemperatur Tm später. Mit Überschreiten

von Tm steigt die Schmelztiefe in Bild 4.5 b) an und erreicht ihr Maximum bei ca. 430 nm

bzw. 915 nm.

Die Oberflächentemperatur überschreitet bei Puls B im Gegensatz zu Puls A die Gleich-

gewichts-Verdampfungstemperatur Tvap, so dass Ablation durch Verdampfung ins Knud-

sen-Layer stattfindet. Die Ablationstiefe dabl ist als gepunktete Kurve für Puls B zu-

sätzlich in Bild 4.5 b) eingezeichnet. Die Bewegung der Phasengrenze fest-flüssig ist

ab dem Überschreiten der Schmelztemperatur in Bild 4.5 c) dargestellt. Eine positive

Phasenfrontgeschwindigkeit bedeutet eine Bewegung in das Substrat hinein. Die Erstar-

rung wird durch eine negative Geschwindigkeit beschrieben. Die Unterkühlung wurde

mit Hilfe der nach ΔT aufgelösten Gleichung (4.7) sowie β = 0.18 m/s K−1 [89] be-

stimmt und ist auf der rechten Ordinatenachse dargestellt. Die Unterkühlung ist im Fall

der geringeren Laserpulsintensität und der dadurch höheren Geschwindigkeit der Er-

starrungsfront größer. Laut Diskussion in Abschnitt 4.1.3 wird die Höhe des Betrags der

Unterkühlung allerdings um circa Faktor zwei unterschätzt.

In Bild 4.5 d) ist die Position der maximalen Schmelztiefe im Ortskoordinatensystem

dargestellt. Zu beachten ist hierbei die unterschiedliche Skalierung der Abszissen- und

Ordinatenachse, wodurch der Eindruck eines sehr tiefen Schmelzebads erzeugt wird.
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Bild 4.5: Simulationsergebnisse zweier Laserpulse mit τp,A = τp,B = 20 ns Pulsdauer und

konstantem Intensitätsverlauf bei IA = 65 MW/cm2 (durchgezogene Linien) bzw.
IB = 110 MW/cm2 (gestrichelte Linien). Der Verlauf der Oberflächentemperatur ist in
a) dargestellt. Die Bewegung der Phasenfront wird in Form der Position der Schmelz-
tiefe in b) und als Phasenfrontgeschwindigkeit in c) dargestellt. In Diagramm c) ist
zusätzlich die Unterkühlung der Schmelze auf der rechten Ordinatenachse aufgetra-
gen. Die Ortsdarstellung des Schmelzebads ist in Diagramm d) eingezeichnet, wobei
die unterschiedliche Skalierung der Abszissen- und Ordinatenachse zu beachten ist.
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4.3 Verifikation der Simulation am Experiment

Zusätzlich zu den von Fell erfolgreich durchgeführten Verifikationen der Simulations-

ergebnisse am Experiment [82, 91, 92] wurden in der im Rahmen dieser Dissertation

betreuten Diplomarbeit von Ledinek [84] die experimentell ermittelten Schwellfluenzen

für die Pulsdauern τp = 20 ns, 80 ns und 320 ns mit den Simulationsergebnissen ver-

glichen. Dabei hat sich gezeigt, dass die simulierten Radien des Schmelzebads - im

Folgenden Schmelzradien rm genannt - nahe der Schmelzschwelle - und somit auch die

Schmelzschwelle selbst - sehr stark von der Gitterdiskretisierung abhängen. Die Simula-

tionsergebnisse und die experimentellen Werte weichen um bis zu 30 % voneinander ab,

wenn die räumliche Diskretisierung zu groß gewählt wird. Daher wurde für alle nach-

folgenden Simulationen die Mindesttiefe dz,min, ab welcher ein Volumenelement als ge-

schmolzen gewertet wird und sich somit der Schmelzradius um einen Knotenabstand in

x-Richtung vergrößert, zu dz,min = 8 nm gewählt. Dieser Wert entspricht der optischen

Eindringtiefe der Laserstrahlung leff in flüssigem Silizium [27,42]. Unter diesen Voraus-

setzungen weichen die simulierten Werte der Schwellfluenzen um weniger als 10 % von

den experimentell ermittelten Werten ab.

Bei der simulatorischen Bestimmung der Schmelzschwelle wird lediglich ermittelt, ab

welcher Pulsenergiedichte ein infinitesimal kleines Gebiet der Oberfläche aufschmilzt.

Da die Simulationsergebnisse sowohl Ausgangspunkt der Prozessanalysen (vgl. Ab-

schnitt 4.4) als auch Grundlage der Pulsformungsmethode (vgl. Abschnitte 5.2 ff.) sind,

muss sichergestellt sein, dass die Simulationsergebnisse bestmöglich mit den experimen-

tell erfassbaren Prozessergebnissen übereinstimmen. Daher werden die Simulations-

ergebnisse in Abschnitt 4.3.2 zusätzlich anhand der Prozessergebnisgröße Schmelzdauer
verifiziert. Bei diesem Abgleich muss die Zeitspanne zwischen dem Eintritt der schmelz-

flüssigen Phase und dem Ende des Erstarrungsvorgangs in Simulation und Experiment

übereinstimmen. Dazu muss die Temperatur im Interaktionsvolumen exakt berechnet

sein, da die Schmelzdauer maßgeblich durch die Temperatur des geschmolzenen Volu-

mens (definiert durch Schmelzradius und Schmelztiefe) bestimmt ist. Aus diesem Ab-

gleich geht hervor, wie gut LCPSim zur simulatorischen Beschreibung des Prozessab-

laufs geeignet ist.

4.3.1 Methode zur experimentellen Ermittlung der Schmelzdauer

Der in Abschnitt 3.3.1 beschriebene Aufbau zur zeitaufgelösten Reflexionsmessung wur-

de verwendet, um die mit der Simulation ermittelten Schmelzdauern tm experimentell

zu überprüfen. Bild 4.6 zeigt vier Reflexionssignale (durchgezogene Kurven), welche
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Bild 4.6: Aufgenommene Reflexionssignale während des
Schmelzvorgangs (durchgezogene Kurven) und der jeweils zu-
gehörige Intensitätsverlauf des Laserpulses (gestrichelte Kurven).
Die Intensität der τp = 20 ns langen Laserpulse nimmt von oben
nach unten zu.

während der Bestrahlung

mit τp = 20 ns lan-

gen Laserpulsen (gestri-

chelte Kurven) detektiert

wurden. Die Reflexions-

kurven sind zur besseren

Übersicht in der Darstel-

lung vertikal voneinan-

der getrennt. Dabei neh-

men die Werte der in

der Abbildung dargestell-

ten Intensitätsverläufe von

oben nach unten zu. Die

zeitliche Abfolge zwi-

schen Lasersignal und

Reflexionssignal ist um

die Lichtlaufzeit Δt =

6.4 ns korrigiert (vgl. Ab-
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Bild 4.7: Vergrößerte Darstellung des Reflexionssignals des τp =

20 ns langen Laserpulses mit I = 95.0 MW/cm2 aus Bild 4.6. Aus
den Schnittpunkten der gestrichelten Geraden lässt sich für das
Einzelsignal die Schmelzdauer tm ermitteln.

schnitt 3.3.1). Es ist zu

erkennen, wie mit Zunah-

me der Intensität das Si-

lizium früher zu schmel-

zen beginnt sowie die

Schmelzdauer zunimmt.

In Bild 4.7 ist das Re-

flexionssignal mit I =

95 MW/cm2 vergrößert

dargestellt. Die gestri-

chelt eingezeichneten Ge-

raden nähern die Signal-

verläufe an. Aus den

Schnittpunkten der Gera-

den können der Beginn

sowie das Ende der Exis-

tenz der flüssigen Phase

abgelesen werden. Diese

Differenz entspricht der

Schmelzdauer tm.
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4.3.2 Vergleich zwischen gemessener und simulierter Schmelzdauer

Zum Abgleich mit den Simulationsergebnissen wurden in den zeitaufgelösten Refle-

xionsexperimenten sowohl die Intensität der Laserstrahlung als auch die Pulsdauer va-

riiert. Von jedem Parameterpaar wurden mindestens 10 Einzelpulse ausgewertet. Die

experimentell ermittelten Schmelzdauern sind für verschiedene Pulsdauern als Daten-

punkte in Bild 4.8 eingezeichnet. Die Ergebnisse der Schmelzdauersimulationen sind als

durchgezogene Kurven dargestellt. Während die in der Literatur beschriebenen zeitauf-

gelösten Reflexionsmessungen lediglich eine oder zwei Pulsdauern umfassen [28–31,

34–37], ist in Bild 4.8 erstmals der komplette Pulsdauerbereich zwischen τp = 10 ns und

τp = 500 ns in Simulation und Experiment abgebildet. Darüber hinaus unterscheidet sich

die vorgestellte Untersuchungsreihe von der Literatur [28–31,34–37] in der Verwendung

einer einzelnen Strahlquelle. Dadurch sind die experimentellen Randbedingungen in der

vorgestellten Versuchsreihe für alle Pulsdauer- und Intensitätsvariationen unverändert.

Eine Fehlerquelle bei der experimentellen Bestimmung der Schmelzdauer liegt in der

Ermittlung der lateralen Ausdehnung der bestrahlten Siliziumoberfläche. Vor jeder

Messung muss der Bearbeitungslaserstrahl durch Einstellen des Auftreffwinkels zur

symmetrischen Überlagerung mit dem Beobachtungslaserstrahl gebracht werden.

Aufgrund dieser Justage können die Strahltaillenradien ω0,Pyro auf der Probenoberfläche
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Bild 4.8: Vergleich zwischen den simulierten Schmelzdauern (eingezeichnet als durchgezogene
Linien) und den Ergebnissen der zeitaufgelösten Reflexionsmessung (eingezeichnet
als einzelne Datenpunkte).
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leicht von den im Vorfeld nach der Methode von Liu [93] experimentell bestimmten

Strahltaillenradien abweichen. Diese Variation wurde mit ± 5 % zu ω0 = 55.1 ± 2.76 μm

abgeschätzt. Entsprechend ergeben sich die eingezeichneten horizontalen Fehlerbalken

aus der Umrechnung von gemessener Pulsenergie Ep in Intensität I.

Es ist zu beachten, dass das sensitive Verhalten der Messergebnisse gegenüber einer

leichten Dejustage von Bearbeitungs- und Detektionslaserstrahl in der Fehlerbetrach-

tung nicht berücksichtigt ist. Diese Dejustage würde dazu führen, dass die hier gezeigten

Schmelzdauern zu kurz wären.

Die leichte Abweichung der experimentell ermittelten Schmelzdauern von den Simula-

tionsergebnissen bei τp = 10 ns kann an der Tatsache liegen, dass sich die Strahltaillen-

position beim PyroFlex™ in Abhängigkeit der Pulsdauer verschiebt (vgl. Abschnitt

1.3.1). Es kann nicht ausgeschlossen werden, dass die Schmelzdauerbestimmung für

τp = 10 ns in leicht defokussiertem Zustand durchgeführt wurde. Dadurch hätten sich

für die eingestellten Intensitäten systematisch zu geringe Schmelzdauern ergeben.

Wie Bild 4.8 jedoch verdeutlicht, stimmt die Simulation mit den experimentell ermit-

telten Schmelzdauern für τp > 20 ns im Rahmen der Messgenauigkeit sehr gut überein.

Aufgrund dieser guten Übereinstimmung wird davon ausgegangen, dass sich die Si-

mulationssoftware LCPSim auch zur systematischen Untersuchung der Fragestellung,

welche Laserparameter sich in welcher Weise auf welche Größen bei der Bearbeitung

von Silizium auswirken, eignet.

4.4 Prozessmodellierung

Für eine einfachere Interpretation der Wechselwirkungsmechanismen zwischen Laser-

strahlung und Prozessergebnis werden im Folgenden die Simulationsergebnisse für einen

einzelnen Laserpuls diskutiert. Die Diskussion beschränkt sich auf die wesentlichen Pro-

zessgrößen: Oberflächentemperatur Tsurf (Abschnitt 4.4.1), Schmelzdauer tm (Abschnitt

4.4.2), Schmelztiefe dm und Aufschmelzgeschwindigkeit (Abschnitt 4.4.3) sowie Ge-

schwindigkeit der Erstarrungsfront vrecr (Abschnitt 4.4.4).

Ziel der folgenden Abschnitte ist es zu verstehen, wie und in welcher Weise die genann-

ten Prozessgrößen von den Laserparametern, wie z. B. Pulsdauer, Fluenz oder Intensität,

abhängen. Das hier erarbeitete Prozessverständnis zum Schmelz- und Erstarrungsvor-

gang wird in Abschnitt 4.5 um den Aspekt der Laserdiffusion erweitert.

Die Simulationen beziehen sich auf Laserpulse mit zeitlich konstantem Intensitätsver-

lauf während der Pulsdauer τ p. Diese Art von Laserpulsen werden im Folgenden Recht-
eckpulse genannt. In allen Simulationen wurde λ = 532 nm als Wellenlänge gewählt.
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4.4.1 Oberflächentemperatur

Die höchste Temperatur im Prozessablauf wird im Zentrum der bestrahlten Oberfläche

am Ende des Rechteckpulses erreicht. Die Oberflächentemperatur Tsurf nimmt während

der Bestrahlung laut Gleichung (3.15) bei konstanten Materialparametern mit dem Pro-

dukt aus der effektiv absorbierten Intensität und der Wurzel aus der Pulsdauer zu:

Tsurf ∝ Ieff ·√τp. (4.8)
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Bild 4.9: Oberflächentemperatur in Abhängigkeit der Pulsdau-
er τp und Fluenz F im Schmelzregime, d. h. Tsurf > Tm). Die
Datenpunkte (Rauten und Kreise) stellen die Schmelz- bzw.
Ablationsschwellfluenzen (Fth bzw. Fth,abl) dar.

Wie in Abschnitt 3.2 dis-

kutiert, wird der tatsäch-

liche Verlauf der Tsurf(t)-
Kurve allerdings durch

die Temperaturabhängig-

keiten der Wärmeleitfä-

higkeit λth und der Tem-

peraturleitfähigkeit k so-

wie durch die Tempera-

turabhängigkeit der Re-

flektivität R(T ) dominiert

(vgl. z. B. Bild 3.12).

In Bild 4.9 wird der

Zusammenhang zwischen

Fluenz und Pulsdauer mit

der Oberflächentempera-

tur im Temperaturbereich

zwischen Schmelz- und

Verdampfungstemperatur veranschaulicht.

Die abgebildeten Datenpunkte stellen die berechneten Schmelzschwellfluenzen Fth

(Rauten) bzw. die berechneten Ablationsschwellfluenzen Fth,abl (Kreise) in Abhängig-

keit der Pulsdauer dar. Bei diesen Grenzfluenzen handelt es sich um diejenigen Flu-

enzen, bei welchen das Material gerade aufschmilzt bzw. verdampft.

Im Vergleich zu kurzen Pulsdauern (τp < 100 ns) ist das Prozessfenster des Schmelz-

regimes bei der Verwendung langer Pulsdauern (τp > 100 ns) aufgrund der geringeren

Maximalintensitäten um ein Vielfaches größer. D. h. wenn Ablation vermieden werden

soll, sind längere Pulsdauern zu bevorzugen, da hier eine höhere Prozessstabilität erzielt

werden kann.
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4.4.2 Schmelzdauer

Der Zusammenhang zwischen Schmelzdauer tm und Intensität I in Abhängigkeit ver-

schiedener Pulsdauern τp ist bereits aus Bild 4.8 bekannt. Das Prozessfenster für ablati-

onsfreies Schmelzen erstreckt sich für lange Pulsdauern über einen größeren Fluenzbe-

reich als bei kurzen Pulsdauern (siehe vorigen Abschnitt).
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Bild 4.10: Schmelzdauer tm in Abhängigkeit der Fluenz F und
Pulsdauer τp. Die Schmelzdauer ist proportional zu F5/3 und wird
durch die ins Material eingebrachte Gesamtenergie bestimmt.

In Bild 4.10 ist die Ab-

hängigkeit der Schmelz-

dauer tm von der Fluenz

F und Pulsdauer τp dar-

gestellt.

Der beinahe senkrecht

verlaufende Wertebereich

verdeutlicht, dass die

Schmelzdauer im Wesent-

lichen durch die in das

Material eingebrachte Ge-

samtenergie Etot bestimmt

wird. Betrachtet man ei-

nen horizontalen Schnitt

durch die Grafik (z. B.

gestrichelte Linie für

τp = 200 ns in Bild 4.10),

d. h. betrachtet man die

Zunahme der Schmelzdauer mit der Fluenz bei konstanter Pulsdauer τp, so stellt man

fest, dass

tm ∝ F5/3. (4.9)

Desweiteren sieht man in Bild 4.10, dass sich die Schmelzdauer bei konstanter Fluenz

kaum mit der Pulsdauer ändert.

Unterhalb der Verdampfungsschwelle schmelzen kurze Pulse bei konstanter Pulsenergie

das Material im Vergleich zu langen Pulsdauern schneller und tiefer auf. Dies wird durch

den Verlauf der Schmelztiefe dm in Bild 4.11 veranschaulicht.

Aufgrund der geringeren Intensität startet der laserinduzierte Schmelzvorgang bei lan-

gen Laserpulsen später. In Summe ergibt sich jedoch nahezu dieselbe Gesamtschmelz-

dauer wie bei kürzeren Pulsdauern derselben Pulsenergie.
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Bild 4.11: Zeitlicher Verlauf der Schmelztiefe dm bei konstanter Pulsenergie (Ep = 10 μJ) bzw.

Fluenz (F = 1.34 J/cm2) für verschiedene Pulsdauern.

4.4.3 Schmelztiefe und Geschwindigkeit der Schmelzfront

Die Schmelztiefe dm nimmt während der Pulsdauer linear mit der eingestrahlten Fluenz

zu. Der Zusammenhang zwischen Schmelztiefe und Fluenz ergibt sich laut Bäuerle [94]

mit der Wärmediffusionslänge lT zu

dm
∼= lT√

π
·
(

F
Fth

−1

)
. (4.10)

Die Wärmediffusionslänge

lT ∝
√

D∗ · τp (4.11)

berechnet sich aus der Wärmediffusionskonstanten D∗ und gibt an, nach welchem Ab-

stand von der Wärmequelle die Temperatur im Material auf 1/e gefallen ist. Aus den

Gleichungen (4.10) und (4.11) folgt, dass dm bei konstanter Fluenz mit
√τp zunimmt.

Das kleine Diagramm in Bild 4.12 zeigt, dass sich die Schmelzfront für höhere Intensitä-

ten schneller ins Material hinein bewegt. Eine Erhöhung der Intensität führt bei konstan-

tem τp zu einem tieferen Aufschmelzen des Materials. Außerdem verdeutlicht Bild 4.12,

dass das Aufschmelzen auch nach dem Ende des Laserpulses aufgrund der im Schmel-

zebad gespeicherten Energie noch für eine gewisse Zeit andauert.
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Bild 4.12: Zeitliche Entwicklung der Schmelztiefe für τp = 20 ns und verschiedene Intensi-
täten. Höhere Intensitäten schmelzen das Material schneller auf (vgl. eingefügtes
Diagramm).
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Bild 4.13: Zeitliche Entwicklung der Schmelztiefe für verschie-
dene Pulsdauern. Die Geschwindigkeiten der Schmelzfronten
(Kurvensteigungen für t < τp) sind aufgrund derselben Intensität
identisch.

In Bild 4.13 ist die zeitli-

che Entwicklung der Tie-

fe der Phasengrenze

- kurz: Schmelztiefe dm -

für verschiedene Puls-

dauern bei konstanter In-

tensität dargestellt. Die

Geschwindigkeit der

Schmelzfront ergibt sich

aus der Steigung der

dm(t)-Kurve für t < τp.

Eine längere Pulsdauer

weist aufgrund dersel-

ben Intensität dieselbe

Geschwindigkeit der

Schmelzfront auf, führt

aber zu einer längeren

Schmelzdauer und einer

größeren Schmelztiefe. Die Geschwindigkeit der Erstarrungsfront (analog: Steigung der

dm(t)-Kurve für t > τp) nimmt mit zunehmender Pulsdauer ab.
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Bild 4.14: Schmelztiefe in Abhängigkeit der Pulsdauer für Recht-
eckpulse verschiedener Intensitäten. Der eingezeichnete Pfeil
deutet die Abfolge der Intensitätswerte I1 = 5 MW/cm2, I2 = 6
MW/cm2, ..., I14 = 120 MW/cm2 an.

Dies ist an den flacher

werdenden Kurven für t >

τp in Bild 4.13 zu erken-

nen.

In Bild 4.14 ist die Ab-

hängigkeit der Schmelz-

tiefe von der Pulsdauer

für verschiedene Intensi-

täten aufgetragen. Auch

hier ist das annähernd

lineare Verhalten der

Schmelztiefe in Abhän-

gigkeit der Pulsdauer zu

erkennen. Der Zusam-

menhang zwischen Do-

tiertiefe und Schmelztie-

fe wird in Abschnitt 4.5.2

erläutert.

4.4.4 Geschwindigkeit der Erstarrungsfront

In diesem Abschnitt werden die Auswirkungen einzelner Laserparameter auf die Ge-

schwindigkeit der Erstarrungsfront vrecr systematisch analysiert. Die momentane

Geschwindigkeit der Erstarrungsfront

vrecr(t) =
d
dt

dm(t)
∣∣∣∣
t>τp

(4.12)

ergibt sich aus der zeitlichen Änderung der Position der Phasengrenze dm für t > τp und

ist in Bild 4.15 für verschiedene Pulsdauern dargestellt. Längere Pulsdauern führen bei

konstanter Pulsenergie zu geringeren maximalen und durchschnittlichen Geschwindig-

keiten der Erstarrungsfront (v̂recr bzw. v̄recr).

Bild 4.16 veranschaulicht die maximale Geschwindigkeit der Erstarrungsfront in Ab-

hängigkeit der maximalen Schmelztiefe d̂m für verschiedene Pulsdauern. Wird die ein-

gestrahlte Fluenz bei konstanter Pulsdauer erhöht, nimmt d̂m zu und v̂recr nimmt ab.

Bei gegebener Schmelztiefe führen also kurze Pulsdauern zu höheren Geschwindigkei-

ten der Erstarrungsfront. Ebenso gilt, dass mit Zunahme der Schmelztiefe v̂recr abnimmt.
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Bild 4.15: Geschwindigkeit der Phasengrenze für verschiedene
Pulsdauern. Die Pulsenergie beträgt Ep = 10 μJ.

Daraus folgt für die Pro-

zessauslegung, wie sie

in Kapitel 6 vorgeschla-

gen wird, dass wenn ei-

ne möglichst geringe Ge-

schwindigkeit der Erstar-

rungsfront bei vorgege-

bener Schmelztiefe er-

zielt werden soll, mög-

lichst lange Pulsdauern

zu verwenden sind. Bei

langen Pulsdauern (laut

Bild 4.16 für τp > 100 ns)

ist die Maximalgeschwin-

digkeit der Erstarrungs-

front für alle Schmelztie-

fen beinahe konstant.
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Bild 4.16: Maximalgeschwindigkeit der Erstarrungsfront für ver-
schiedene Pulsdauern in Abhängigkeit der Schmelztiefe. Die Pul-
senergie beträgt Ep = 10 μJ.

Bei konstanter Pulsdau-

er nimmt v̂recr beina-

he linear mit zunehmen-

der Intensität ab. Das

grau hinterlegte Gebiet in

Bild 4.17 veranschaulicht

den möglichen Wertebe-

reich von v̂recr in Ab-

hängigkeit der Intensi-

tät. Die obere Begren-

zung der grauen Fläche

entspricht der Schmelz-

schwelle, während die

untere Begrenzung den

Phasenübergang vom

Schmelz- zum Ablations-

regime anzeigt. Aus den Gleichungen (4.10) und (4.11) folgt, dass die maximale Ge-

schwindigkeit der Erstarrungsfront

v̂recr =
d
dt

d̂m(t)
∣∣∣∣
t>τp

∝
d
dt

√
D∗

π

(
F
Fth

−1

)
·√t

∣∣∣∣∣
t>τp

∝
1√τp

(4.13)



90 4 Schmelz-, Diffusions- und Erstarrungsvorgang

0 50 100 150 200 250 300 350
0

5

10

15

20

25

 ���� ��

�

τ
� �
�� ��� ��

�τ� �
�� 	� ��

�
�
�
��

�
�	


�
�

�
��
�
�	
�


��
��


��

�
��
��
��
�
�
	
�
��
�
�
��
�
�

�
��
��
��

��


��������� 
� �� ������

�

�τ� �
�� ��� ��

τ
� �
�� �� ��

����

�τ� �
�� ��� ��

�τ� �
�� 	�� ��  

 
	��� ��

���� ��

���������

�����
������ !

Bild 4.17: Im Schmelzregime erreichbare v̂recr in Abhängigkeit der Intensität und verschiede-
nen Pulsdauern. Es gilt v̂recr ∝ 1/

√τp.

bei konstanter Fluenz bzw. Intensität wie 1/
√τp abnimmt. Bei konstanter Pulsdauer er-

geben sich laut Bild 4.17 die höchsten Geschwindigkeiten der Erstarrungsfront bei den

geringst möglichen Intensitäten. Dies sind Intensitäten bzw. Fluenzen knapp über der

Schmelzschwelle. Die geringsten Phasenfrontgeschwindigkeiten können folglich mit

langen Pulsdauern und hohen Intensitäten bzw. Fluenzen erzielt werden. Allerdings

wird bei diesen Parameterkombinationen das Silizium sehr tief aufgeschmolzen (vgl.

Bild 4.16).

4.5 Laserinduzierte Diffusion

Werden dem Halbleiter während des laserinduzierten Schmelzvorgangs zusätzlich Fremd-

atome - sogenannte Dotierstoffe - zugeführt, so spricht man von Laserdotierung. Die Be-

wegung und die daraus resultierende Verteilung des Dotierstoffs im Halbleiter werden

durch die Diffusionsgleichung unter Berücksichtigung der Randbedingungen (siehe Ab-

schnitt 4.5.1) beschrieben. Die mathematische Modellierung der Laserdiffusion bildet

die Grundlage zur Erarbeitung des Prozessverständnisses und Interpretation der experi-

mentellen Ergebnisse, welche in Abschnitt 4.6 vorgestellt werden.
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Verschiedene Prozessrouten des Laserdotierens werden dahingehend unterschieden, in

welchem Aggregatzustand die Dotierstoffquelle - der sogenannte Precursor - vorliegt

[95]. Befindet sich das Siliziumsubstrat während der Laserbestrahlung in einer mit

Precursoratomen gesättigten Gasatmosphäre, d.h. wird der Dotierstoff über die Gas-

phase zugeführt, spricht man von Gas Immersion Laser Doping (GILD) [96–98]. Die

Rate, mit welcher die Dotieratome in das Silizium eingebaut werden ist für Gasdrücke

unterhalb 1 mbar konstant und steigt mit zunehmendem Druck an [97]. In der Beschrei-

bung des GILD-Verfahrens kann der Precursor als unerschöpfliche Dotierstoffquelle

angesehen werden.

Beim Laser Chemical Processing (LCP) wird der Precursor, wie in Abschnitt 4.2 ge-

schildert, in einem Flüssigkeitsstrahl dem Interaktionsgebiet zugeführt [82,99,100]. Ei-

ne Variante der ’flüssigen Dotierroute’ stammt von Stuck et al.. Die Autoren beschreiben

die Laserdiffusion eines in organischer Lösung (Precursor) getauchten Substrats [101].

Die in der Photovoltaikindustrie am weitesten verbreitete Variante des Laserdotierens ist

das Dotieren aus einem festen Precursor [10, 102–105]. Die Laserdotierung hat in den

letzten Jahren durch die Entwicklung des sogenannten Selektiven Emitters an Bedeu-

tung gewonnen. Ein guter Überblick über alternative und laserbasierte Herstellverfahren

des Selektiven Emitters stammt von Hahn [106].

Beim Selektiven Emitter wird nach der Ofendiffusion zur Herstellung des p/n-Über-

gangs an den Stellen der späteren Fingermetallisierung die Dotierkonzentration lokal

erhöht. In dem vom ipv Universität Stuttgart entwickelten Prozessfluss dient das im

Diffusionsofen gebildete Phosphor- bzw. Borsilikatglas (PSG bzw. BSG) als Dotier-

stoffquelle [10, 107, 108]. Durch die Laserbestrahlung dieser Dotierstoffschicht und des

darunter liegenden Siliziums treten Dotieratome aus der Schicht in das geschmolzene

Silizium über. Durch die selektive Hochdotierung reduziert sich der Übergangswider-

stand zwischen Emitter und Metallisierung und erlaubt so die Reduktion der Gesamt-

dotierkonzentration im Emitter. Köhler et al. haben eine Wirkungsgradsteigerung der

Solarzelle durch Einführung eines laserdotierten Selektiven Emitters um ca. 0.5 %

absolut gezeigt [109].

In der vorliegenden Arbeit wird eine abgewandelte, trockene Dotierroute vorgeschlagen

und weiterentwickelt. Als Dotierquelle dient eine im PECVD3-Verfahren aufgebrachte

borhaltige SiO2 Precursorschicht, welche in Abschnitt 4.6 detaillierter beschrieben wird.

Zuerst wird jedoch auf den Einbau von Fremdatomen in Silizium eingegangen.

3PECVD = plasma-enhanced chemical vapour deposition. Bei der plasmaunterstützten chemi-
schen Gasphasenabscheidung handelt es sich um eine Weiterentwicklung der chemischen Gasphasen-
abscheidung (CVD), bei welcher die Abscheidung aus einer, durch ein Plasma aktivierten Gasphase
stattfindet [110]. Die mit dem PECVD-Verfahren hergestellten Precursorschichten werden in Abschnitt
4.6 detaillierter beschrieben.
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4.5.1 Einbau von Fremdatomen

Der Diffusionskoeffizient Dl von Fremdatomen in flüssigem Silizium liegt zwischen

1×10−4 cm2/s und 7×10−4 cm2/s [111–113]. Damit liegt Dl circa zehn Größenordnun-

gen über dem Diffusionskoeffizienten von Fremdatomen in festem Silizium [112, 114].

Folglich können beim Laserdotieren (Flüssigphasendiffusion) weit mehr Dotieratome

als z. B. bei der Ofendiffusion (Festphasendiffusion) eingebaut werden.

Das Diffusions- und Einbauprinzip gilt nicht nur für die Dotieratome Bor (3 Valenzelek-

tronen) und Phosphor (5 Valenzelektronen), sondern ebenso für alle anderen Fremdato-

me. Die Anzahl der Valenzelektronen bestimmt die Lage des gebildeten Energieniveaus

und damit die Art der Dotierung (p- oder n-Typ).

Eg = 1,12 eV 

Valenzband

Leitungsband

ED

B
45 meV

Al
57 meV

Ga
65 meV

In
160 meV

EA

beliebige Raumkoordinate r
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V]

freies Elektron

Li
33 meV
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39 meV

P
44 meV
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49 meV

Bi
69 meV

freies Loch

Bild 4.18: Energetische Lage der durch Dotierung erzeugten
Energieniveaus im Bänderschema nach [46]. Bei den Elementen
Li, Sb, P, As und Bi handelt es sich um Donatoren, bei B, Al, Ga
und In um Akzeptoren.

In Bild 4.18 ist der Ab-

stand der Energieniveaus

zur Leitungs- bzw. Va-

lenzbandkante von drei-

bzw. fünfwertigen Dotie-

ratomen veranschaulicht.

Das Akzeptorniveau EA

der 3-wertigen Atome (ne-

ben B auch Al, Ga, In)

liegt nahe an der Va-

lenzbandkante EV (p-Lei-

tung). Bei der n-Dotie-

rung mit 5-wertigen Ele-

menten (neben P auch

As, Sb, Bi) bilden sich

Donator - Energienive-

aus ED unterhalb der Lei-

tungsbandkante EC aus.

Werden andere Fremd-

atome (z. B. C, O oder

Fe) in das Gitter eingebaut, bilden sich ebenfalls energetische Zustände in der Bandlücke

aus, welche - wie bereits in Abschnitt 3.1.1 diskutiert - zur Rekombination beitragen.

Im Fall von Bor als Dotierstoff erhöht sich das Löslichkeitslimit bei der Flüssigphasen-

diffusion von ≈ 1020 auf ≈ 2× 1021cm−3 [43]. Die Atome werden allerdings auch auf

Silizium-Zwischengitterplätzen eingebaut (man spricht von solute trapping). In diesem

Fall tragen sie nicht zur elektrischen Leitung bei [43, 115]. Die Implementierung der

Diffusion in LCPSim ist in Anhang 8.2 beschrieben.
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4.5.2 Zusammenhang zwischen Schmelz- und Dotiertiefe

In allen, mit LCPSim für die vorliegende Arbeit durchgeführten Simulationen wurde ein

konstanter Diffusionskoeffizient für Bor in der Flüssigphase von Dl = 3× 10−4 cm2/s

und das Löslichkeitslimit von Cl,L = 2 × 1021 Atome/cm3 verwendet. In der Simulati-

on gilt ein Volumenelement als dotiert, wenn die Dotierkonzentration Cs den Wert von

1016 Atome/cm3 überschreitet. Der Abstand senkrecht zur Probenoberfläche, bei dem

das korrespondierende Volumenelement gerade noch eine Konzentration von Cs > 1016

cm−3 aufweist, wird im Folgenden als Dotiertiefe ddop bezeichnet.

Die Dotiertiefe ergibt sich aus der Lösung von Gleichung (8.2) im geschmolzenen Ge-

biet unter den Randbedingungen nach Gleichung (8.5) (vgl. Anhang 8.2). Die Dotiertiefe
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Bild 4.19: Dotiereffizienz η in Abhängigkeit der Fluenz für ver-
schiedene Pulsdauern.

ist gleich der Schmelztie-

fe, wenn sich die Phasen-

front beim Aufschmelzen

so langsam ins Materi-

al hinein bewegt, dass

die Dotieratome folgen

können und an der Pha-

sengrenze „anstehen“. In

diesem Fall ist die Be-

wegung der Dotieratome

durch die Geschwindig-

keit der Schmelzfront li-

mitiert. In diesem so-

genannten schmelzlimi-

tierten Regime gilt für

die Dotiereffizienz η ≈
100 % (vgl. Bild 4.19). η
ist der Quotient aus do-

tiertem und geschmolzenen Volumen.

Bei kurzen Pulsdauern und hohen Fluenzen bewegt sich die Schmelzfront schneller ins

Material hinein als ihr die Dotieratome folgen können. Entsprechend sind die erreich-

baren Dotiertiefen durch den Diffusionskoeffizienten limitiert. In diesem sogenannten

diffusionslimitierten Regime gilt η < 100 %. Der Übergang vom schmelz- ins diffusi-

onslimitierte Regime ist bei t ≈ 40 ns in Bild 4.20 eingekreist.

Die Dotieratome bewegen sich so lange weiter in das Material hinein, bis die Phasen-

grenze beim Erstarrungsvorgang umkehrt und die Dotieratome in der Tiefe einschließt.

Dies wird durch das Abknicken und horizontale Weiterlaufen der Kurven in Bild 4.20
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Bild 4.20: Mit LCPSim berechnete zeitliche Änderung der
Schmelz- (gestrichelte Kurven) und Dotiertiefe (durchgezogene
Kurven) für verschiedene Pulsdauern.

deutlich. Im Fall einer

unerschöpflichen Dotier-

stoffquelle nimmt die Do-

tiertiefe mit ddop = kl,L ·√
4Dlt im flüssigen Volu-

men zu [43].

In Bild 4.21 ist die Do-

tierkonzentration über der

-tiefe in Abhängigkeit der

Aufschmelzzyklen bei Be-

strahlung mit einem τp =

20 ns langen Laserpuls

dargestellt. Nach dem ers-

ten Aufschmelzen beträgt

die Dotiertiefe ca. 50 %

der Schmelztiefe. Mit zu-

nehmender Anzahl der

Schmelzzyklen diffundie-
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Bild 4.21: LCPSim-Simulation des Dotierprofils (Dotierkonzen-
tration über -tiefe) in Abhängigkeit der Anzahl der Schmelzvor-
gänge. Mit zunehmender Anzahl der Schmelzzyklen nimmt das
Dotierprofil eine Rechteckform an.

ren die Dotieratome tiefer

ins Material hinein, bis

sie schließlich an der

Schmelzgrenze anstehen.

Das Dotierprofil nimmt

eine Rechteckform an.

Der spezifische Wider-

stand und die genaue

Dicke der Emitterschicht

sind bei der Charakteri-

sierung von Halbleitern

schwer zu ermitteln. Da-

her wird zur Charakteri-

sierung dünner, leitender

Schichten mit der Dicke

w der Flächenwiderstand

oder auch Schichtwider-

stand in der Einheit Ω/sq
(sprich: „Ohm per squa-

re“) verwendet (vgl. auch
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Abschnitt 4.6.2) [24]. Die Bezeichnung und die Einheit wurden von Berry et al. einge-

führt [116]. Für eine homogen leitende Schicht ist Rsh definiert als der Quotient aus dem

spezifischen Widerstand ρ und der Schichtdicke w. Allgemein ergibt sich

Rsh =
∫ w

0

1

σ(z)
dz =

∫ w

0

1

q(μe ·ne +μh ·nh)
dz (4.14)

aus dem Inversen des spezifischen Schichtleitwerts σ mit der Elementarladung q, den

Elektron- bzw. Löchermobilitäten μe/h und den jeweiligen Ladungsträgerdichten ne/h.

Der Schichtwiderstand nimmt mit zunehmender Anzahl der elektrisch aktiven Dotier-

atome Nd mit 1/Nd ab [117]. 1 sq ist hierbei eine dimensionslose Zahl und entstammt

der Überlegung, dass eine dünne, leitende Schicht mit z. B. Rsh = 10 Ω/sq einen Wider-

stand von 10 Ω aufweist, unabhängig von der Größe der Fläche.
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Bild 4.22: Der mit PC1D errechnete Schichtwiderstand in Abhän-
gigkeit der Dotierkonzentration und Dotiertiefe. Der Rechnung
liegt die Annahme eines rechteckförmigen Dotierprofils zugrun-
de, wie es bei einer hohen Anzahl an Schmelzzyklen entsteht.

Unter Annahme eines

rechteckförmigen Dotier-

profils ist in Bild 4.22

der Zusammenhang zwi-

schen Schichtwiderstand,

Dotierkonzentration und

Dotiertiefe gezeigt. Die

resultierenden Schichtwi-

derstände Rsh wurden in

PC1D berechnet. Bei

PC1D handelt es sich um

eine frei verfügbare Soft-

ware zur Modellierung

der elektrischen Parame-

ter einer Solarzelle [118].

Mit Hilfe von LCPSim
und PC1D lässt sich also

aus den bekannten Laser-

parametern und gemesse-

nen Schichtwiderständen die Dotiertiefe, und damit auch die Dotierkonzentration, be-

rechnen.

Ein niederer Schichtwiderstandswert kann folglich laut Bild 4.22 auf zwei Arten er-

zielt werden. Entweder durch die Erhöhung der Dotierkonzentration, z. B. durch mehr-

maliges Aufschmelzen unter Beibehaltung der Dotiertiefe (vgl. Bild 4.21) oder durch die

Verwendung von Laserstrahlung mit höherer Intensität, welche die Schmelz- und damit

auch die Dotiertiefe bei konstanter Dotierkonzentration vergrößert (vgl. Bild 4.12).
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4.6 Laserdiffusion aus SiO2:B-Precursorschichten

In den folgenden Abschnitten werden Ergebnisse aus experimentellen Untersuchungen

vorgestellt, welche das Verständnis zur laserinduzierten Diffusion von Bor in Silizium

weiter vertiefen. Hierzu wird insbesondere der Einfluss des Precursors auf das Dotie-

rergebnis im Zusammenspiel mit weiteren Prozessparametern untersucht. Zu diesem

Zweck wurden dünne, unter Diboran-Atmosphäre im PECVD-Verfahren abgeschiedene,

borhaltige Siliziumdioxid (SiO2:B) Precursorschichten hergestellt4. Die Verwendung ei-

nes solchen Precursorsystems ist von Vorteil, da es auf undotierte Wafer abgeschieden

werden kann, ohne dass bereits während des Abscheidevorgangs eine Dotierung erzeugt

wird. Somit kann jede messbare Dotierkonzentrationsänderung im Wafer auf die Laser-

prozessierung zurückgeführt werden.

Mit Hilfe von Precursor-Doppelschichtsystemen, bestehend aus jeweils zwei ca. 40 nm

dicken SiO2-Schichten, wobei nur eine der beiden Schichten Bor enthält, wird zuerst das

Verhalten des Precursors während der Laserbestrahlung untersucht. In weiteren Unter-

suchungsreihen wurde z. B. die Umgebungsatmosphäre, aber auch die Konzentrationen

des Dotierstoffs, kurz Borkonzentrationen, sowie die Dicke der SiO2:B-Precursorschich-

ten variiert. Bild 4.23 zeigt eine vereinfachte Darstellung der verwendeten Precursor-

schicht-Systeme. In Abschnitt 4.6.6 werden schließlich die Presursor-Wirkmechanismen

zusammengefasst.

 

Bild 4.23: Darstellung der in der Arbeit verwendeten Precursorvarianten. Im Doppelschichtsys-
tem a) wird die SiO2:B-Schicht von der undotierten Zwischenschicht vom Silizium
getrennt, während sie in b) in direktem Kontakt mit dem Silizium steht. c) zeigt eine
homogene SiO2:B-Precursorschicht, welche in verschiedenen Schichtdicken und in
verschiedenen Borkonzentrationen hergestellt wurde.

4Der Herstellungsprozess der Schichten und die Analyse der Schichtzusammensetzung mittels
Röntgenphotoelektronenspektroskopie (XPS) ist in den Anhängen 8.3.1 und 8.3.2 beschrieben.
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4.6.1 Verhalten des Precursors während der Laserdiffusion

In der verfügbaren Literatur zur Laserdiffusion finden sich nur wenige Aussagen über

das Verhalten der Precursorschicht während des Laserdotiervorgangs. Dies liegt daran,

dass eine in-situ-Charakterisierung der oft nur wenige Nanometer dicken Schicht wäh-

rend des Dotierprozesses mit den heute verfügbaren Methoden schwierig bis unmöglich

ist. Außerdem ist der Rückschluss von den Festkörpereigenschaften des Precursormate-

rials auf die wenige Nanometer dicke Schicht fehlerbehaftet. Je nach verwendetem Pre-

cursortyp unterscheiden sich die etablierten Modellvorstellungen hinsichtlich des Pre-

cursorverhaltens. Im Falle von Silicatglas als Precursor (z. B. BSG oder PSG) geht die

Literatur davon aus, dass der Precursor während der Laserbestrahlung in festem Zu-

stand verbleibt und nur das darunterliegende Silizium schmilzt [10, 119, 120]. Für an-

dere Precursorsysteme wird angenommen, dass der Precursor während der Bestrahlung

aufschmilzt oder sich zersetzt und teilweise in die Schmelze einlegiert wird [121, 122].

Weitere Autoren gehen von einem teilweise bis vollständigen Verdampfen des Precur-

sors und damit von einer Diffusion aus der Gasphase aus [112, 123].

Aufgrund der unterschiedlichen Untersuchungsziele und Rahmenbedingungen der in

den Publikationen vorgestellten Experimente kann keine allgemeingültige Aussage zum

Verhalten des Precursors während der Laserdiffusion abgeleitet werden. Vielmehr ist es

wahrscheinlich, dass alle erwähnten Mechanismen in Kombination auftreten [10, 112,

124] und nur der Einfluss des einzelnen Mechanismus vom jeweiligen Precursortyp ab-

hängt. So liegt beispielsweise der Verdampfungspunkt Tvap,P = 277 °C von aufgesputter-

tem, elementarem Phosphor weit unterhalb der Schmelztemperatur von Silizium. Köh-

ler und Eisele haben gezeigt, dass der Precursor im Vorlauf zum Schmelzebad durch

die Flanken des Gauß’schen Strahlprofils bereits über Tvap,P erhitzt wird. Der Precursor

verdampft und dient in Form eines Kondensats als Dotierstoffquelle [112].

Die für die vorliegende Dissertation angefertigten SiO2:B-Precursorschichten erlauben

jedoch Rückschlüsse auf das Verhalten dieses Precursors während der Laserdotierung.

Speziell die Doppelschichten, deren XPS-Tiefenprofile5 in den Bildern 4.24 und 4.25

aufgetragen sind, eignen sich besonders für die Beantwortung dieser Fragestellung.

Bei Precursor 01 befindet sich eine ca. 40 nm dicke undotierte SiO2-Zwischenschicht

in direktem Kontakt mit der Siliziumoberfläche. Die borhaltige Schicht ist auf dieser

undotierten Zwischenschicht aufgebracht.

5XPS-Tiefenprofile kommen durch abwechselndes Abtragen der Probenoberfläche durch Be-
schuss mit Argon-Ionen („Sputtern“) und Analyse der Elementzusammensetzung der freigelegten
Oberfläche zustande. Als Messergebnis erhält man die Elementzusammensetzung in Abhängigkeit der
Sputterzeit t und damit der Tiefe d. Das Verfahren der Röntgenphotoelektronenspektroskopie (XPS)
wird im Anhang 8.3.2 detaillierter beschrieben.
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Bild 4.24: Auftragung der mit Hilfe von XPS bestimmten Elem-
entzusammensetzung von Precursor 01 über der Tiefe. Die bor-
haltige Schicht (schraffiert) wird durch eine ca. 40 nm dicke undo-
tierte SiO2-Zwischenschicht von der Siliziumoberfläche getrennt.

Bei Precursor 02 sind die

Schichtstapel in umge-

kehrter Reihenfolge ab-

geschieden. Die ca. 40 nm

dicke SiO2:B-Schicht ist

in direktem Kontakt mit

dem Silizium und wird

von einer undotierten

SiO2-Schicht bedeckt.

Beide Precursorsysteme

wurden mehrmals mit der

Laserfluenz von F = 0.46

J/cm2 bestrahlt. Um ei-

ne räumlich homogen be-

strahlte Fläche zu erhal-

ten, wurde ein Pulsüber-

lapp (PÜ) in horizonta-

ler und vertikaler Rich-

tung von 33 % verwen-

det.
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Bild 4.25: Auftragung der mit Hilfe von XPS bestimmten Elem-
entzusammensetzung von Precursor 02 über der Tiefe. Die bor-
haltige Schicht (schraffiert) ist in direktem Kontakt mit der Silizi-
umoberfläche und wird von einer undotierten SiO2-Schicht abge-
deckt.

Bilder 4.26 a) und c)

zeigen die Abnahme der

Borkonzentration im Pre-

cursor in Abhängigkeit

der Aufschmelzzyklen von

Precursor 01 (in a) und

Precursor 02 (in c).

Die Bilder 4.26 b) und

d) zeigen den jeweiligen

noch im Precursor ver-

bleibenden Boranteil in

Abhängigkeit der Auf-

schmelzzyklen. Es ist zu

beachten, dass die Pre-

cursoroberfläche nach je-

dem Schmelzzyklus rau-

er wird, wodurch der

Fehler in der mittels XPS
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Bild 4.26: XPS-Tiefenprofile (a) und (c) sowie Analysen des im Precursor verbleibenden Bo-
ranteils (b) und (d) der Precursordoppelschichten Precursor 01 und Precursor 02
in Abhängigkeit der laserinduzierten Aufschmelzzyklen. Bei der Laserbestrahlung
wurde 20 ns lange Rechteckpulse mit einer Fluenz von F = 0.46 J/cm2 verwendet. In
horizontaler und vertikaler Richtung betrug der Pulsüberkapp 33 %.

bestimmten Elementzusammensetzung zunimmt. Spätestens nach 8 bzw. 10 Auf-

schmelzzyklen liegt die Oberflächenrauheit im Bereich der Messtiefe, weshalb die mit-

tels XPS ermittelte Elementzusammensetzung für diese Zyklenzahlen unsicher ist. Den-

noch ist festzustellen, dass in beiden Fällen (SiO2:B in Kontakt mit der Umgebungsat-

mosphäre (Bild 4.26 a)) bzw. in direktem Kontakt mit der Siliziumoberfläche (Bild 4.26

c)) die Konzentrationsverteilung während der Laserdiffusion qualitativ erhalten bleibt.

Das bedeutet, dass der Precursor auf der Siliziumoberfläche verbleibt und seinen Aggre-

gatzustand beibehält.

Befindet sich die borhaltige SiO2-Schicht in direktem Kontakt mit der Umgebungs-

atmosphäre, nimmt die Borkonzentration bereits nach dem ersten Aufschmelzzyklus um

ca. 50 % ab. Die weitere Abnahme durch wiederholtes Aufschmelzen liegt im geringen
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Prozentbereich (vergleiche Bilder 4.26 a) und b)). Im Rahmen der Messgenauigkeit ist

keine Diffusion in Richtung der undotierten Zwischenschicht zu erkennen. Die Konzen-

trationsabnahme ist in diesem Fall durch ein Abdampfen (Übertritt der Boratome in die

Atmosphäre) zu erklären. Der Einfluss der Umgebungsatmosphäre auf die Dotierung

wird in Abschnitt 4.6.4 beschrieben.

Befindet sich die borhaltige Precursorschicht jedoch in direktem Kontakt mit der Si-

liziumoberfläche, ist die Konzentrationsabnahme pro laserinduziertem Aufschmelzzy-

klus im Vergleich zum vorigen Fall weitaus geringer. Nach fünf Aufschmelzzyklen

beträgt die Borkonzentration im Precursor noch ca. 80 % der Ausgangskonzentration.

Der gleichmäßige Rückgang der Borkonzentration in der Mitte der jeweiligen SiO2:B-

Schicht deuted darauf hin, dass Bor innerhalb des SiO2:B-Precursors diffundiert.

Bild 4.26 c) zeigt keinen messbaren Übertritt der Boratome aus der SiO2:B-Schicht in

die undotierte Deckschicht. Daraus kann geschlossen werden, dass der Diffusionskoef-

fizient von Bor in flüssigem Silizium weit über dem Diffusionskoeffizienten von Bor

in SiO2 liegen muss. Die Konzentrationsabnahme einer mit einer SiO2 bedeckten Pre-

cursorschicht ist also allein durch die Eindiffusion der Precursoratome ins Silizium zu

erklären. Diese Erklärung wird durch die in Abschnitt 4.6.5.1 dargestellten Schichtwi-

derstands- und Sekundärionen-Massenspektroskopie (SIMS6) Messungen gestützt.

Für den in der Arbeit verwendeten Precursortyp kann aus der qualitativen Form der Kon-

zentrationsverteilung über die Tiefe nach den Bildern 4.26 a) und c) zusammengefasst

werden, dass

1. dieser Precursortyp bei den eingesetzten Laserpulsen während der Laserdotierung

auf dem Substrat bleibt (und nicht ablatiert wird),

2. sich dieser Precursortyp nicht verflüssigt sondern seinen festen Zustand beibehält,

3. eine Diffusion von Bor auch innerhalb der SiO2:B-Precursorschicht stattfindet,

4. kein messbarer Übertritt von Bor aus dem SiO2:B-Precursor in eine SiO2-Schicht

stattfindet,

5. Boratome aus dem Precursor sowohl in die Umgebungsatmosphäre als auch ins

Silizium übertreten können, sofern sie miteinander in Kontakt stehen.

Diese Modellvorstellung ist in Bild 4.27 schematisch dargestellt.

6Bei der Sekundärionen-Massenspektroskopie wird die Probenoberfläche mit hochenergetischen
Primärionen (O+

2 oder Cs+) beschossen. Die Primärionen stoßen mit den Atomen des Festkörpers
und geben ihre Energie an diese ab. Dadurch verlassen einzelne ionisierte Atome oder Moleküle die
zu untersuchende Probe. In einem Massenspektrometer werden die Sekundärionen nach Element und
Anzahl registriert. Die SIMS Tiefenprofile entstehen unter kontinuierlichem Ionenbeschuss durch Auf-
tragung der Sekundärionenintensität über der Messzeit. Die Primärionen tragen die zu untersuchende
Probenoberfläche ab. Bei bekannter Abtragsrate kann folglich eine Tiefenskalierung der Messsignale
durchgeführt werden [125].
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Bild 4.27: Darstellung der Modellvorstellung zum Precursorverhalten. Die obere Bildreihe ver-
deutlicht das Verhalten während der Laserdiffusion. Die untere Zeile zeigt den Zu-
stand am Ende des Laserdotierprozesses.

4.6.2 Bestimmung des Schichtwiderstands

Eine einfache Methode zur Charakterisierung des Laserdotierergebnisses ist die Schicht-

widerstandsmessung mittels der Vier-Spitzen-Methode (4pp) [126]. Die zu messende

Schicht der Dicke w wird dabei über vier Messspitzen kontaktiert. Die Messspitzen sind

linear angeordnet und haben im vorliegenden Fall einen Abstand von 1 mm zueinander.

Über die beiden äußeren Spitzen wird ein definierter Strom I in die Oberfläche einge-

leitet. Der resultierende Spannungsabfall U wird über die beiden inneren Messspitzen

abgegriffen [24]. Der Schichtwiderstand

Rsh =
π

ln2
·U

I
(4.15)
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errechnet sich aus dem Ohm’schen Gesetz. Der Vorfaktor π/ln2 resultiert aus geome-

trischen Überlegungen [126]. Wie bereits in Abschnitt 4.5.2 erläutert, muss zur Bestim-

mung des Schichtwiderstands die Schichtdicke w vernachlässigbar klein gegenüber der

Länge und Breite der zu messenden Schicht sein.

Christian Schnieders hat in seiner im Rahmen dieser Arbeit betreuten Masterarbeit nach-

gewiesen, dass die SiO2:B-Precursorschicht, welche nach der Laserdotierung auf der

Waferoberfläche verbleibt, von den Messspitzen durchstoßen werden kann. Folglich

kann auf eine Entfernung der Precursorreste vor der Schichtwiderstandsmessung ver-

zichtet werden [68].

4.6.3 Homogenität der laserdotierten Wafer

Aus ellipsometrischen Vermessungen der Precursorschichten ist bekannt, dass die Dicke

der Precursorschicht im Zentrum der Wafer konstant ist. Sie nimmt jedoch radial zum

Rand hin zu. Der Einfluss der Precursorinhomogenität (Schwankung in der Schichtdicke

und ggf. Konzentration) auf den gemessenen Schichtwiderstand wurde ebenfalls von

Schnieders untersucht. Die maximale Abweichung der gemittelten Schichtwiderstände

beträgt ca. 10 % [68]. Die im weiteren Verlauf der Arbeit vorgestellten Schichtwider-

standsmessungen zeigen jeweils den Mittelwert aus sechs Einzelmessungen.

4.6.4 Einfluss der Umgebungsatmosphäre

Wie durch die Bilder 4.26 a) bzw. 4.27 a) und c) verdeutlicht wird, verlassen Boratome

bei der Laserbestrahlung den Precursor und treten auch in die Umgebungsatmosphäre

über. Wenjie Zhu hat in seiner im Rahmen dieser Dissertation entstandenen Diplom-

arbeit den Einfluss der Umgebungsatmosphäre (Luft, Stickstoff oder Argon) auf das

Dotierergebnis (Schichtwiderstand und Dotierprofil) untersucht [127].

Im Vergleich zur Umgebungsatmosphäre erzielte Zhu unter Inertgas-Atmosphäre gerin-

gere Schichtwiderstände sowohl bei SiO2:B als auch BSG-Precursorn. Dieser Unter-

schied ist durch einen verstärkten Einbau des Dotierstoffs unter N2 und Ar-Atmosphäre

zu erklären. Die absolut höhere Anzahl der unter N2-Atmosphäre eindotierten Boratome

kann mit Hilfe von Sekundärionen-Massenspektroskopie (SIMS) Messungen nachge-

wiesen werden. Eine typische Auswertung einer SIMS Messung ist in Bild 4.28 gezeigt.

Im Falle der N2-Atmosphäre werden 1.87-mal mehr Boratome im Silizium nachgewie-

sen als bei einer Prozessierung unter Luft.
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Bild 4.28: Dotierprofile einer niedrigdotierten SiO2:B-Precur-
sorschicht, welche 32 Mal mit identischen Laserparametern un-
ter Luft und unter N2-Atmosphäre bestrahlt wurden [127]. Die
Schichtdicke des verwendeten Precursors betrug ca. 80 nm. Bei
der Abscheidung von Precursor 05 wurde der Diboran-Fluß auf
15 sccm eingestellt (vgl. Abschnitt 4.6.5.2).

Berti et al. erklären den

Einbau von Fremdato-

men aus der Umgebungs-

atmosphäre in flüssiges

Silizium dadurch, dass

eine Bindung der Fremd-

atome an das flüssige

Silizium energetisch be-

günstigt ist [121]. Un-

ter der Voraussetzung,

dass dieses physikalische

Prinzip umkehrbar und

übertragbar ist, lassen

sich die vorliegenden Re-

sultate erklären. Da es

sich bei Ar um ein Edel-

gas und bei N2 um ein

Gas mit starker Molekül-

bindung handelt, ist die

Bindung der Boratome

an die Atmosphärenatome unmöglich bzw. energetisch ungünstiger als der Verbleib in

der Precursorschicht. Folglich kommt es unter diesen Inertgas-Atmosphären zu keinem

- oder zumindest geringerem - Übertritt der Boratome vom Precursor in die Umgebung.

Im Vergleich zur Prozessierung unter Luft verbleiben in diesem Fall mehr Atome im

Precursor. Der höhere Konzentrationsgradient zwischen Precursorsystem und Silizium

führt zu einem verstärkten Einbau der Boratome ins Silizium.

4.6.5 Einfluss der Precursorkonfiguration auf den Schichtwiderstand

Neben den Laserparametern, deren Einfluss auf die Dotierung in Abschnitt 5.1 diskutiert

wird, beeinflussen die Precursorreihenfolge, -konzentration und -schichtdicke das Dotie-

rergebnis signifikant. Daher wird in den folgenden Abschnitten der Einfluss dieser Pre-

cursorkonfigurationen auf den Schichtwiderstand untersucht. Ziel ist eine umfassende

Charakterisierung des Verhaltens des SiO2:B-Precursorsystems bei der Laserdotierung

und die Ableitung der Precursor-Wirkmechanismen.
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4.6.5.1 Einfluss der Precursorreihenfolge

In Abschnitt 4.6.1 wurden Doppelschicht-Systeme, bestehend aus ca. 40 nm bordotier-

tem SiO2 und ca. 40 nm undotiertem SiO2, beschrieben. Diese Schichtsysteme wurden

zur Untersuchung der Wechselwirkungsmechanismen mit τp = 20 ns langen Laserpuls-

sen mit F = 0.46 J/cm2 mehrfach bestrahlt. Ist - wie bei Precursor 01 - das SiO2:B durch

die undotierte Schicht vom Silizium getrennt, ist bei wiederholter Bestrahlung zwar eine

Abnahme der Bor-Konzentration im Precursor zu detektieren, jedoch keine Konzentra-

tionszunahme in der SiO2-Zwischenschicht bzw. im undotierten Silizium (vgl. Bild 4.26

a). Folglich ist auch nach Mehrfachbestrahlung keine Änderung des Schichtwiderstands

messbar.

0 10 20 30 40
50

100

150

200

250
.� �� ��/0� 1�����

Sc
hi

ch
tw

id
er

st
an

d 
R

sh
 in

 Ω
/s

q

2�!# �� �� ���!!3����

τ
�
�� ��� ���

44� 56

5%��$%�,%� ��

Bild 4.29: Schichtwiderstand des Precursors Precursor 02 in Ab-
hängigkeit der Aufschmelzzyklen für τp = 20 ns mit F = 0.46

J/cm2. Die Fehlerbalken resultieren aus den Standardabweichun-
gen von sechs Einzelmessungen. Bild 4.30 zeigt SIMS Messun-
gen für die eingekreisten Messpunkte.

Im Gegensatz dazu nimmt

der Schichtwiderstand bei

Mehrfachbestrahlung mo-

noton ab, wenn - wie

bei Precursor 02 - der

SiO2:B-Precursor in di-

rektem Kontakt mit dem

Silizium steht. Der Zu-

sammenhang zwischen

Schichtwiderstand und

Schmelzzyklenzahl ist für

Precursor 02 in Bild 4.29

dargestellt. An den je-

weils ein- und vier- bzw.

fünfmal bestrahlten Mess-

feldern wurden SIMS Un-

tersuchungen durchge-

führt. Mit Hilfe dieser

Untersuchungsmethode

kann die Dotierstoffverteilung im Halbleiter ortsaufgelöst bestimmt werden. Bild 4.30

stellt die SIMS Messergebnisse der beiden Doppelschicht-Precursorsysteme dar.

Der Vergleich der Bor-Tiefenprofile der beiden Wafer in Bild 4.30 zeigt einen deutlichen

Unterschied in der Bor-Oberflächenkonzentration von beinahe zwei Größenordnungen.

Die SIMS Messung der Siliziumoberfläche bestätigt somit das XPS-Messergebnis der

Precursorschicht aus Bild 4.26. Bei Wafer Precursor 01 findet bei der Laserbestrah-

lung keine Eindiffusion statt, da hier die bordotierte Schicht durch eine undotierte SiO2-

Zwischenschicht vom Silizium getrennt ist. Hingegen ändert sich im Silizium bei Wafer
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Bild 4.30: SIMS Messungen der in Bild 4.29 eingekreisten Mess-
punkte (durchgezogene Linien) sowie der analog bestrahlten Pro-
ben auf Wafer Precursor 01 (gestrichelte Linien) und den jewei-
ligen Referenzen.

Precursor 02 die Bor-

Oberflächenkonzentration

bereits nach einem Auf-

schmelzzyklus signifikant.

Durch wiederholtes Auf-

schmelzen nimmt die

Oberflächenkonzentration

weiterhin leicht zu und

das Dotierprofil erstreckt

sich tiefer ins Materi-

al hinein. Mit Hilfe der

Gleichung (4.14) lassen

sich die Schichtwider-

stände aus den jewei-

ligen Dotierprofilen be-

rechnen. Laut Tiefenpro-

fil ergibt sich rechne-

risch ein Schichtwider-

stand nach einem Schmelzzyklus von Rsh,1x = 278 Ω/sq und nach fünf Schmelzzyklen

von Rsh,5x = 154 Ω/sq. Diese Werte stimmen sehr gut mit den experimentell ermittelten

Schichtwiderständen Rsh,1x = 252.8 Ω/sq bzw. Rsh,5x = 173.4 Ω/sq überein.

4.6.5.2 Einfluss der Precursorkonzentration

Zur Untersuchung des Einflusses der Borkonzentration im Precursor auf das Dotier-

ergebnis wurden zwei Wafer mit unterschiedlichen Borkonzentrationen mit identischen

Laserparametern bestrahlt. Die SiO2:B-Schichtdicke betrug in beiden Fällen ca. 80 nm.

Als Pulsdauer wurde τp = 100 ns gewählt. Anschließend wurden die Schichtwiderstände

Rsh gemessen und daraus die Schichtleitfähigkeiten σsh = 1/Rsh berechnet.

Der Diboran-Fluß bei der Abscheidung beider Wafer unterschied sich um ca. Faktor 5

und betrug 74 sccm bei Precursor 04 bzw. 15 sccm bei Precursor 05. Die Einheit sccm

steht für Standardkubikzentimeter pro Minute. Die XPS-Charakterisierungen der Pre-

cursorschichten in Anhang 8.3.2 zeigen, dass der Diboran-Fluß bei der Abscheidung

direkt mit der Borkonzentration in der SiO2:B-Schicht korreliert.

Bild 4.31 zeigt eine lineare Zunahme der Schichtleitfähigkeit σsh mit der Laserfluenz.

Das Verhalten beider Precursorkonzentrationen ist vergleichbar. Die Leitfähigkeitszu-

nahme bei Erhöhung der Laserfluenz wird durch die Borkonzentration im Precursor be-

stimmt.
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Bild 4.31: Schichtleitfähigkeit σsh = 1/Rsh in Abhängigkeit der
Laserfluenz für die Laserdotierung mit τp langen Laserpulsen. Je-
des Flächenelement wurde 16 mal geschmolzen.

Aus Bild 4.31 wird er-

sichtlich, dass sich die

Steigungen der Schicht-

leitfähigkeiten zueinander

verhalten wie die Bor-

konzentrationen der do-

tierten Schichten. Bei Ver-

wendung von Precursor
04 liegt die Leitfähig-

keitszunahme ungefähr

Faktor 5 ≈ 18.6 / 3.7 ∼=
74 / 15 über der bei Ver-

wendung von Precursor
05.

Der Diffusionsprozess ist

laut Gleichung (8.2) gra-

dientengetrieben. Der Dif-

fusionsstrom ist größer, je höher der Konzentrationsunterschied ist. Im Falle der nicht-

vordiffundierten Wafer entspricht der Konzentrationsgradient an der Grenzfläche zwi-

schen Silizium und Precursor genau der Borkonzentration im Precursor.

Bild 4.31 unterstützt die Argumentation, dass der Diffusionsstrom der Boratome aus

dem Precursor in den Wafer proportional zum Borgehalt im Precursor ist. Für die in-

dustrielle Anwendung einer PECVD-Schicht als Precursor ist daher ein möglichst ho-

her Diboran-Fluss bei der Precursorabscheidung zu empfehlen. Dies gewährleistet einen

möglichst hohen Dotierstoffgehalt im Precursor.

So kann ein gewünschter Schichtwiderstand bereits bei geringen Laserfluenzen erzielt

werden. Dadurch reduziert sich zum einen die auf den Wafer eingestrahlte Gesamtener-

gie und minimiert so die Belastung des Materials (vgl. Kapitel 6 zu laserinduzierten

Defekten). Zum anderen erlaubt die Reduktion der Pulsenergiedichte bei gegebener ma-

ximaler Laserleistung die Vergrößerung der pro Zeiteinheit bestrahlten Fläche.

4.6.5.3 Einfluss der Precursordicke

Dahlinger et al. haben gezeigt, dass bei Verwendung von elementarem Bor als Precursor

gesputterte Schichtdicken im Ångström-Bereich genügen, um Schichtwiderstände zwi-

schen 500 Ω/sq und 40 Ω/sq zu erzielen [107]. Im Falle des hier verwendeten SiO2:B-

Precursors werden zur signifikanten Reduktion des Schichtwiderstands dickere Schich-

ten benötigt.
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Bild 4.32: Schichtleitfähigkeit σsh in Abhängigkeit der Anzahl
der Schmelzzyklen für verschiedene Precursorschichtdicken. Al-
le Messfelder wurden mit τp = 20 ns langen Laserpulsen be-
strahlt. Die Fluenz wurde derart angepasst, dass unabhängig von
der Schichtdicke, Fabs = 0.44 J/cm2 absorbiert wurden.

Bild 4.32 zeigt die Schicht-

leitfähigkeit σsh in Ab-

hängigkeit der Anzahl

der Schmelzzyklen für

Precursorschichtdicken w
zwischen 10 nm und

89 nm. Diese Schichtdi-

cken liegen in einem Be-

reich, in welchem sie sich

auf die optischen Eigen-

schaften des Wafersys-

tems auswirken. D. h. die

Precursorsschichten ver-

halten sich im Extremfall

wie Reflexions- oder An-

tireflexions-Beschichtun-

gen. Für jede Schichtdi-

cke wurde die Reflektivi-

tät ellipsometrisch ermit-

telt (vgl. Tabelle 8.2 in Anhang 8.3.1) und bei der Bestrahlung der Messfelder berück-

sichtigt. Die Laserfluenz wurde derart angepasst, dass immer Fabs = 0.44 J/cm2 vom

Silizium absorbiert wurden.

Für weniger als zehn Aufschmelzzyklen nimmt die Schichtleitfähigkeit des Siliziums

für alle Precursordicken zu. Ab dieser Schmelzzyklenzahl kann laut Bild 4.21 von ei-

nem beinahe rechteckigen Dotierprofil ausgegangen werden. Für die 46 nm und 89 nm

dicken Schichten verlangsamt sich nach ca. 10 Aufschmelzzyklen die Leitfähigkeitszu-

nahme, bis ein nahezu konstanter Wert für σsh erreicht wird.

Im Falle der 10 nm dicken Precursorschicht nimmt die Schichtleitfähigkeit ab ca. 10

Schmelzzyklen wieder ab. SIMS Messungen haben ergeben, dass die Abnahme von σsh

mit einem Rückgang der im Silizium effektiv vorhandenen Dotierkonzentration einher-

geht. Hieraus lässt sich ableiten, dass es bei diesen Schichtdicken ab ca. 10 Schmelz-

zyklen zu einer Ausdiffusion kommt.

Die gestrichelten Kurven und offenen Symbole in Bild 4.33 veranschaulichen die

Schichtwiderstände einer 40 nm bzw. 80 nm dicken Precursorschicht bei Auftragung

gegen die vom Laser emittierte Fluenz. Berücksichtigt man jedoch die unterschiedlichen

Reflexionsgrade der Wafer und trägt die gemessenen Schichtwiderstände in Abhängig-

keit der vom Silizium effektiv absorbierten Fluenz Fabs auf (durchgezogene Kurven

und geschlossene Symbole), so liegen die Messkurven der 40 nm und 80 nm dicken
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Bild 4.33: Schichtwiderstandsverlauf unterschiedlich dicker Pre-
cursorschichten bei der Bestrahlung mit identischen Laserpara-
metern. Die offenen Symbole veranschaulichen den Verlauf von
Rsh gegenüber der emittierten Fluenz. Bei den gefüllten Symbolen
ist die Reflektivität der Schicht berücksichtigt.

SiO2:B-Precursorschich-

ten nahezu übereinander.

Daraus folgt, dass bei

nicht-erschöpfter Precur-

sorkonzentration das Do-

tierverhalten unabhängig

von der Schichtdicke ist.

Die Dicke des Precursors

bestimmt somit haupt-

sächlich die optischen

Eigenschaften des Ge-

samtsystems, bestehend

aus Wafer und Precursor.

Dieser Einfluss der Pre-

cursor- bzw. der dielek-

trischen Schichtdicke auf

den Laserprozess wurde

im Rahmen dieser Dis-

sertation ebenfalls bei der

Laserablation mit ultrakurzen Laserpulsen im Pikosekundenbereich nachgewiesen und

ist in [128, 129] veröffentlicht.

Die Messkurven in Bild 4.32 bestätigen die Modellvorstellung, dass der Diffusions-

prozess nicht ausschließlich von der Precursorkonzentration an der direkten Grenzfläche

zum Silizium abhängt. Vielmehr bedingt die Gesamtzahl der im Precursorinteraktions-

volumen zur Verfügung stehenden Bor-Atome den Konzentrationsgradienten und ist

somit für den Diffusionsprozess relevant.

Bei sehr dünnen Schichten in Verbindung mit einer geringer Dotierstoffkonzentration im

Precursor kommt folglich die Schichtdicke als ein, den Prozess limitierender Parameter

zum Tragen. Stehen bei hochkonzentrierten und dicken Precursorschichten weit mehr

Dotieratome zur Verfügung als eindotiert werden können, wirkt sich eine Schichtdicken-

änderung lediglich auf die optischen Eigenschaften aus (vgl. Bild 4.33).

Die in diesem Abschnitt vorgestellten Untersuchungen legen nahe, dass für die industri-

elle Anwendung einer SiO2:B-Precursorschicht als Dotierstoffquelle eine Schichtdicke

von ca. 40 nm ausreichend ist. Wird die Schichtdicke jedoch im Bereich von ca. 80 nm

gewählt, wirkt diese für die Laserwellenlänge λ = 532 nm wie eine Antireflexions-

schicht, wodurch die vom Laser emittierte Fluenz effizienter genutzt werden kann.
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4.6.6 Zusammenfassung der Precursor-Wirkmechanismen

Auf Basis der in den vorigen Abschnitten beschriebenen Ergebnisse der XPS, SIMS und

Schichtwiderstandsuntersuchungen konnten die nachfolgenden Precursor-Wirkmecha-

nismen abgeleitet werden. Sie charakterisieren das Verhalten des in der Arbeit verwen-

deten SiO2:B-Precursorsystems bei der Laserdotierung:

• Während der Laserdotierung bleibt die SiO2:B-Precursorschicht auf dem

Substrat erhalten und behält ihren festen Aggregatzustand bei.

• Bor kann aus dem Precursor sowohl in die Umgebungsatmosphäre als

auch ins Silizium übertreten, sofern sie miteinander in Kontakt stehen.

Ein Übertritt in eine SiO2-Zwischenschicht ist experimentell nicht nach-

weisbar.

• Der Gradient der Schichtleitfähigkeit dσsh/dF nimmt mit der Laserfluenz

zu. Je höher die Borkonzentration im Precursor ist, desto stärker nimmt

dσsh/dF zu.

• Der Konzentrationsgradient zwischen Precursor und Silizium wird durch

die Gesamtzahl der Boratome im Precursor (und nicht nur durch die An-

zahl der Boratome an der direkten Grenzfläche zum Silizium) bestimmt.

• Im nicht-erschöpften Zustand bestimmt die Precursordicke lediglich die

optischen Eigenschaften des Precursor-Silizium-Systems und damit die

absorbierte Laserleistung.

Im erschöpften Zustand verlassen bei weiterer Bestrahlung des Precursor-

Silizium-Systems die Dotieratome das Silizium wieder.

4.7 Zusammenfassung

In diesem Kapitel wurde das Verständnis zum laserinduzierten Schmelz-, Diffusions-

und Erstarrungsvorgang durch theoretiche Betrachtungen, Prozesssimulationen und ex-

perimentelle Untersuchungen erweitert.

Der bei der Laserbearbeitung mit Nanosekunden-Pulsen stattfindende Schmelzprozess

läuft unter Nicht-Gleichgewichtsbedingungen ab. Dennoch kann er mathematisch in gu-

ter Übereinstimmung mit experimentellen Ergebnissen durch ein Gleichgewichtsmodell

beschrieben werden [85]. Zeitaufgelöste Reflexionsmessungen zur Schmelzdauer-

bestimmung wurden zur Verifikation der LCPSim-Simulationsergebnisse durchgeführt.

Im Gegensatz zu den einzelnen in der Literatur [28–31, 34–37] durchgeführten
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Reflexionsmessungen wurde im Rahmen der vorliegenden Arbeit der komplette Puls-

dauerbereich 10 ns < τp < 500 ns untersucht. Die Übereinstimmung zwischen Simulati-

on und Experiment ist im Rahmen der Messgenauigkeit sehr gut.

Durch eine systematische Parameterstudie mit Hilfe von LCPSim konnte der Einfluss

der Laserparameter auf die Oberflächentemperatur Tsurf, Schmelzdauer tm, Schmelztiefe

dm und Geschwindigkeit der Erstarrungsfront vrecr ermittelt werden. So nimmt Tsurf bei

Bestrahlung mit konstanter Intensität mit
√

t zu. Die Schmelzdauer tm hängt im Wesent-

lichen von der in das Material eingebrachten Gesamtenergie ab und ist direkt proportio-

nal zur eingestrahlten Fluenz. Die Schmelztiefe dm nimmt linear mit der eingestrahlten

Fluenz bzw. bei konstanter Fluenz mit
√τp zu. Außerdem gilt, dass mit zunehmender

Schmelztiefe die Geschwindigkeit der Erstarrungsfront vrecr abnimmt. vrecr ist wiederum

proportional zu
√τp

−1. Die Zusammenhänge zwischen den Laserparametern und diesen

- wie sie im weiteren Verlauf der Arbeit genannt werden - prozesscharakteristischen
Parametern werden in Abschnitt 5.1 um den Aspekt des Einflusses auf das messbare

Prozessergebnis erweitert.

Zur Untersuchung der laserinduzierten Bor-Diffusion wurden SiO2:B-Precursor-

schichten hergestellt. XPS-Messungen haben gezeigt, dass dieses Precursor-System wäh-

rend der Laserbestrahlung auf der Substratoberfläche bleibt und seinen festen Aggregats-

zustand beibehält. Es konnte gezeigt werden, dass die Bor-Konzentration in der Pre-

cursorschicht bei einem mit der Umgebungsatmosphäre in Kontakt stehenden Precursor

durch Verdampfung stärker abnimmt als durch Eindiffusion des Bors ins Silizium.

Zur Charakterisierung der Laserdiffusion eignet sich die Schichtleitfähigkeit σsh, welche

proportional zur Gesamtzahl der eindotierten Atome ist. Bei Erhöhung der Laserfluenz

verhalten sich die Gradienten der Schichtleitfähigkeit σsh wie die Borkonzentrationen

in den Precursorschichten. Hieraus folgt, dass der Diffusionsprozess nicht ausschließ-

lich von der Precursorkonzentration an der direkten Grenzfläche zum Silizium abhängt,

sondern dass die Bor-Einbaurate proportional zur Borkonzentration in der SiO2:B Pre-

cursorschicht ist.

Der Einfluss der Precursordicke auf den Diffusionsprozess lässt sich durch die Reflek-

tivität der SiO2:B Schicht berücksichtigen. Das Verhalten des Precursors während der

Laserdiffusion bestätigt, dass der Diffusionskoeffizient von Bor in flüssigem Silizium

viel größer ist als der Diffusionskoeffizient von Bor in SiO2.

Für die industrielle Anwendung der Laserdotierung mit dem Ziel eines geringen Schicht-

widerstands empfiehlt sich die Verwendung einer möglichst hohen Dotierstoffkonzen-

tration im Precursor. In diesem Fall wird ein geringer Schichtwiderstand bereits bei

niederen Laserfluenzen erzielt. Eine weitere Reduktion der benötigten Laserfluenz wird

durch eine geschickte Wahl der Presursorschichtdicke und dem damit verbundenen Aus-

nutzen der Antireflexionseigenschaften des Precursor-Silizium-Systems möglich.



5 Prozesscharakteristische Parameter und
Pulsformung

In diesem Kapitel wird der indirekte und nicht eindeutige Zusammenhang zwischen
den Laserparametern und den messbaren Prozessergebnissen analysiert. Um diesen Zu-
sammenhang direkter beschreiben zu können, wird die Modellvorstellung der prozess-
charakteristischen Parameter in Abschnitt 5.1 eingeführt. Diese Parameter sind die ei-
gentlichen, für das Prozessergebnis relevanten Größen. In den Abschnitten 5.1.1 und
5.1.2 werden zum Beispiel die Oberflächentemperatur und das Dotierprofil als pro-
zesscharakteristische Parameter identifiziert. Mit Hilfe des Dotierprofils bzw. der dar-
aus abgeleiteten Dotiertiefe kann das Auftreten von verschiedenen Schichtwiderstands-
Sättigungsniveaus in Abhängigkeit der Laserfluenz erklärt werden.
Die in Abschnitt 5.2 vorgestellte Pulsformungsmethodik erlaubt erstmals die eindeutige
experimentelle Korrelation zwischen einem messbaren Prozessergebnis und einem pro-
zesscharakteristischen Parameter. Das Vorgehen zur Ableitung einer funktionalen Puls-
form sowie mehrere, funktional geformter Pulse werden in Abschnitt 5.2.3 vorgestellt.
Diese funktional geformten Pulse erlauben die Untersuchung des Einflusses zum Bei-
spiel der Geschwindigkeit der Schmelz- oder Erstarrungsfront, der Schmelzdauer oder
der Schmelztiefe auf das Prozessergebnis.

5.1 Einfluss der Laserparameter auf das Prozessergebniss

Laserparameter wie Pulsdauer, Pulsenergie bzw. Laserfluenz, Pulsüberlapp oder Anzahl

der Überfahrten sind Größen, welche experimentell sehr einfach variiert werden kön-

nen. Aus diesem Grund werden Messergebnisse, wie zum Beispiel Schichtwiderstände

oder Ladungsträgerlebensdauern, in der Literatur fast immer in Abhängigkeit von die-

sen „typischen“ Laserparametern diskutiert. Allerdings sind diese Abhängigkeiten fast

nie eindeutig. So führt beispielsweise eine Erhöhung der Laserfluenz unter anderem zu

einer längeren Schmelzdauer bei gleichzeitiger Zunahme der Schmelz- bzw. Dotiertiefe

(vgl. Diskussion in den Abschnitten 4.4.2, 4.4.3 und 4.5.2). Folglich eignet sich der La-

serparameter Fluenz nicht zur eindeutigen Korrelation mit den Prozessergebnissen.

Dieses Beispiel zeigt, dass die Laserparameter zwar die messbaren Prozessergebnisse
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beeinflussen, der Ursache-Wirkungs-Zusammenhang allerdings indirekt und nicht ein-

deutig ist. Zur direkteren Beschreibung der Zusammenhänge wird daher das Konzept der

prozesscharakteristischen Parameter eingeführt. Diese Parameter sind die eigentlichen,

für das Prozessergebnis entscheidenden Größen. Im Rahmen dieser Arbeit sind vor allem

die Prozessergebnisgrößen Schichtwiderstand, Defektkonzentration und Ladungsträger-
lebensdauer von Interesse.

Diese Modellvorstellung ist in Bild 5.1 veranschaulicht. Sie geht davon aus, dass die

Laserparameter auf die prozesscharakteristischen Parameter wirken, welche ihrerseits

das Prozessergebnis bestimmen. Um den Laserprozess zu beherrschen, ist es folglich

wichtig zu wissen, welche prozesscharakteristischen Parameter das Prozessergebnis de-

finieren und wie diese wiederum durch die Laserstrahlung beeinflusst werden können.

Neben Oberflächentemperatur, Dotierprofil und Geschwindigkeit der Phasenfront beim

Schmelzen und Erstarren werden in dieser Arbeit die prozesscharakteristischen Para-

meter Schmelzdauer und -tiefe diskutiert. In den Abschnitten 5.1.1 und 5.1.2 werden

Beispiele vorgestellt, in denen das Prozessergebnis mit Hilfe eines prozesscharakteris-

tischen Parameters erklärt wird. In Abschnitt 5.2.3 wird schließlich dargestellt, wie die

prozesscharakteristischen Parameter mit Hilfe von Pulsformung unabhängig voneinan-

der variiert werden können.

Prozess-
charakteristische 

Parameter

Laserparameter Messbares 
Prozessergebnis

•Pulsenergie
•Pulsdauer
•Überlapp
•Zeitl. Pulsform
•Strahlprofil
•…

•Schicht-
widerstand
•Ladungsträger-
lebensdauer
•Defekt-
konzentration

•Oberflächen-
temperatur
•Dotierprofil
•Phasenfront-
geschwindigkeit
•Schmelzdauer
•Schmelztiefe

Bild 5.1: Modellvorstellung der prozesscharakteristischen Parameter. Diese Parameter ver-
knüpfen die Laserparameter, wie z. B. Pulsenergie oder Pulsdauer mit den für die Ar-
beit relavanten Prozessergebnisgrößen Schichtwiderstand, Defektkonzentration oder
Ladungsträgerlebensdauer. Die prozesscharakteristischen Parameter Oberflächentem-
peratur, Dotierprofil, Phasenfrontgeschwindigkeit (v. a. Geschwindigkeit der Erstar-
rungsfront), Schmelzdauer und -tiefe beschreiben die grundlegende Laser-Material-
Wechselwirkung direkter.
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5.1.1 Oberflächentemperatur als prozesscharakteristischer Parameter

Der Einfluss der Oberflächentemperatur der Siliziumprobe unmittelbar vor dem Auftref-

fen des Laserpulses auf die Schmelzdauer wurde im Rahmen der vorliegenden Disserta-

tion mit Hilfe eines Doppelpuls1-Experiments untersucht und ist in [130] veröffentlicht.

Die Oberflächentemperatur Tsurf bestimmt sowohl Schmelzdauer als auch Schmelztiefe.

Beide Größen beeinflussen wiederum den Schichtwiderstand. Denn je länger die

Schmelzphase andauert, desto mehr Atome können aus dem Precursor ins Silizium ein-

diffundieren.

Zur Untersuchung des Temperatureinflusses auf das Dotierergebnis wurden zwei Laser-

pulse mit τp1 = τp2 = 20 ns und konstanter Fluenz von F = 1.7 J/cm2 aber mit variie-

rendem zeitlichen Abstand Δt auf die Siliziumprobe gestrahlt. Δt wurde zwischen 10 ns

und 500 ns eingestellt. Die Schmelzdauern in Abhängigkeit des Pulsabstandes Δt wur-

den mittels zeitaufgelöster Reflexionsmessung bestimmt. Hierzu wurde der in Abschnitt

3.3.1 beschriebene Messaufbau verwendet. Bild 5.2 zeigt den zeitlichen Intensitätsver-

lauf eines Doppelpulses mit Δt = 150 ns sowie das entsprechende Reflexionssignal. Der

erste Puls schmilzt das Silizium für ca. 65 ns auf. Nach dem Erstarren kühlt die Proben-

oberfläche wieder ab. Beim Auftreffen des zweiten Pulses τp2 liegt die Oberflächen-

temperatur noch über Raumtemperatur. Deshalb ist die Schmelzdauer tm2, welche durch

Bestrahlung mit dem zweiten Laserpuls induziert wird, länger als die Schmelzdauer tm1,
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Bild 5.2: Zeitaufgelöste Reflexionssignale eines τp1 = τp2 = 20 ns

Doppelpulses mit Δt = 150 ns Pulsabstand und F = 1.7 J/cm2.

welche durch Bestrah-

lung mit dem ersten Puls

induziert wird, und hängt

von der Abkühlung wäh-

rend Δt ab. Die Schmelz-

dauern tm2 sind in Abhän-

gigkeit von Δt als Daten-

punkte in Bild 5.3 ein-

gezeichnet. Mit Zunahme

der Zeitspanne zwischen

zwei aufeinanderfolgen-

den Laserpulsen nimmt

tm2 ab. Bei Werten von Δt
> 400 ns ist tm2 vergleich-

bar mit tm1. Die Ober-

flächentemperatur Tsurf,

1Unter Doppelpuls wird im Sinne der vorliegenden Arbeit die Kombination aus Laserpulsen mit
I > 0 verstanden, welche zeitlich durch einen Pulsabstand Δt voneinander getrennt sind.
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Bild 5.3: Die durch den zweiten Laserpuls induzierte Schmelz-
dauer tm2 in Abhängigkeit des Pulsabstandes Δt. Die gestrichelte
Kurve stellt die Oberflächentemperatur Tsurf unmittelbar vor dem
Auftreffen des zweiten Laserpulses dar und wurde mit Hilfe von
Gleichung (3.14) berechnet.

welche nach der Abkühl-

zeit Δt noch vorherrscht,

ist nach Gleichung (3.14)

berechnet und als gestri-

chelte Kurve eingezeich-

net. Die Schmelzdauer

tm2 wird direkt durch

die verbleibende Oberflä-

chentemperatur Tsurf be-

stimmt.

Liegt Tsurf vor dem Auf-

treffen des zweiten La-

serpulses unter ca. 600 °C,

hat der erste Laserpuls

einen kaum noch mess-

baren Einfluss auf tm2.

Dies ist laut Bild 5.3

dann der Fall, wenn die
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Bild 5.4: Die durch den zweiten Laserpuls induzierte Schmelz-
dauer tm2 und Schichtwiderstand Rsh in Abhängigkeit der Oberflä-
chentemperatur Tsurf. Tsurf wurde mit Hilfe von Gleichung (3.14)
berechnet.

Zeitspanne Δt zwischen

zwei aufeinanderfolgen-

den Laserpulsen größer

als 400 ns ist.

In Bild 5.4 ist der Zusam-

menhang zwischen der

Schmelzdauer tm2, dem

Schichtwiderstand Rsh

und der Oberflächentem-

peratur Tsurf dargestellt.

Je geringer der Zeitab-

stand zwischen den Dop-

pelpulsen ist, desto höher

ist Tsurf vor dem Auftref-

fen des zweiten Laserpul-

ses. Die höhere Oberflä-

chentemperatur führt di-

rekt zu einer längeren

Schmelzdauer tm2. Da-

durch können während
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der schmelzflüssigen Phase mehr Dotieratome ins Silizium eindiffundieren und der

Schichtwiderstand nimmt ab.

Durch diese Versuchsreihe konnte experimentell nachgewiesen werden, dass die

Schmelzdauer bei der Verwendung identischer Laserparameter durch die initiale Ober-

flächentemperatur Tsurf bestimmt wird. Die Oberflächentemperatur Tsurf kann somit als

prozesscharakteristischer Parameter zum Verständnis und zur Interpretation der beob-

achteten Ergebnisse herangezogen werden.

5.1.2 Dotierprofil als prozesscharakteristischer Parameter

Die Schichtleitfähigkeit σsh nimmt durch ein wiederholtes Aufschmelzen des Precursor-

Silizium-Systems zu (vgl. Bild 4.32). Solange die Konzentration der Dotieratome im

Precursor über der im Silizium liegt, diffundieren pro Aufschmelzvorgang zusätzliche

Dotieratome ins Silizium ein [10, 104, 131]. Bei genügend vielen Aufschmelzzyklen

stellt sich eine konstante Dotierkonzentration ein. Das Dotierprofil nimmt eine Recht-

eckform an (vgl. Bild 4.21).

Bild 5.5 veranschaulicht die Abnahme des Schichtwiderstands mit Zunahme der Anzahl

an Überfahrten für τp = 20 ns lange Laserpulse mit verschiedenen Laserfluenzen. Der

Pulsüberlapp (PÜ) in horizontaler und vertikaler Richtung beträgt jeweils 33 %. Das ver-

wendete Precursor-System 02 besteht aus einer ca. 40 nm dicken SiO2:B-Schicht in di-
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Bild 5.5: Schichtwiderstand in Abhängigkeit der Anzahl der
Überfahrten für τp = 20 ns mit 33 % Pulsüberlapp (PÜ) in ho-
rizontaler und vertikaler Richtung.

rektem Kontakt mit der

Siliziumoberfläche. Eine

ebenfalls ca. 40 nm di-

cke SiO2-Schicht bedeckt

die SiO2:B-Schicht (vgl.

Bild 4.26 c) und Tabelle

8.2).

Die Abnahme des Schicht-

widerstands weist für al-

le Fluenzen das typi-

sche 1/Nd Verhalten auf

[117] (vgl. auch Ab-

schnitt 4.5.2), wobei für

höhere Fluenzen niedri-

gere Schichtwiderstände

erzielt werden. Für mehr

als 10 Überfahrten ist zu



116 5 Prozesscharakteristische Parameter und Pulsformung

beobachten, dass der Schichtwiderstand pro weiterer Überfahrt kaum noch abnimmt. Im

Falle der Kurve mit F = 0.37 J/cm2 sättigt Rsh im Bereich von 130 Ω/sq. Der Sättigungs-

wert bei F = 0.90 J/cm2 liegt mit ca. 50 Ω/sq weitaus tiefer. Diese unterschiedlichen

Sättigungsniveaus deuten darauf hin, dass das Schichtwiderstandslimit bei hinreichen-

der Schichtdicke nicht durch ein Erschöpfen der Dotierquelle erreicht wird. Diese These

wird durch die in Bild 4.26 c) dargestellten XPS-Messungen des Precursors unterstützt.

Aus diesen Messungen geht hervor, dass selbst nach wiederholtem Aufschmelzen noch

eine signifikante Borkonzentration im Precursor verbleibt.

Durch Erhöhung der Fluenz nimmt sowohl die Schmelz- als auch die Dotiertiefe zu.

Die Dotiertiefen ddop lassen sich mit Hilfe von LCPSim berechnen. Unter der Annah-

me, dass ein rechteckförmiges Dotierprofil vorliegt, können die Dotierkonzentrationen

aus den gemessenen Schichtwiderständen und den simulierten Dotiertiefen mit PC1D
(analog zu Bild 4.22) berechnet werden. Das Ergebnis ist in Bild 5.6 dargestellt.

0 5 10 15 20

1x1019

2x1019

3x1019

4x1019

5x1019

6x1019

��	������� ��

���� ��

τ
�
�� ��� ���

� ��� � !��"#
� ��$%� !��"#
� ��&�� !��"#
� ��%&� !��"#
� ��'�� !��"#

 

(�)*��� �+	�
*���	�

D
ot

ie
rk

on
ze

nt
ra

tio
n 

in
 c

m
-3

Bild 5.6: Dotierkonzentrationen, welche sich aus den in Bild 5.5
gezeigten Schichtwiderständen und den entsprechenden Dotier-
tiefen mit Hilfe von PC1D errechnen.

Die Abweichung der Kur-

ven für geringe Schmelz-

zyklenzahlen kommt da-

her, dass noch kein recht-

eckförmiges Dotierprofil

vorliegt. Unabhängig von

der Fluenz ergibt sich für

mehr als 10 Überfahr-

ten jeweils dieselbe Do-

tierkonzentration. Daraus

folgt, dass die verschie-

denen Rsh-Sättigungsni-

veaus in Bild 5.5 von den

unterschiedlichen Dotier-

tiefen ddop herrühren.

Aufgrund der höheren

Dotiertiefe befindet sich

bei gleicher Dotierkon-

zentration einen höhere Zahl Nd an elektrisch aktiven Dotieratome in der Schicht. Da-

durch erhöht sich die Schichtleitfähigkeit σsh, und Rsh = 1/σsh nimmt ab.

Daraus folgt, dass Rsh hier nicht durch die Erschöpfung des Precursors limitiert ist. Viel-

mehr führt die Aufnahmefähigkeit des Siliziumvolumens, welche u. a. durch die Dotier-

tiefe bestimmt ist, zur Sättigung des Schichtwiderstands. Somit lassen sich die verschie-

denen Rsh-Sättigungsniveaus in Bild 5.5 durch den prozesscharakteristischen Parameter

„Dotierprofil“ bzw. das Produkt aus Dotiertiefe und Dotierkonzentration erklären.



5.2 Zeitliche Pulsformung 117

5.2 Zeitliche Pulsformung

Die prozesscharakteristischen Parameter Dotierprofil, Phasenfrontgeschwindigkeit,

Schmelzdauer und Schmelztiefe werden durch Position und Bewegung der Phasengren-

ze zwischen dem festen und flüssigen Gebiet bestimmt. Der Schlüssel zur Manipulation

der Prozessergebnisse ist also die Kontrolle der Bewegung der Phasengrenze. Wood und

Jellison haben dieses bereits 1984 wie folgt formuliert: „It should be possible (...) to

arrange combinations of pulse energy, duration, and shape such that the melt duration

is greatly prolonged by a ’tail’ on the pulse. Under such conditions, the return of the

melt front to the surface can be sensitively controlled by the intensity in the tail of the

pulse“ [43]. Diese Ziel wurde im Rahmen der vorliegenden Dissertation mit Hilfe der

zeitlichen Pulsformung erreicht.

Beim Aufschmelzen bewegt sich die Phasengrenze zwischen fest und flüssig ins Ma-

terial hinein und kehrt nach dem Ende des Laserpulses wieder zur Oberfläche zurück.

Ziel der zeitlichen Pulsformung ist nun, über einen sogenannten Nachpuls genau die-

jenige Energiemenge im Anschluss an den Laserpuls zuzuführen, welche während des

Erstarrungsvorgangs (ohne Nachpuls) in Form von Wärme an die Umgebung abfließen

würde. Im Idealfall wird also ein Fließgleichgewicht zwischen zugeführter und abflie-

ßender Wärme erreicht. In diesem Fall würde die Phasengrenze in konstanter Tiefe zi

stehen bleiben, was einem stationären Zustand entspräche. Diese Überlegung, welche

im eindimensionalen Fall (d. h. A ∼= πr2
m und 2rm � dzi) und unter der Veraussetzung,

dass keine sonstigen Verluste auftreten, gilt, ist in Bild 5.7 illustriert.

md

mr2

dt vdzi

abQ

zuQ

A

Bild 5.7: Schematische Darstellung der zugeführten und abfließenden Wärme Q. Im stationären
Zustand bleibt die Phasengrenze bei zi stehen. Bei der Darstellung sei auf die unter-
schiedliche Skalierung parallel und senkrecht zur Siliziumoberfläche hingewiesen. Da
die Fläche der Phasengrenze A ∼= πr2

m und 2rm � dzi gilt, ist die eindimensionale Be-
trachtung erlaubt.



118 5 Prozesscharakteristische Parameter und Pulsformung

5.2.1 Herleitung der Pulsform

Während des Erstarrungsvorgangs wird im Zeitintervall dt die Wärme Qzu dem ge-

schmolzenen Volumen V durch den Laser zugeführt. Durch Wärmeleitung fließt im sel-

ben Zeitraum die Wärmemenge Qab aus V ab. Aus dem Energieerhaltungssatz folgt im

Fließgleichgewicht für ein Massenelement dm an der Phasengrenze, dass

(Q̇zu − Q̇ab)dt =−L dm︸︷︷︸
ρdV

=−LρAdzi(t) (5.1)

gilt [132]. L ist hierbei die latente Schmelzwärme, ρ die Dichte, A die Fläche der Pha-

senfront und zi die Position der Phasenfront. Das geschmolzene Volumenelement dV
wird durch einen Zylinder mit Grundfläche A und der Schmelztiefe dm = dzi als Höhe

angenähert.

Da die Schmelztiefe sehr viel kleiner als der Schmelzradius ist, kann vereinfacht an-

genommen werden, dass die Wärme nur über die Zylinderfläche A zu- bzw. abfließt:

Q̇zu − Q̇ab =
∫
( jzu − jab) dA = ( jzu − jab) ·A. (5.2)

jzu bzw. jab bezeichnen hierbei den Wärmezu- bzw. -abfluss. Durch Kombination der

Gleichungen (5.1) und (5.2) ergibt sich für den Erstarrungsvorgang ( jzu = 0)

−Lρ
d
dt

zi(t) =− jab(t). (5.3)

Mit Hilfe der aus Gleichung (4.1) bekannten Randbedingung und der Voraussetzung,

dass aufgrund der hohen Wärmeleitfähigkeit im flüssigen Volumen in der Nähe der

Phasengrenze die Schmelztemperatur (Tl = Tm) herrscht, kann Gleichung (5.3) in

Lρ
d
dt

zi(t) = jab(t) = ρks
dT
dz

∣∣∣∣
z→z+i

− ρkl
dT
dz

∣∣∣∣
z→z−i

≈ ρks
dT
dz

∣∣∣∣
z→z+i

−ρkl (Tl −Tm)︸ ︷︷ ︸
= 0

= ρks
dT
dz

∣∣∣∣
z→z+i

(5.4)

umgeschrieben werden (vgl. Diskussion in Abschnitt 4.1.1). Daraus folgt für die Bewe-

gung der Phasengrenze

d
dt

zi(t) = vi(t)≈ ks

L
dT (t)

dz

∣∣∣∣
z→z+i

, (5.5)
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wobei vi(t) der Ausdruck für die Geschwindigkeit der Phasenfront während des Er-

starrungsvorgangs ist, d. h. vi = vrecr. vrecr(t) wird folglich lediglich durch den Tempera-

turgradienten zwischen der Phasengrenze und dem festen Volumen bestimmt.

Betrachtet man nun das flüssige Volumen im Fließgleichgewicht, so sind - unter der

Annahme, dass keine Wärmeverluste auftreten - Wärmezu- und -abfluss identisch, d. h.

jzu(t) = jab(t). In diesem Fall würde sich die Phasengrenze nicht bewegen. Um einen

solchen stationären Zustand herbeizuführen, muss der Intensitätsverlauf I(t) eines Nach-

pulses also direkt proportional zum Wärmeabfluss jab(t) sein. Also: I(t) ∝ jab(t) =
jzu(t)/[1−R(t)]. Der Intensitätsverlauf und damit die „Form“ des Nachpulses

[1−R(t)] · I(t) ∝ jzu(t) = ksρ
∂T (t)

∂ z

∣∣∣∣
z→z+i

≈ Lρ · vrecr(t) (5.6)

ergibt sich somit zu jedem Zeitpunkt aus dem Temperaturgradienten im Festen direkt an

der Phasengrenze bzw. aus der Geschwindigkeit der Erstarrungsfront vrecr.

Die in jedem infinitesimal kleinen Zeitabschnitt zugeführte Wärme ändert den Tempe-

raturgradienten, so dass es sich bei Gleichung (5.6) um eine implizite Definition des

Intensitätsverlaufs handelt. Die Änderungen des Temperaturgradienten durch den itera-

tiven Lösungsweg sind allerdings vernachlässigbar gering. Der Soll-Intensitätsverlauf

des Nachpulses

I(t) = γ · vrecr(t ′)−ϑ (5.7)

ist somit proportional zur Geschwindigkeit der Erstarrungsfront vrecr(t). Die Parameter

γ und ϑ sind frei wählbar. Ein Nachpuls von der Form I(t) = γ ·vrecr(t ′) würde dazu füh-

ren, dass die Phasengrenze in konstanter Tiefe stehen bliebe. Die Geschwindigkeit, mit

welcher die Phasengrenze zur Oberfläche zurückkehrt, kann durch den Subtrahenden ϑ
in Gleichung (5.7) gezielt „eingestellt“ werden.

Die von der Laserstrahlung zugeführte Energie wird oberflächennah absorbiert (αeff =

106 cm−1, vgl. Abschnitt 2.2.3). Bis zum Erreichen der Phasengrenze benötigt die Wär-

me die Zeit τ und muss daher bereits zum Zeitpunkt t’ = t - τ zugeführt werden.

5.2.2 Pulsformung am Beispiel eines 20 ns langen Rechteckpulses

Das Vorgehen zur Pulsformung wurde auf einen τp = 20 ns langen Rechteckpuls mit

I = 65 MW/cm2 angewendet. Die Auswirkung der Pulsformung auf den Schmelzpro-

zess wird anhand der Schmelztiefe erklärt. Bild 5.8 oben zeigt den Intensitätsverlauf

des Recheckpulses (linke Ordinatenachse) und den zeitlichen Verlauf der Schmelztiefe

(rechte Ordinatenachse). In Bild 5.8 unten ist die mit LCPSim simulierte Phasenfrontge-

schwindigkeit dargestellt. Für die in der vorliegenden Arbeit entwickelten Methode der
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Bild 5.8: Oben: Intensitätsverlauf eines Rechteckpulses mit I =
65 MW/cm2 (rot) und der entsprechende Schmelztiefenverlauf
dm(t) (blau). Die resultierende Phasenfrontgeschwindigkeit vi ist
im Diagramm unten aufgetragen.

Pulsformung ist nur der

Verlauf der Phasenfront-

geschwindigkeit für t >

τp (schraffiert) von Inter-

esse. Der Intensitätsver-

lauf des Nachpulses wur-

de durch Änderung des

Faktors γ gemäß Gleich-

ung (5.7) so lange ange-

passt, bis das Fließgleich-

gewicht für γ = 1.35 ·
1010 kg/s2m erreicht wur-

de. Ein Nachpuls mit

diesem Intensitätsverlauf

I(t > τp) = 1.35 · 1010

kg/s2m · vrecr(t) würde al-

so die Phasengrenze in

der maximalen Tiefe hal-

ten.

Bild 5.9 oben zeigt den

Verlauf der Intensität ei-

nes geformten Pulses, wel-

cher (im Vergleich zum

Rechteckpuls) die Pha-

sengrenze mit reduzier-

ter Geschwindigkeit zur

Oberfläche zurückkehren

lässt. Der Nachpuls

(schraffiert) ist hier durch

I(t > τp) = 1.35 · 1010

kg/s2m · vrecr(t) - 4

MW/cm2 gegeben. Durch

diesen Nachpuls wird die

Maximalgeschwindigkeit

der Erstarrungsfront v̂recr um circa Faktor 5 reduziert. Die Phasengrenze bewegt sich

mit beinahe konstanter Geschwindigkeit von vrecr ≈ 1.7 m/s zur Oberfläche zurück (vgl.

Bild 5.9 unten). Durch Anhängen dieses Nachpulses verlängert sich die Schmelzdauer

von tm ≈ 120 ns auf tm ≈ 350 ns.
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Bild 5.9: Oben: Intensitätsverlauf des geformten Pulses (rot), be-
stehend aus einem 20 ns langen Rechteckpuls mit angefügtem
Nachpuls (schraffiert). Der sich bei Bestrahlung mit dem geform-
ten Puls ergebende Verlauf der Schmelztiefe dm(t) ist mit Be-
zug zur rechten Ordinatenachse ebenfalls eingezeichnet. Die Ge-
schwindigkeit der Phasenfront, welche durch die Bestrahlung mit
dem geformten Puls induziert wird, ist im unteren Diagramm dar-
gestellt.
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5.2.3 Pulsformen zur direkten Änderung der prozesscharakteristischen
Parameter

In diesem Abschnitt werden die im Rahmen dieser Arbeit entwickelten Pulsformen vor-

gestellt. Die Pulse sind derart geformt, dass sie jeweils einen der prozesscharakteristi-

schen Parameter Geschwindigkeit der Schmelzfront, Geschwindigkeit der Erstarrungs-
front, Schmelzdauer oder Schmelztiefe unabhängig von den anderen verändern. Diese

geformten Pulse erlauben somit die gezielte Untersuchung der Auswirkung eines einzel-

nen prozesscharakteristischen Parameters auf das Prozessergebnis. Die geformten Pulse

setzen sich jeweils aus einem Rechteckpuls mit zeitlich konstanten Intensitätsverlauf -

im Folgenden Hauptpuls genannt - und einem Nachpuls mit einem Intensitätsverlauf,

wie er sich aus Gleichung (5.7) ergibt, zusammen.

Um die Auswirkungen auf die Prozessergebnisse auch im Experiment untersuchen zu

können, wurden die Soll-Intensitätsverläufe an die PyroFlex™ Laserstrahlquelle über-

tragen. Das Alleinstellungsmerkmal dieser Strahlquelle besteht darin, dass für jede ein-

zelne Nanosekunde im Zeitfenster zwischen 0 ns und 600 ns ein Intensitätswert definiert

(vgl. Abschnitt 1.3.1) und somit der gewünschte Intensitätsverlauf nachgebildet werden

kann. Dies ist die technologische Grundlage, um zeitliche Pulsformung erfolgreich in

der Praxis anzuwenden.

In den Bildern 5.10 bis 5.14 sind die Soll-Intensitätsverläufe (linke Ordinatenachsen)

in rot und die resultierenden Schmelztiefenverläufe dm (rechte Ordinatenachse) in blau

als durchgezogene Kurven in den oberen Bildhälften eingezeichnet. Die von der Laser-

strahlquelle emittierten und mit einer Photodiode aufgezeichneten, realen Intensitätsver-

läufe sowie die zugehörigen Schmelztiefen (mit LCPSim simuliert) sind jeweils gestri-

chelt eingezeichnet. In den unteren Bildhälften sind die simulierten Geschwindigkeiten

der Phasenfronten dargestellt. Diese ergeben sich aus den aufgezeichneten, realen Inten-

sitätsverläufen. Der Aufschmelzvorgang ist durch v > 0 m/s, der Erstarrungsvorgang

durch v < 0 m/s charakterisiert. Es ist zu beachten, dass der Erstarrungsvorgang im Fol-

genden auch mit vrecr > 0 m/s charakterisiert wird (recr steht für engl. recrystallization).

Trotz der sehr guten Übereinstimmung der realen Intensitäten mit den vorgegebenen,

weichen Schmelztiefe und -dauer um bis zu 15 % von den Soll-Werten ab. Dies liegt

daran, dass der Schmelzprozess sehr stark durch den Intensitätsverlauf innerhalb eines

Laserpulses beeinflusst wird. Ein minimaler Unterschied in der Maximalintensität und

damit in der Pulsenergiedichte des Hauptpulses (vgl. Ausschnitt in Bild 5.12, Puls 3)

führt bereits zu der genannten Abweichung. Im Vergleich zu den durch die Pulsformung

gezielt hervorgerufenen Veränderungen im Schmelz- und Erstarrungsvorgang sind die

Auswirkungen dieser Intensitätsschwankungen jedoch vernachlässigbar. Daher eignet

sich die Pulsformung zur gezielten Veränderung der prozesscharakteristischen Parameter.
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Überdies wird in Abschnitt 6.1.6 gezeigt, dass die Pulsformung eine praktisch schädi-

gungsfreie Laserbearbeitung von Silizium ermöglicht.

Im Folgenden werden die Auswirkungen auf den Aufschmelz- und Erstarrungsvorgang

bei der Bestrahlung mit unterschiedlich geformten Pulsen anhand des zeitlichen Verlaufs

der Schmelztiefe erläutert. Einer der geformten Laserpulse beeinflusst dabei immer ge-

zielt einen der resultierenden prozesscharakteristischen Parameter. Dieser unterscheidet

sich von dem entsprechenden Parameter, welcher sich bei Bestrahlung mit dem Refe-

renzpuls ergibt. Somit kann die Auswirkung dieses gezielt veränderten, prozesscharak-

teristischen Parameters auf das Prozessergebnis im direkten Vergleich zum Prozesser-

gebnis bei Bestrahlung mit dem Referenzpuls analysiert werden.

Referenzpuls
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Bild 5.10: Oben: Intensitäts- und Schmelztiefenverlauf (soll:
durchgezogen (—), real: gestrichelt (- -)) des Referenzpulses.
Unten: Geschwindigkeit der Phasenfront.

Der Intensitätsverlauf des

Referenzpulses ist in Bild

5.10 oben abgebildet und

wurde dahingehend fest-

gelegt, dass er zu den

im Vergleich „extrems-

ten“ prozesscharakteristi-

schen Parametern führt.

Der Referenzpuls defi-

niert entsprechend die ma-

ximale Geschwindigkeit

der Schmelzfront, die ma-

ximale Schmelztiefe und

die maximale Schmelz-

dauer in diesem Ver-

gleich (s. Tabelle 5.1).

Über die beiden letztge-

nannten Größen ist eben-

so die Maxialgeschwin-

digkeit der Erstarrungs-

front festgelegt:

Die Phasengrenze in ei-

nem Schmelzebad, wel-

ches insgesamt ca. 500 ns

lange exisitert und über

eine Zeitspanne von ca.
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300 ns eine Tiefe von dm ≈ 400 nm aufweist, bewegt sich ohne weitere Energiezu- oder

-abfuhr mit maximal v̂recr ≈ 2.8 m/s (und nicht schneller) zur Oberfläche zurück.

Die Geschwindigkeit der Phasenfront ergibt sich aus der Steigung der Ortskurve der

Schmelztiefe und ist in Bild 5.10 unten eingezeichnet. Die Laserpulse 1 - 3 sind so ge-

formt, dass die Werte der prozesscharakteristischen Parameter - bis auf den zu untersu-

chenden (fett markiert in Tabelle 5.1) - mit denen des Referenzpulses vergleichbar sind.

Puls 1: Pulsform zur Untersuchung der Geschwindigkeit der Schmelzfront
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Bild 5.11: Oben: Intensitätsverlauf, welcher zu der im Vergleich
geringsten Geschwindigkeit der Schmelzfront v ≈ 2.8 m/s (unten)
führt. Der Verlauf der Schmelztiefe ist ebenfalls im oberen Dia-
gramm mit Bezug zur rechten Ordinatenache eingezeichnet. Die
durchgezogenen Kurven (—) entsprechen den Soll-Verläufen,
die gestrichelten Kurven (- -) den realen.

Die Geschwindigkeit der

Schmelzfront wird durch

die Intensität des Haupt-

pulses bestimmt. Durch

Reduktion der Intensität

von I = 65 MW/cm2 auf

I = 8.4 MW/cm2 ver-

ringert sich die maxima-

le Geschwindigkeit der

Schmelzfront von ca.

25 m/s (bei Bestrahlung

mit dem Referenzpuls)

auf v ≈ 2.8 m/s. Die Wer-

te der anderen prozess-

charakterisitischen Para-

meter sind mit denen

des Referenzpulses ver-

gleichbar (s. Tabelle 5.1).

Mit Hilfe dieser Pulsform

und dem Vergleich der

Prozessergebnisse, wel-

che sich bei Bestrah-

lung mit Puls 1 und

dem Referenzpuls erge-

ben, lässt sich also im

Experiment der Einfluss

der Geschwindigkeit der

Schmelzfront auf das Pro-

zessergebnis ermitteln.
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Puls 2: Pulsform zur Untersuchung der Geschwindigkeit der Erstarrungsfront
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Bild 5.12: Intensitätsverlauf (oben), welcher zu der im Vergleich
geringsten Maximalgeschwindigkeit der Erstarrungsfront (v̂recr ≈
1.6 m/s, unten) führt. Die vergrößerte Darstellung des Intensi-
tätsverlaufs veranschaulicht die Abweichung des Ist- (gestrichel-
te Kurven (- -)) vom Soll-Verlauf (durchgezogenen Kurven (—)).
Vergleiche hierzu auch Erklärung auf Seite 122.

Durch eine minimal hö-

here Pulsenergiedichte im

Nachpuls (gestrichelt)

wird sowohl die durch-

schnittliche als auch die

maximale Geschwindig-

keit der Erstarrungsfront

um ca. Faktor 2 im Ver-

gleich zur Verwendung

des Referenzpulses redu-

ziert. Die Durchschnitts-

geschwindigkeit der Er-

starrungsfront kann von

vrecr ≈ 1.2 m/s auf vrecr ≈
0.6 m/s reduziert wer-

den. Die maximale Ge-

schwindigkeit der Erstar-

rungsfront tritt nun nicht

mehr zwingend zu Be-

ginn des Erstarrungsvor-

gangs, sondern im Ver-

lauf der Erstarrung auf.

Die vergrößerte Darstel-

lung des Intensitätsver-

laufs in Bild 5.12 zeigt,

dass bereits eine gerin-

ge Abweichung der rea-

len Intensität vom Soll-

Wert zu Unterschieden in

der Schmelzdauer und -tiefe sowie den Geschwindigkeiten der Phasenfronten führen

kann. In diesem Beispiel weichen die prozesscharakterisitischen Parameter um bis zu

15 % voneinander ab. Diese Abweichung ist allerdings klein im Vergleich zu den durch

die Pulsformung hervorgerufenen Veränderungen im Schmelz- und Erstarrungsvorgang.

Im Experiment kann trotzdem durch Vergleich der Prozessergebnisse von Puls 2 mit

denen des Referenzpulses auf den Einfluss der Geschwindigkeit der Erstarrungsfront ge-

schlossen werden. Die übrigen prozesscharakterisitischen Parameter nehmen ähnliche

Werte an (vgl. Tabelle 5.1).
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Puls 3: Pulsform zur Untersuchung der Schmelzdauer
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Bild 5.13: Intensitätsverlauf, welcher zu einer Schmelzdauer von
tm ≈ 225 ns im Vergleich zu tm ≈ 500 ns (Referenzpuls) führt. Die
Geschwindigkeit der Phasenfronten (beim Schmelzen und Erstar-
ren) sind im unteren Diagramm eingezeichnet. Die durchgezoge-
nen Kurven (—) entsprechen den Soll-Verläufen, die gestrichelten
Kurven (- -) den realen.

Der Intensitätsverlauf von

Puls 3 führt dazu, dass

sich die Erstarrungsfront

aus vergleichbarer Tie-

fe (dm ≈ 0.4 μm) und

in ähnlicher Zeit (ca.

200 ns) wie bei der Be-

strahlung mit dem Refe-
renzpuls zur Oberfläche

bewegt. Die Schmelzdau-

er ist dagegen nur ca.

halb so lang. Sie be-

trägt bei Bestrahlung mit

Puls 3 tm ≈ 225 ns

(Im Vergleich zu tm ≈
500 ns bei der Bestrah-

lung mit dem Referenz-
puls). Dies wird durch

einen anderen Intensitäts-

verlauf des Nachpulses

erreicht. Die Pulsenergie-

dichte dieses Nachpul-

ses ist deutlich gerin-

ger als beim Referenz-
puls.

Die Maximalgeschwindig-

keit der Schmelzfront,

die Schmelztiefe sowie

die Maximalgeschwindig-

keit der Erstarrungsfront nehmen wiederum ähnliche Werte wie bei Bestrahlung mit dem

Referenzpuls an. Mit Hilfe von Puls 3 kann also im experimentellen Vergleich der Ein-

fluss der Schmelzdauer auf das Prozessergebnis untersucht werden.
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Puls 4: Pulsform zur Untersuchung der Schmelztiefe
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Bild 5.14: Intensitätsverlauf, welcher zu einer Schmelztiefe von
dm ≈ 0.3 μm im Vergleich zu dm ≈ 0.4 μm (Puls 4) führt (oben).
Die Geschwindigkeit der Phasenfronten (beim Schmelzen und Er-
starren) sind im unteren Diagramm eingezeichnet. Die durchge-
zogenen Kurven (—) entsprechen den Soll-Verläufen, die gestri-
chelten Kurven (- -) den realen.

Durch die Verkürzung

der Pulsdauer des Haupt-

pulses auf 14 ns lässt

sich mit Hilfe von Puls
4 die Auswirkung der

Schmelztiefe auf das Pro-

zessergebnis untersuchen.

Im Vergleich zur Bestrah-

lung mit Puls 3 wird

bei der Bestrahlung mit

Puls 4 nur ca. 75% der

Schmelztiefe erreicht. Die

anderen prozesscharakte-

ristischen Parameter (Ge-

schwindigkeiten der Pha-

senfronten beim Schmel-

zen und Erstarren sowie

die Schmelzdauer) sind

bei der Bestrahlung mit

Puls 3 bzw. Puls 4 wie-

derum vergleichbar.

Tabelle 5.1 stellt die Aus-

wirkungen der geform-

ten Pulse auf die prozes-

scharakterisitischen Para-

meter dar. Die Pulse 1-
3 verändern im Vergleich

zum Referenzpuls gezielt

nur einen Parameter, wobei das veränderte Charakteristikum in der Auflistung fett her-

vorgehoben ist. Die übrigen Parameter bleiben konstant. Die prozesscharakterisitischen

Parameter, welche sich bei Bestrahlung mit Puls 4 ergeben, unterscheiden sich ebenfalls

in nur einem Parameter (Schmelztiefe) von denjenigen bei Bestrahlung mit Puls 3. Mit

Hilfe der Pulsformung können also erstmals die prozesscharakteristischen Parameter

gezielt und unabhängig voneinander verändert werden. Dies erlaubt die experimentel-

le Untersuchung der Wirkung eines einzelnen prozesscharakteristischen Parameters auf

das Prozessergebnis. Im nächsten Kapitel wird z. B. der Einfluss der Geschwindigkeit
der Erstarrungsfront auf die Ladungsträgerlebensdauer analysiert.
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Prozesscharakteris-
tischer Parameter

Referenz Puls 1 Puls 2 Puls 3 Puls 4

Maximalgeschwindigkeit
der Schmelzfront

25.3 m/s 2.76 m/s 25.5 m/s 26.4 m/s 28.3 m/s

Maximalgeschwindigkeit
der Erstarrungsfront

2.82 m/s 2.71 m/s 1.64 m/s 3.01 m/s 3.15 m/s

Schmelzdauer 497 ns 520 ns 503 ns 225 ns 208 ns

Schmelztiefe 0.40 μm 0.44 μm 0.39 μm 0.39 μm 0.28 μm

Tabelle 5.1: Geformte Pulse zur experimentellen Untersuchung der Auswirkung der prozess-
charakteristischen Parameter auf das Prozessergebnis.

5.3 Zusammenfassung

In der Literatur werden die Prozessergebnisse bei der Laserbearbeitung häufig mit den

verwendeten Laserparametern korreliert. Da diese Korrelationen nicht eindeutig sind,

wurde hier eine alternative Betrachtungsweise vorgeschlagen. In deren Zentrum stehen

die sogenannten prozesscharakteristischen Parameter. Diese Parameter sind die eigent-

lichen, für das Prozessergebnis entscheidenden Größen. Änderungen in relevanten Pro-

zessergebnisgrößen wie Schichtwiderstand, Defektkonzentration oder Ladungsträger-
lebensdauer lassen sich nun direkt auf die Änderung eines prozesscharakteristischen

Parameters zurückführen. So kann beispielsweise das Auftreten von unterschiedlichen

Schichtwiderstands-Sättigungsniveaus, welche sich für verschiedene Laserfluenzen bei

einer hohen Anzahl an Überfahrten ausbilden, mit Hilfe des prozesscharakteristischen

Parameters Dotierprofil bzw. dem Produkt aus Dotiertiefe und Dotierkonzentration er-

klärt werden.

Um die Ursache-Wirkungs-Zusammenhänge bei der Laserbearbeitung nicht nur konsis-

tenter erklären, sondern auch gezielt beeinflussen zu können, wurde in der vorliegenden

Dissertation eine Methode zur zeitlichen Pulsformung im Nanosekundenbereich entwi-

ckelt. Das Prinzip der Pulsformung basiert auf dem Ansatz, dass am Ende eines Laser-

pulses ein Nachpuls mit definiertem, zeitlichen Intensitätsverlauf „angehängt“ wird. Das

Ziel eines solchen Nachpulses ist die gezielte Beeinflussung der Position und Bewegung

der Phasengrenze. Die theoretischen Überlegungen in Abschnitt 5.2.1 haben ergeben,

dass der Intensitätsverlauf des Nachpulses proportional zur Geschwindigkeit der Erstar-

rungsfront, wie sie durch den Hauptpuls hervorgerufen werden würde, sein muss (vgl.

Gleichung (5.7)).
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Durch die zeitliche Pulsformung ist es zum ersten Mal möglich, den Prozessablauf, be-

stehend aus der Aufschmelzphase, der flüssigen Phase - charakterisiert durch Schmelz-

tiefe und Schmelzdauer - sowie der Erstarrungsphase, zu jedem Zeitpunkt präzise zu

steuern. Mit ihrer Hilfe lässt sich auch ein einzelner prozesscharakteristischer Parame-

ter gezielt beeinflussen (vgl. Tabelle 5.1). Im Experiment lässt sich also mittels zeitli-

cher Pulsformung ein Prozessergebnis direkt untersuchen, auf einen prozesscharakteris-

tischen Parameter zurückführen und somit die grundlegende Laser-Material-Wechsel-

wirkung erklären.

Im nächsten Kapitel werden laserinduzierte Defektmechanismen detaillierter analysiert.

Es wird gezeigt, dass die Prozessergebnisgröße Konzentration der laserinduzierten Kris-
talldefekte maßgeblich vom prozesscharakterisitischen Parameter Geschwindigkeit der
Erstarrungsfront abhängt. Mit Hilfe der Pulsformung wird diese Geschwindigkeit ge-

zielt herabgesetzt und so die Dichte der laserinduzierten Kristalldefekte signifikant re-

duziert.
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In den vorigen Kapiteln wurde der laserinduzierte Schmelz-, Diffusions- und Erstar-
rungsvorgang von Silizium in seinen jeweiligen Phasen (Laser-Halbleiter-Wechsel-
wirkung, Dynamik der Ladungsträger und Energieübertrag an das Festkörpergitter)
theoretisch beschrieben. Die Theorie wurde in der Simulation nachgebildet und expe-
rimentell verifiziert. Zudem wurde in Abschnitt 5.2 eine Pulsformungsmethodik vorge-
stellt, welche die gezielte Kontrolle der prozesscharakteristischen Parameter Geschwin-
digkeit der Phasenfront beim Schmelzen und Erstarren, Schmelzdauer und -tiefe erlaubt.
Diese Parameter sind die für die Prozessergebnisse relevanten Einflussfaktoren.
Eine solche Prozessergebnisgröße ist zum Beispiel die Defektkonzentration. In den fol-
genden Abschnitten werden Punktdefekte, sogenannte Vacancies als eine Erscheinungs-
form der laserinduzierten Defekte identifiziert. Diese Defekte entstehen beim Wiederer-
starren von lasergeschmolzenem Silizium. In Abschnitt 6.1.3 werden diese Defekte mit-
tels der Defektspektroskopie tiefer Störstellen nachgewiesen und ihre Konzentration mit
der Maximalgeschwindigkeit der Erstarrungsfront korreliert. In einer weiteren Untersu-
chungsreihe wird mit Hilfe der entwickelten Pulsformungsmethodik der Einfluss dieses
prozesscharakteristischen Parameters auf die Ladungsträgerlebensdauer untersucht.
Im letzten Teil des Kapitels (Abschnitt 6.2) wird die Entstehung von amorphem Silizium
bei der Laserbearbeitung mit ultrakurzen Laserpulsen (τp ≈ 6 ps) erklärt und experi-
mentell ebenfalls auf die Maximalgeschwindigkeit der Erstarrungsfront zurückgeführt.

6.1 Defektbildung beim Wiedererstarren

Kapitel 4 beinhaltet die mathematische Modellierung und Simulation des laserindu-

zierten Schmelz- und Erstarrungsvorgangs. Aus der Untersuchung der Zusammenhänge

zwischen Laserparametern und Prozessergebnissen geht hervor, dass die Änderung in

den messbaren Prozessergebnissen nicht eindeutig durch die Änderung eines Laser-

parameters erklärt werden kann (vgl. Abschnitt 5.1). Zur Erklärung der Wirkzusammen-

hänge wurden die sogenannten prozesscharakteristischen Parameter eingeführt. Diese

lassen sich wiederum durch die entwickelte Pulsformungsmethodik (vgl. Abschnitt 5.2,

z. B. Pulse 01 - 04) gezielt und eindeutig verändern. Der entscheidende Parameter zur

Ableitung der Pulsform ist die Geschwindigkeit der Erstarrungsfront vrecr.
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Im weiteren Verlauf dieses Kapitels wird zusätzlich die zentrale Bedeutung von vrecr

bzw. v̂recr als prozesscharakteristischer Parameter hervorgehoben.

Die entscheidende Frage bei der Laserprozessierung von Silizium ist, wie sich die

laserinduzierten Defekte auf die elektrischen Eigenschaften des Halbleiters auswirken.

So treffen z. B. Hartiti et al. die Aussage, dass bis zum Zeitpunkt ihrer Veröffentlichung

(1989) kein laserdotiertes oder implantiertes und anschließend lasergeschmolzenes

Silizium-Bauteil (Diode oder Solarzelle) bessere elektrische Eigenschaften aufwies, als

ein mit konventioneller Ofendiffusion hergestelltes Bauteil [133].

Beispielsweise haben Young et al. und Wang et al. die n-Basisdotierung von Dioden

mittels Ionenimplantation und anschließendem Laserschmelzen hergestellt. Der Fehler-

strom dieser Dioden lag mit 107 - 108 fA/cm2 viel höher als bei konventionell diffundier-

ten Dioden [134,135]. Der im Vergleich hohe Fehlerstrom wird durch Rekombinations-

zentren in der Verarmungszone der p/n-Übergänge hervorgerufen. Bei den elektrisch

aktiven Defekten, welche in einer Konzentration von 1013 - 1015 cm−3 vorliegen [133]

und eine Größe von ≈ 10 Å aufweisen [27, 73], handelt es sich um Punktdefekte oder

Cluster von Punktdefekten.

Zur Charakterisierung dieser laserinduzierten Defekte haben Nipoti et al. unter BBr3-

Atmosphäre laserdotiertes Silizium untersucht. Die Autoren haben dabei festgestellt,

dass die eindiffundierten Boratome zwar vollständig elektrisch aktiviert sind, die

Ladungsträgermobilitäten im diffundierten Bereich jedoch im Vergleich zur Referenz

geringer sind [136]. Diese Tatsache deutet ebenfalls auf das Vorhandensein von Punkt-

defekten hin, welche als Streuzentren im dotierten Bereich wirken. Röntgenbeugungs-

untersuchungen am dotierten Kristallgitter ergaben eine stark verkleinerte Gitterkon-

stante, die selbst unter Berücksichtigung der Dotierkonzentration und dem kleineren

Durchmesser des Boratoms nicht zu erklären ist. Die Autoren schreiben dieses Ergebnis

dem Fehlen einzelner Siliziumatome im ansonsten vollständigen Gitter zu [136].

Im weiteren Verlauf dieser Arbeit wird diese Art von Punktdefekten, bei welchen es sich

um Gitterleerstellen handelt, mit ihrem englischen Begriff Vacancy (Plural Vacancies)

bezeichnet.

6.1.1 Entstehung von Vacancies

La Magna et al. haben die Entstehung von Vacancies bei der Laserbestrahlung von

monokristallinem Silizium simuliert und im Experiment untersucht [75, 137]. Zur Be-

schreibung des laserinduzierten Schmelz- und Erstarrungsvorgangs verwendeten die Au-

toren einen stochastischen Ansatz (kinetische Monte Carlo-Simulation). Bei der ki-

netischen Monte Carlo-Simulation wird das Erstarren eines teilweise geschmolzenen



132 6 Laserinduzierte Defektmechanismen

Siliziumvolumens als Abfolge von Übertrittsprozessen einzelner Atome aus der Schmel-

ze ins Kritallgitter (und ggf. anders herum) betrachtet. Solche Übertritte finden laut Si-

mulation dann statt, wenn das betrachtete Volumen unterkühlt ist, d. h. T = Tc < Tm. Aus

der kinetischen Monte Carlo-Simulation folgt direkt, dass die Entstehung von Vacancy-
Defekten als Konsequenz des Erstarrungsvorgangs zu verstehen ist [137].

Über diesen Ansatz wird außerdem der Zusammenhang zwischen der Vacancy-Entste-

hungsrate und der Geschwindigkeit der Phasenfront beim Erstarren des lasergeschmol-

zenen Gebiets wie folgt hergestellt:

Gilt für den Quotienten aus Geschwindigkeit der Erstarrungsfront vrecr und dem Tempe-

raturgradienten Gi = ∂T/∂ z|z→zi
an der Phasengrenze

vrecr

Gi
> 1.667×10−9 m2

K · s , (6.1)

so handelt es sich bei den entstehenden Punktdefekten um Vacancies [137]. Die Vacany-
Entstehung hängt also direkt mit der Unterkühlung der Schmelze bzw. der Geschwin-

digkeit der Erstarrungsfront zusammen [75, 137].

Wird der laserinduzierte Schmelz- und Erstarrungsvorgang mit Hilfe eines Nicht-Gleich-

gewichtsmodells (vgl. Abschnitt 4.1) beschrieben, kann die Entstehung von Vacancies
ebenfalls durch die Unterkühlung der Schmelze ΔT erklärt werden [133, 138, 139]. Der

funktionale Zusammenhang zwischen der Geschwindigkeit der Erstarrungsfront vrecr

und der Unterkühlung ΔT wird durch die interface-response-Funktion beschrieben (vgl.

Abschnitt 4.1.2.1). Aus Gleichung (4.7) folgt für die Erstarrung

vrecr = β ·ΔT. (6.2)

Der entscheidende Parameter in beiden Erklärungsmodellen ist die Unterkühlung der

Schmelze bzw. die Geschwindigkeit der Erstarrungsfront vrecr. Diese kann experimen-

tell mit Hilfe der Pulsformung gezielt verändert werden. Dieses wurde in Abschnitt 5.2.3

am Beispiel von Puls 2 gezeigt.

Die Dichte an Vacancy-Defekten nimmt mit zunehmender Unterkühlung bzw. der Ge-

schwindigkeit der Erstarrungsfront zu [53, 75, 137, 138]. Dieser Zusammenhang ist in

Bild 6.1 dargestellt. Zur Umrechnung der Unterkühlung in die Geschwindigkeit der Er-

starrungsfront (obere Abszisse) wurde die Parametrisierung mit β = 0.18 m/s K−1 [89]

nach Gleichung (6.2) verwendet.

Beim Abkühlen des lasergeschmolzenen Materials auf Raumtemperatur bewegen sich

die Vacancies im wiedererstarrten Silizium umher. Sie rekombinieren mit Zwischen-

gitteratomen oder aggregieren zu Clustern. Solche Cluster werden Di-Vacancy(-Cluster)

oder Multi-Vacancies genannt [75].
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La Magna et al. haben Di-Vacancy-Cluster ebenfalls im nicht-geschmolzenen Gebiet

hinter der Schmelzgrenze nachgewiesen [75]. Dort häufen sich die Punktdefekte bei wie-

derholter Laserbestrahlung an. Ihre Konzentration nimmt mit der Anzahl der Schmelz-

zyklen zu. Dieser Sachverhalt ist in Bild 6.2 dargestellt.
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Bild 6.1: Vacancy-Dichte in Abhängigkeit der Unterkühlung ΔT
aus [137]. Zur Umrechnung der Unterkühlung in die Geschwin-
digkeit der Erstarrungsfront vrecr wurde die Parametrisierung nach
Gleichung (6.2) und β = 0.18 m/s K−1 [89] verwendet.

Durch die Anhäufung von

Vacancy-Cluster an der

Schmelzgrenze können

ebenfalls die von Man-

nino et al. und Mo-

nakhov et al. durchge-

führten SIMS Messungen

an borimplantiertem und

mehrfach lasergeschmol-

zenem Silizium erklärt

werden [73,74]. Die Mes-

sungen zeigten eine er-

höhte Borkonzentration

im Gebiet der maxima-

len Schmelztiefe sowie

ein Absinken der Kon-

zentration in Richtung

der Oberfläche. Das kann
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Bild 6.2: Simulierte Di-Vacancy-Dichte mit F = 1.0 J/cm2 bzw.
1.2 J/cm2 aus [75].

dadurch erklärt werden,

dass die Gitterleerstellen,

welche durch den Laser-

schmelzprozess entstan-

den sind, durch Boratome

besetzt worden sind.

Für das Ziel einer punkt-

defektfreien Laserbearbei-

tung muss deshalb bei der

Prozessführung darauf ge-

achtet werden, dass das

gewünschte Ergebnis mit

möglichst geringem Puls-

überlapp und einer gerin-

gen Anzahl an Schmelz-

zyklen erreicht wird.
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So können Vacany-Cluster hinter der Schmelzgrenze vermieden werden.

Pichler und Schindele et al. haben mit ihren Arbeiten das Verständnis der Vacancy-
Entstehung während des Aufheiz- und Abkühlvorgangs von Silizium weiter ausgebaut

[140,141]. Vacancy-Komplexe entstehen ebenfalls bei der Abkühlung von Maximaltem-

peraturen unterhalb der Schmelztemperatur auf Raumtemperatur. Die Defektdichte liegt

mit 1012 - 1013 cm−3 [141] allerdings mindestens um eine Größenordnung unter der

Defektdichte, welche beim Phasenwechsel von flüssig nach fest entsteht [133].

6.1.2 Ansätze zur Reduktion der Vacancy-Dichte

Young et al. beobachteten den Zusammenhang zwischen der Geschwindigkeit der Er-

starrungsfront und der Defektentstehung bei der Laserbearbeitung von Siliziumsolar-

zellen. Die Autoren erhitzten das Substrat während der Laserbestrahlung auf 600 °C.

Dadurch reduzierte sich der Temperaturgradient im Festen, was nach Gleichung (5.5) zu

einer geringeren Geschwindigkeit der Erstarrungsfront führt. Durch die Substratheizung

verringerte sich die Geschwindigkeit der Erstarrungsfront von 3.2 m/s auf 1.7 m/s [134].

Young et al. charakterisierten die elektrischen Eigenschaften der auf diese Weise her-

gestellten Solarzellen. Die Auswertung der Strom-Spannungskennlinien zeigte, dass die

Solarzellen, deren Substrate bei der Laserbearbeitung zusätzlich erwärmt wurden, eine

geringere Emittersättigungsstromdichte J0e
1 und eine höhere offene Klemmenspannung

VOC
2 [134] aufwiesen. Die Wirkungsgrade der so gefertigen Zellen lagen somit über den

Wirkungsgraden der Referenzzellen, welche bei Raumtemperatur prozessiert wurden.

Zusätzlich zur Substratheizung [134, 139, 142] kann die durchschnittliche Erstarrungs-

geschwindigkeit über alternative Ansätze reduziert werden. Die Verwendung längerer

Pulsdauern [143] oder die Verwendung von Laserpulsen längerer Wellenlänge und da-

mit höherer Eindringtiefe verringern ebenfalls die durchschnittliche Geschwindigkeit

der Erstarrungsfront. Mehrfachpulse eignen sich desweiteren zur Verringerung von vrecr,

wobei die ersten Pulse das Substrat lediglich erwärmen [144].

Allerdings kann die Geschwindigkeitsspitze zu Beginn des Erstarrungsvorgangs v̂recr

(vgl. Bild 5.8 unten bei ca. t ≈ 20 ns) durch diese Ansätze, welche alle den Temperatur-

gradient zwischen der Phasengrenze und dem festen Gebiet reduzieren, nicht vermieden

werden [84].

1Der Emittersättigungsstrom ist ein Maß für die Ladungsträgerrekombination im Emitter. Je hö-
her die Werte für J0e sind, desto mehr Ladungsträger gehen durch Rekombinationsprozesse verloren.
Folglich limiert J0e den Strom und die Spannung einer Solarzelle.

2VOC (Open Circuit Voltage) ist die Maximalspannung, welche zwischen dem p- und n-Gebiet
bei Beleuchtung der Solarzelle anliegt, wenn kein Strom fließt. Der Wirkungsgrad einer Solarzelle ist
direkt proportional zu VOC.
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Ein alternativer Ansatz zur Reduktion der Geschwindigkeit der Erstarrungsfront ist die

ganze oder teilweise Kompensation des Wärmeflusses über die Phasengrenze durch ent-

sprechende Wärmezufuhr ins Schmelzebad. Im Fließgleichgewicht und aufgrund der ho-

hen Wärmeleitfähigkeit des flüssigen Siliziums genügt es, den Wärmezufluss lediglich

an der Siliziumoberfläche anzupassen, um so den Wärmeabfluss aus dem Schmelzebad

ganz oder teilweise zu kompensieren. Dieses Vorgehen bietet den Vorteil, dass gleich-

zeitig die Geschwindigkeitsspitze zu Beginn der Erstarrung vermieden wird.

Die in Abschnitt 5.2.1 entwickelte Pulsformungsmethodik ermöglicht erstmals die ex-

perimentelle Realisierung dieses Ansatzes: Der Hauptpuls schmilzt das Silizium bis zu

einer gewünschten Tiefe auf. Über den Nachpuls wird die gesamte bzw. ein Teil der ins

feste Gebiet abfließenden Wärme nachgeführt. Dadurch wird die Phasengrenze in kons-

tanter Tiefe gehalten bzw. sie kehrt mit definierter Geschwindigkeit zur Oberfläche zu-

rück. Der Intensitätsverlauf eines solches Laserpulses ist durch Gleichung (5.7) gegeben.

Durch dieses Prinzip lassen sich sowohl die maximale als auch die durchschnittliche

Geschwindigkeit der Erstarrungsfront - und dadurch die Vacancy-Dichte - reduzieren.

Im nächsten Abschnitt wird eine Charakterisierungsmethode zur Bestimmung der Va-
cancy-Defektdichte vorgestellt. In den darauf folgenden Abschnitten wird erstmals der

experimentelle Nachweis erbracht, dass die in dieser Arbeit entwickelte Vorgehensweise

zur Reduktion der laserinduzierten Kristalldefekte zielführend ist.

6.1.3 Defektspektroskopie tiefer Störstellen (DLTS)

Zur Charakterisierung der elektrisch aktiven Defekte wird in der Literatur neben der

oben erwähnten Strom-Spannungskennlinie [134] die Defektspektroskopie tiefer Stör-

stellen (DLTS) vorgeschlagen [133,135,143,145]. Bei diesem Messverfahren wird durch

Anlegen einer Sperrspannung an einen zuvor aufgebrachten Schottky-Kontakt die Raum-

ladungszone (RLZ) des p/n-Übergangs verarmt. Ein kurzer elektrischer oder optischer

Puls (im Bereich von 100 μs) verkleinert die RLZ und somit auch deren Kapazität.

Zusätzlich werden die Defektenergieniveaus mit Majoritätsladungsträgern aufgefüllt.

Nach dem Ende des Füllpulses geben die Defekte die Majoritäten wieder frei. Dies führt

zu einer langsameren Änderung der Kapazität im Vergleich zum defektfreien Material.

Aus der Bestimmung der Kapazitätsänderung (Transiente) der RLZ in Abhängigkeit

der Temperatur kann auf die Art des Defekts, die energetische Lage im Abstand zur

Bandkante, die Konzentration und auf den effektiven Einfangquerschnitt geschlossen

werden [146, 147]. Details zum Messverfahren können z. B. in [24] oder [147] nachge-

lesen werden. In Bild 6.3 sind beispielhaft DLTS-Messungen laserbestrahlter float-zone

Silizium-Wafer (FZ) mit p-Typ und n-Typ Basisdotierung dargestellt.
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Bild 6.3: Oben: DLTS-Temperaturscans eines n-Typ FZ-
Silizium-Wafers, der mit einem ArF Excimer Laser mit F = 0.7
J/cm2 bestrahlt wurde [133]. Die untere Grafik zeigt eine DLTS-
Messung eines mit F = 0.55 J/cm2 bestrahlten p-Typ FZ-Silizium-
Wafers [143].

Direkt nach dem Erstar-

ren verbinden sich die

Vacancies (V) mit Ver-

unreinigungen im Wa-

fer oder sich selbst. So

entstehen z. B. Sauer-

stoff- (V-O), Sauerstoff-

Kohlenstoff- (V-O-C),

Dotierstoff- (V-B), Di-

Vacancy- (V-V) oder

Multi- Vacancy - Cluster

(Vx) [133, 148].

Je nach Basisdotierung

des Siliziums (n- oder

p-Typ) handelt es sich

bei den Defekten um Re-

kombinationszentren für

Elektronen (bezeichnet

mit E1 = EC - 180 meV,

Bild 6.4: Energetische Lage der Vacancy-Defektcluster aus
Bild 6.3 ergänzt um Literaturwerte weiterer Vacancy-Defekte
[133, 143, 145, 148–151]. Vergleiche die Zuordnung der Energie-
niveaus zum Vacancy-Defekt im Text.

E2 = EC - 250 meV,

E3 = EC - 340 meV,

E4 = EC - 430 meV,

E5 = EC - 530 meV und

E6 = EC - 600 meV)

oder Löcher (bezeichnet

mit H1 = EV + 220 meV,

H2 = EV + 370 meV,

H3 = EV + 480 meV und

H4 = EV + 600 meV)

[133, 143, 145, 148–151].

Die energetischen Lagen

der Vacancy-Cluster sind

in Relation zum Leitungs-

bzw. Valenzband in Bild

6.4 dargestellt. In n-Typ

Silizium lassen sich die

Defekte folgendermaßen

zuordnen (Bild 6.4, oben):
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E1 ist ein Vacancy-Sauerstoff-Komplex, E2 und E4 ein Di-Vacancy und E3 ein Multi-

Vacancy-Komplex. Ebenso sind E5 (Vacancy-Sauerstoff-Komplex) und E6 Rekombina-

tionszentren für Minoritätsladungsträger.

In p-Typ Silizium (vgl. Bild 6.4, unten) können Di-Vacancy-Komplexe H1, Vacancy-

Sauerstoff-Kohlenstoff-Komplexe H2 oder Vacancy-Bor-Komplexe H3 entstehen. Die

Herkunft des H4 Defekts ist nicht eindeutig geklärt, könnte aber von interstitiellem Bor

herrühren [133, 143, 145, 148–150].

Zum Beleg der Hypothese, dass sich die laserinduzierte Defektdichte mit Hilfe der in

dieser Arbeit entwickelten Pulsformungsmethodik reduzieren lässt, wurden alle nach-

folgenden Versuchsreihen auf blankem p-Typ FZ-Silizium ohne zusätzlichen Dotierstoff

durchgeführt. So wurde sichergestellt, dass die gemessenen Defekte ausschließlich von

der Laserbestrahlung herrühren. Die Wafer wurden mit Rechteck- und geformten Pulsen

mit einem Pulsüberlapp von 33% des Schmelzedurchmessers flächig bestrahlt.

Die Laserparameter, die mit LCPSim ermittelten Schmelzdauern und -tiefen sowie die

Maximalgeschwindigkeiten der Erstarrungsfronten v̂recr sind in Tabelle 6.1 aufgelistet.

Nach der Laserbestrahlung wurden DLTS-Temperaturscans an den einzelnen, 5 x 5 mm2

großen Feldern auf dem Wafer am Fraunhofer Institut für Integrierte Systeme und Bau-

elementetechnologie (FhG IISB) durchgeführt. Zur Probenpräparation wurde nach der

Reinigung in Flusssäure ein Schottky-Kontakt auf der Probenvorderseite aufgedampft.

Der ohmsche Gegenkontakt wurde durch InGa hergestellt und im DLTS-Messaufbau

mit Leitsilber kontaktiert. Die Kontaktierung der Messseite erfolgte mit einem Gold-

draht auf einer Kontaktstelle von ca. 0.9 mm Durchmesser [152].

Bild 6.5 zeigt die an den verschiedenen Probenfelden am FhG IISB durchgeführten

DLTS-Temperaturscans für eine Betrachtungsdauer der Transiente von 20.48 ms. Bei

allen Messkurven liegen die Sperrspannungen bei 0.25 V und die Füllpulsspannungen

bei -0.5 V. Die Messgebiete zeigen zum Teil erst bei hohen Füllspannungen signifikante

Peaks. Dieses Verhalten deutet auf oberflächennahe Störstellen hin [152]. Zur besseren

Unterscheidung der Kurven zeigt das kleine Diagramm in Bild 6.5 die Signalverläufe

bei 10-fach vergrößerter Skalierung. Die Störstellen sind mit P1 bis P6 bezeichnet.

Versuchs-
reihe

Pulsdauer
τp

Fluenz F Schmelz-
dauer tm

Schmelz-
tiefe dm

Maximalgeschw. d.
Erstarrungsfront

DLTS 1 2 ns 0.35 J/cm2 51 ns 297 nm 11.6 m/s

DLTS 2 2 ns 0.25 J/cm2 22 ns 154 nm 16.2 m/s

DLTS 3 5 ns 0.39 J/cm2 43 ns 266 nm 12.3 m/s

DLTS 4 20 ns 0.65 J/cm2 118 ns 439 nm 8.5 m/s

DLTS 5 Puls 2 1.49 J/cm2 503 ns 390 nm 1.6 m/s

Tabelle 6.1: Laserparameter und prozesscharakteristische Parameter der zur Ermittlung der tie-
fen Störstellen verwendeten Laserpulse. Intensitätsverlauf Puls 2 siehe Bild 5.12.
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Bild 6.5: DLTS-Temperaturscans der laserbestrahlten p-Typ FZ-Si Proben. Die zu den Ver-
suchsreihen DLTS 1- 5 gehörenden Laserparameter sind in Tabelle 6.1 aufgeführt.
Im kleinen Diagramm links oben sind die DLTS-Signale um den Faktor 10 vergrößert
dargestellt. Die zugehörenden Defektenergieniveaus und die jeweiligen Defektarten
sind in Tabelle 6.2 aufgelistet. Die Defektkonzentrationen sind in Bild 6.6 dargestellt.

6.1.4 Identifikation der Störstellen

Die Energieniveaus der einzelnen Defekte können aus den Arrheniusplots3 der DLTS-

Temperaturscans aus Bild 6.5 extrahiert werden (vgl. Auswertung in [152]). Die Refe-

renzierung der Defekte beschränkt sich auf Defekte, welche laut Literatur bei der Laser-

bestrahlung entstehen. Die Entstehungsursache aller Defekte P1 bis P6 lässt sich auf das

Vorhandensein von Vacancies zurückführen. Die Messwerte und die Literaturwerte der

Defektenergieniveaus sowie deren mögliche Ursachen sind in Tabelle 6.2 aufgeführt.

Zur genaueren Charakterisierung der tiefen Störstellen müssten noch weitere Untersu-

chungen durchgeführt werden. So könnten z. B. die Störstellen in der oberen Bandhälfte

durch Bestrahlung und Analyse von n-Typ Silizium untersucht werden. Außerdem könn-

te über ein gezieltes Annealing der Proben vor der Messung auf die Stabilität der Defekte

geschlossen werden. Die in Bild 6.5 und Tabelle 6.2 dargestellten Ergebnisse zeigen je-

doch eindeutig, dass die bei der Laserbestrahlung entstehenden Defekte mit Vacancies
in Zusammenhang stehen und experimentell direkt nachgewiesen werden können.

3Trägt man die DLTS-Signale logarithmisch über dem Kehrwert der Temperatur auf, so können
die Kurven durch Geraden angenähert werden. Aus den Geradensteigungen erhält man die Ionisie-
rungsenergien und damit die Defektenergieniveaus [147].
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Messwert Bezeich-
nung

Literatur-
werte

Defektart und Literaturquelle

0.10 eV P1 0.10 eV Di-Vacancy-Sauerstoff (V-V-O) [150]
Kohlenstoff-Defektpaar
(interstitiell und substitutionell: CiCs) [151]

0.22 eV P2 0.22 eV -
0.23 eV

Di-Vacancy (V-V) [133, 135, 143, 151]

0.27 eV P3 0.27 eV -
0.29 eV

Vacancy-Bor (V-B) [148]
Di-Vacancy-Wasserstoff (V-V-H) [151]
Vacancy-Sauerstoff-Wasserstoff (V-O-H) [153]

0.31 eV Vacancy-Sauerstoff-Bor (V-O-B) [135]

0.36 eV Kohlenstoff-Sauerstoff-Defektpaar
(jew. interstitiell: CiOi) [154]

0.41 eV P4 0.37 eV -
0.41 eV

Vacancy-Sauerstoff-Kohlenstoff (V-O-C)
[133, 135, 155], Multi-Vacancy (Vx) [140]

0.47 eV -
0.48 eV

Vacancy-Bor (V-B) [135, 143]

0.51 eV P5 0.51 eV Bor-Wasserstoff (B-H) [153]
Si Atome im Zwischengitter (Sii-Sii) [154]

0.6 eV Bor Atome im Zwischengitter (Bi) [149]

0.63 eV evtl. Siliziumoxid-Cluster (SiOx) [156]

0.66 eV P6 0.67 eV -
0.68 eV

mechanische Verspannung [157]
Sauerstoff-Kohlenstoff (Ox

i -Ci) [158]

Tabelle 6.2: Übersicht über Defektenergieniveaus in p-Typ-Silizium und Abgleich mit den aus
Bild 6.5 abgeleiteten Energieniveaus.

6.1.5 Maximalgeschwindigkeit der Erstarrungsfront und Defektdichte

Nachfolgend wird der Zusammenhang zwischen der Maximalgeschwindigkeit der Er-

starrungsfront und der Defektdichte im Experiment gezeigt. Die Defektdichten ergeben

sich aus den Amplituden der Kapazitätstransienten [147] und wurden am FhG Institut für

Integrierte Systeme und Bauelementetechnologie (IISB) ebenfalls aus den Arrhenius-

plots der DLTS-Temperaturscans extrahiert [152]. Die am IISB ermittelten Konzentra-

tionen der einzelnen Defekte (P1 - P6) sind für die Versuchsreihen (DLTS 1 - 5) in

Bild 6.6 dargestellt.4

Bild 6.6 zeigt einen deutlichen Unterschied in den Defektkonzentrationen. Laserpara-

meter, welche vergleichsweise hohe Maximalgeschwindigkeiten der Erstarrungsfront

4Es ist zu beachten, dass die beim DLTS-Verfahren ermittelten Defektkonzentrationen von der
Höhe der Silizium-Basisdotierung abhängen. Da die Basisdotierung der FZ-Wafer zwischen 2.5 Ωcm
und 3.5 Ωcm schwankt, sind die ermittelten Defektkonzentrationen ggf. um den Faktor 5-6 zu hoch.
Da dies jedoch für alle Messkurven in vergleichbarer Weise gilt, bleibt der relative Unterschied der
Defektkonzentrationen (z. B. zwischen P4 und P5) erhalten [152].
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Bild 6.6: Defektkonzentrationen der einzelnen Defekte P1 bis P6 für die verschiedenen Ver-
suchsreihen (DLTS 1 - 5). Die in den Versuchsreihen verwendeten Laserparameter
sind in Tabelle 6.1 aufgelistet. Die Bezeichnung der Defekte und mögliche Entste-
hungsursachen können Tabelle 6.2 entnommen werden.

zur Folge haben (DLTS 1 mit v̂recr = 11.6 m/s und DLTS 2 mit v̂recr = 16.2 m/s), führen

zu höheren Defektkonzentrationen. Diese liegen ein bis zwei Größenordnungen über

den Defektkonzentrationen, welche durch Laserparameter hervorgerufen werden, wel-

che zu vergleichsweise geringen Maximalgeschwindigkeiten der Erstarrungsfront füh-

ren (DLTS 4 mit v̂recr = 8.5 m/s und DLTS 5 mit v̂recr = 1.6 m/s). Vor allem die Änderung

der P5-Defektkonzentration ist besonders ausgeprägt. Durch Reduktion von v̂recr kann

laut Bild 6.6 insbesondere der Einbau von (Fremd-)Atomen auf Zwischengitterplätzen

deutlich reduziert werden (vgl. P5-Defektart in Tabelle 6.2) .

Die Defekte P1 und P2 konnten bei den Proben mit den Bezeichnungen DLTS 1 und

DLTS 2 zwar detektiert, aber aufgrund der dominanten Peaks P3 - P5 nicht ausgewer-

tet werden [152]. Die Entstehungsursache von P6 liegt im vorliegenden Fall vermutlich

in der Probenpräparation (Induzieren von mechanischen Verspannungen durch das Auf-

bringen und Kontaktieren des Schottky-Kontakts mittels Golddraht) begründet [152].

Bild 6.6 untermauert die Hypothese, dass die Dichte der mit Vacancies in Zusammen-

hang stehenden, laserinduzierten Kristalldefekte mit der Maximalgeschwindigkeit der

Erstarrungsfront v̂recr zusammenhängt. Durch Reduktion der Maximalgeschwindigkeit

der Erstarrungsfront konnte in diesem Experiment die Defektdichte um bis zu zwei Grö-

ßenordnungen reduziert werden (vgl. P5-Defektkonzentration von DLTS 1 und DLTS 5).
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6.1.6 Ladungsträgerlebensdauer und Maximalgeschwindigkeit der
Erstarrungsfront

Die Diskussion in den vorigen Abschnitten hat gezeigt, dass beim Wiedererstarren von

lasergeschmolzenem Silizium Störstellen mit tiefliegenden Defektenergieniveaus Et in

der Bandlücke entstehen (siehe auch Bild 6.4). Die für die untere Bandhälfte experimen-

tell ermittelten Energieniveaus der Defekte sind in Tabelle 6.2 aufgeführt und die ent-

sprechenden Defektdichten sind in Bild 6.6 dargestellt. Die Defektkonzentration steht

mit der Maximalgeschwindigkeit der Erstarrungsfront in Zusammenhang.

Wie bereits in Abschnitt 3.1.1 erläutert, führen solche Defektenergieniveaus zu einer

Reduktion der erzeugten, freien Ladungsträgerdichte. Dieser Verlustmechanismus wird

durch die Shockley-Read-Hall (SRH)-Rekombination [57,58] beschrieben. Eine Zunah-

me der Defektdichte reduziert laut Gleichung (3.4) die Ladungsträgerlebensdauer. Die

effektive Ladungsträgerlebensdauer ist eine der wichtigsten Größen zur Charakterisie-

rung der Reinheit des Halbleitermaterials und -bauteils in der Halbleiter- und Photo-

voltaikindustrie [159, 160].

Im Folgenden wird daher eine Versuchsreihe vorgestellt, in der untersucht wurde, wie

sich die Maximalgeschwindigkeit der Phasenfront beim Wiedererstarren von laserge-

schmolzenem Silizium auf die Ladungsträgerlebensdauer5 auswirkt. Allerdings handelt

es sich hierbei - wie aus obiger Diskussion ersichtlich - um einen indirekten Ursache-

Wirkungs-Zusammenhang.

Nichtsdestotrotz sind experimentell umsetzbare Ansätze zur Beeinflussung der Ladungs-

trägerlebensdauer bei der Laserprozessierung von Silizium von großer, praktischer Be-

deutung.

Im Experiment wurden sieben blanke, 6“ n-Typ FZ-Silizium-Wafer mit <100> Orien-

tierung und > 5000 Ωcm mit verschieden langen Rechteckpulsen sowie mit geformten

Pulsen bestrahlt. Durch die Verwendung von n-Typ Silizium als Probenmaterial werden

die in Abschnitt 6.1.4 vorgestellten Untersuchungen ergänzt, da bei der Bestrahlung die-

ses Siliziumtyps Defekte in der oberen Bandhälfte entstehen [133].

Um keine Fremdatome einzudotieren, fand die Bestrahlung unter N2-Atmosphäre mit

< 10 ppm Restsauerstoff statt. Nach der Laserbestrahlung wurden die Wafer RCA6 ge-

reinigt und am Fraunhofer ISE mit 20 nm PECVD Al2O3 und 70 nm PECVD SiNx

5Es ist zu beachten, dass die Ladungsträgerlebensdauer eine resultierende Größe ist, welche durch
mehrere Faktoren bestimmt wird. Zusätzlich zu den Rekombinationsmechanismen (vgl. Abschnitt
3.1.1) beeinflussen zum Beispiel die Güte der Oberflächenpassivierung, die Überschussladungsträger-
dichte und die Ladungsträgerdiffusion (vgl. Abschnitt 3.1.2) die Ladungsträgerlebensdauer [159].

6Bei der sogenannten RCA-Reinigung werden im ersten Reinigungsschritt Partikel und organische
Verunreinigungen entfernt. Im zweiten Schritt werden metallische Verunreinigungen entfernt. Das bei
der Reinigung entstehende RCA-Oxid, welches auch chemisches Oxid genannt wird, wird im dritten
Reinigungsschritt durch einen kurzes Eintauchen in verdünnte Flusssäure (HF) wieder entfernt [161].
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passiviert. Die Passivierung wurde zur Aktivierung anschließend bei 450°C für 180 s

„gefeuert“. So konnte der Einfluss der Oberflächenrekombinationsgeschwindigkeit auf

diese Messreihe auf ein Minimum reduziert werden.

Abgesehen von möglichen Defekten, welche bei der Weiterverarbeitung und Analyse

der Wafer entstanden sein könnten, ist eine Änderung in der Ladungsträgerlebensdauer

somit hauptsächlich auf die laserinduzierte Defektkonzentration zurückzuführen.

Die verwendeten Laserparameter sind in Tabelle 6.3 aufgelistet. Die Intensitätsverläufe

der geformten Pulse sind in Anhang 8.4 abgebildet. Der Pulsüberlapp in horizontaler und

vertikaler Richtung betrug abermals 33 % des Schmelzedurchmessers. Die Schmelz-

dauern und -tiefen sowie die maximalen Geschwindigkeiten der Erstarrungsfront v̂recr

sind ebenfalls in Tabelle 6.3 aufgeführt.

Die Ladungsträgerlebensdauer der 4 x 4 cm2 großen, gelaserten Felder wurde mittels

Messung der quasistationären Photoleitfähigkeit QSSPC7 ermittelt. Bei diesem kon-

taktlosen Messverfahren wird in der zu untersuchenden Probe mit Hilfe einer Blitz-

lampe kurzzeitig ein Ladungsträgerüberschuss Δnfc erzeugt. Die Intensität der Blitzlam-

pe und damit die Erzeugungsrate G der freien Ladungsträger (vgl. Gleichung (2.9)) wird

durch eine kalibrierte Referenz-Solarzelle erfasst. Die erzeugten Ladungsträger erhöhen

die Leitfähigkeit der Siliziumprobe (vgl. Gleichung (4.14)), welche über eine induk-

tive Kopplung der Probe erfasst wird. Diese Änderung ist proportional zur effektiven

Bezeichnung/
Pulsdauer

Fluenz F Schmelz-
dauer tm

Schmelz-
tiefe dm

Erstarrungs-
geschw. v̂recr

Ladungsträger-
lebensdauer τeff

#0 Referenz 1235 ± 99 μs

#1 Puls 06 1.72 J/cm2 616 ns 264 nm 2.4 m/s 1157 ± 285 μs

#2 Puls 07 0.94 J/cm2 228 ns 300 nm 2.7 m/s 1027 ± 140 μs

#3 Puls 08 1.64 J/cm2 595 ns 220 nm 2.5 m/s 783 ± 288 μs

#4 300 ns 2.05 J/cm2 842 ns 934 nm 2.8 m/s 690 ± 69 μs

#5 Puls 09 1.39 J/cm2 427 ns 252 nm 3.0 m/s 748 ± 222 μs

#6 20 ns 0.54 J/cm2 77 ns 319 nm 5.7 m/s 617 ± 11 μs

#7 Puls 10 0.57 J/cm2 104 ns 277 nm 6.8 m/s 427 ± 41 μs

#8 10 ns 0.38 J/cm2 39 ns 210 nm 12.1 m/s 590 ± 4 μs

#9 5 ns 0.33 J/cm2 29 ns 204 nm 15.3 m/s 508 ± 80 μs

#10 3 ns 0.23 J/cm2 13 ns 121 nm 19.1 m/s 377 ± 6μs

Tabelle 6.3: Zur Ermittlung der Ladungsträgerlebensdauer verwendete Laserpulse und deren
prozesscharakteristische Parameter. Die Intensitätsverläufe der geformten Pulse
sind in Anhang 8.4 abgebildet.

7QSSPC ist die Abkürzung für (engl.) quasi-steady-state photoconductance. Das Messprinzip ist
z. B. in [162, 163] im Detail beschrieben.
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Ladungsträgerlebensdauer τeff = Δnfc/G [162, 163].

Zusätzlich wurden kleinere Felder hergestellt, welche mittels Photolumineszenz-Spek-

troskopie8 (PL) vermessen wurden. Jeder Datenpunkt in Bild 6.7 ergibt sich somit

aus mindestens drei, mit QSSPC vermessenen Feldern sowie mindestens fünf, mit PL

vermessenen Feldern. Die Felder wurden zufällig über die Position des Wafers und

auf mehrere Wafer verteilt. Dadurch werden eventuelle Schwankungen der Passivier-

qualität und mögliche Einflüsse des Wafermaterials auf die Messwerte in den Fehler-

angaben berücksichtigt. Die einzelnen Datenpunkte entsprechen den Mittelwerten der

Ladungsträgerlebensdauern der einzelnen Messfelder. Zur Ermittlung der Streuung der

Messwerte wurde die Standardabweichung bestimmt und als entsprechende Fehlerbal-

ken in Bild 6.7 eingezeichnet. Die effektiven Ladungsträgerlebensdauern τeff sind eben-

falls in Tabelle 6.3 aufgeführt.

Zur Veranschaulichung der Messwerte in Bild 6.7 wurde die Auftragung von τeff über

dem Inversen der Maximalgeschwindigkeit der Erstarrungsfront v̂−1
recr gewählt. Diese

Skalierung der Abszisse „entzerrt“ die Darstellung der Messwerte #1 – #5 für kleine

Geschwindigkeiten der Erstarrungsfront.

Die effektive Ladungsträgerlebensdauer der nicht-gelaserten Referenz liegt bei

τeff ≈ 1235 ± 99 μs und ist als gestrichelte, waagrechte Linie mit dem entsprechen-

den Fehlerband (schraffiert) in Bild 6.7 eingezeichnet.

Aus Bild 6.7 geht hervor, dass die Ladungsträgerlebensdauer auf ca. 56 % der Refe-

renz absinkt, wenn die Probe mit dem Rechteckpuls #4 (τp = 300 ns) bestrahlt wird.

Die Maximalgeschwindigkeit der Erstarrungsfront (v̂recr = 3.0 m/s; v̂−1
recr = 0.33 (m/s)−1),

welche sich aufgrund der Bestrahlung mit diesem, τp = 300 ns langen Rechteckpuls

ergibt, ist die geringste, welche in dieser Versuchsreihe mit einem Rechteckpuls er-

zielt werden konnte. Der Rechteckpuls #10 mit τp = 3 ns weist mit v̂recr = 19.1 m/s

(v̂−1
recr = 0.05 (m/s)−1) die höchste Maximalgeschwindigkeit der Erstarrungsfront in die-

ser Untersuchungsreihe auf. Die Ladungsträgerlebensdauer beträgt bei diesem Laser-

parameter nur noch ca. 22 % des Referenzwertes.

Durch die Verwendung der zeitlich geformten Laserpulse lassen sich die Geschwindig-

keiten der Erstarrungsfronten in einem weiten Bereich frei einstellen. Vor allem aber

lassen sich maximale Geschwindigkeiten der Erstarrungsfront v̂recr von unter 2 m/s rea-

lisieren (vgl. DLTS-Versuchsreihe). Für die in dieser Versuchsreihe geringste Maximal-

geschwindigkeit der Erstarrungsfront v̂recr = 2.4 m/s ergibt sich τeff ≈ 1.16 ± 0.3 ms.

Die Ladungsträgerlebensdauer liegt damit bei ca. 94 % der Referenzlebensdauer.

8Bei der Photolumineszenz-Spektroskopie handelt es sich um ein kontaktloses, zerstörungsfreies
Messverfahren zur Bestimmung der lokalen Ladungsträgerlebensdauer in einer Solarzelle oder einem
Wafer. Durch Lichtabsorption werden Elektron-Loch Paare erzeugt. Diese rekombinieren durch spon-
tane Photonen-Emission in Form von Fluoreszenz oder Phosphoreszenz (vgl. Abschnitt 3.1.1). Das
emittierte Licht wird detektiert und gibt Aufschluss über die elektronische Struktur der Probe.
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Bild 6.7: Effektive Ladungsträgerlebensdauer in Abhängigkeit des Inversen der Maximal-

geschwindigkeit der Erstarrungsfront v̂−1
recr. Durch die Auftragung nehmen die Werte

von v̂recr von rechts nach links zu. Die quadratischen Datenpunkte kennzeichnen die-
jenigen Werte, welche sich bei Bestrahlung mit Rechteckpulsen ergeben. Die runden
Symbole stehen für geformte Laserpuls-Intensitätsverläufe. Die Beschriftung der Da-
tenpunkte ordnet den Messwerten die entsprechenden Laserparameter aus Tabelle 6.3
zu.

Der Standardfehler des Messwerts der Ladungsträgerlebensdauern ist bei der Verwen-

dung von geformten Pulsen größer als bei der Verwendung von Rechteckpulsen. Dies

liegt an den während des Experiments beobachteten Puls-zu-Puls Schwankungen. An-

hand von Bild 5.12 in Abschnitt 5.2.3 wurde bereits gezeigt, welchen Einfluss ein nicht

ganz dem Soll entsprechender Intensitätsverlauf im Haupt- oder Nachpuls auf die Ge-

schwindigkeit der Erstarrungsfront hat.

Die Intensitätsverläufe der Rechteckpulse #9 schwanken zum Beispiel im Mittel um ca.

4 % um den gemittelten Intensitätsverlauf. Dadurch liegen die Maximalgeschwindigkei-

ten der Erstarrungsfronten im Bereich von v̂recr = 12.1 m/s ± 3 %. Hingegen variieren

zum Beispiel bei den geformten Pulsen #1 die Intensitätsverteilungen im Hauptpuls von

Puls zu Puls im Mittel um ca. 17 %. Die Maximalgeschwindigkeiten der Erstarrungs-

fronten können sich dadurch von Puls zu Puls um bis zu 0.4 m/s, was ca. 16 % entspricht,

unterscheiden. Diese Unsicherheit in der Bestimmung der Maximalgeschwindigkeiten

der Erstarrungsfronten ist als horzontaler Fehlerbalken für die einzelnen Datenpunkte in

Bild 6.7 eingezeichnet.
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Ein Teil der Schwankungen in der Intensitätsverteilung der Laserpulse ist auf die elek-

trische Ansteuerung der Strahlquelle (Triggerung) zurückzuführen. Zum produktiven

Betrieb der Strahlquelle mit einer Galvo-Scannereinheit müsste die Laseranlage um

einen akusto-optischen Modulator (AOM) erweitert werden. So könnte die gepulste

Laserstrahlung in diesem modifizierten Aufbau ununterbrochen emittiert werden. Der

schnelle optische Schalter würde das „Abschalten“ des Laserstrahls während der Scan-

ner-Sprungzeit übernehmen. Dadurch würden zumindest die Intensitätsüberhöhungen

nach dem elektrischen Unterdrücken der Pulsemission vermieden werden können.

Trotz der detektierten Puls-zu-Puls Schwankungen und der sensitiven Reaktion des

Schmelzprozesses auf den Intensitätsverlauf innerhalb eines Laserpulses kann die

Maximalgeschwindigkeit der Erstarrungsfront durch die in dieser Arbeit entwickelte,

zeitlichen Pulsformungsmethodik im Mittel reduziert werden. Je geringer die Maxi-

malgeschwindigkeit der Erstarrungsfront, desto weniger stark wird die Ladungsträger-

lebensdauer durch die Laserprozessierung reduziert. Diese Schlussfolgerung wird durch

Bild 6.7 untermauert.

So zeigen die in diesem Kapitel vorgestellten theoretischen Grundlagen und experi-

mentellen Versuchsreihen zur Laserbearbeitung von Silizium deutlich die Zusammen-

hänge zwischen der maximalen Geschwindigkeit der Erstarrungsfront, der Entstehung

und Konzentration von Punktdefekten sowie der Ladungsträgerlebensdauer auf. Mit die-

sem Wissen kann - je nach Zielapplikation - die passende Laserpulsdauer bzw. der In-

tensitätsverlauf innerhalb eines Laserpulses gezielt gewählt werden.

So sind beispielsweise zur Realisierung von Solarzellen mit hohen Wirkungsgraden

möglichst hohe effektive Ladungsträgerlebensdauern Voraussetzung. Eine Reduktion

der Defektdichte und dadurch eine höhere Ladungsträgerlebensdauer kann durch die

Verringerung der Maximalgeschwindigkeit der Erstarrungsfront v̂recr erzielt werden. Für

diesen Anwendungsfall eignet sich die in Abschnitt 5.2 erarbeitete und in den Abschnit-

ten 6.1.3 und 6.1.6 experimentell verwendete zeitliche Pulsformung.

Im Gegensatz dazu basieren Silizium IR-Sensoren auf einer möglichst geringen La-

dungsträgerlebensdauer. In diesem Fall müsste eine möglichst hohe Defektdichte durch

eine möglichst hohe Geschwindigkeit der Erstarrungsfront hervorgerufen werden. Dies

lässt sich zum Beispiel durch die Laserbearbeitung mit sehr kurzen Laserpulsen (Puls-

dauern im Piko- oder Femtosekundenbereich) realisieren (vgl. Bild 6.1) [164].

Wie sich die Laserbestrahlung mit Pulsdauern von wenigen Pikosekunden auf die Kris-

tallstruktur des Siliziums auswirkt wurde im Rahmen einer weiteren Versuchsreihe, wel-

che im nächsten Abschnitt vorgestellt wird, untersucht.
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6.2 Laserinduzierte Amorphisierung

In den Abschnitten 6.1.5 und 6.1.6 wurde gezeigt, dass die Dichte an laserinduzier-

ten Defekten mit der Maximalgeschwindigkeit der Erstarrungsfront ansteigt. Als Folge

nimmt die Ladungsträgerlebensdauer ab. Die Maximalgeschwindigkeit der Erstarrungs-

front ist laut Gleichung (4.13) umgekehrt proportional zur Wurzel aus der Pulsdauer.

In diesem Abschnitt wird untersucht, wie sich eine Erhöhung der Geschwindigkeit der

Erstarrungsfront durch Reduktion der Pulsdauer auf die Kristallstruktur des Siliziums

auswirkt. Hierzu wird der laserinduzierte Schmelz- und Erstarrungsvorgang für Puls-

dauern im Pikosekundenbereich betrachtet.

Wird kristallines Silizium mit ultrakurzen Laserpulsen (Pikosekunden und kürzer) [165]

oder mit UV Laserpulsen [166] bestrahlt, so kann das geschmolzene Silizium amorph

erstarren. Tsu et al. schreiben diese experimentelle Beobachtung den hohen Abkühl-

raten von bis zu 1014 K/s zu [166]. Die resultierenden Temperaturgradienten führen zu

Geschwindigkeiten der Erstarrungsfront v̂recr > 15 m/s [167]. Die empirisch ermittelte

Grenzgeschwindigkeit vaSi, ab welcher flüssiges Silizium amorph erstarrt, liegt zwischen

15 m/s und 25 m/s [44, 78]. Bei der thermodynamischen Betrachtung des Erstarrungs-

vorgangs würden diese Grenzgeschwindigkeiten zu einer Unterkühlung von ΔT = 200 K

± 50 K führen [78, 86, 139]. Somit ergibt sich die Umwandlungstemperatur zu:

Tc = Tm - ΔT = 1683 K - (200 ± 50) K ≈ 1480 K ± 50 K. (6.3)

Diese Temperatur entspricht der Schmelz- bzw. Erstarrungstemperatur von amorphem

Silizium TaSi ≈ 1480 K ± 50 K [168].

Ähnlich wie kristallines Silizium besitzt amorphes Silizium zwar eine Nahordnung,

doch ergibt sich aufgrund der unterschiedlichen Bindungswinkel und -längen keine

Fernordnung. Dies bedeutet, dass einzelne Bindungen der Si-Atome nicht vollständig

gesättigt sind (sogenannte dangling bonds). Dies führt zu energetischen Zuständen in

der Bandlücke mit Dichten von bis zu 1021 cm−3. Diese Zustände reduzieren die mitt-

lere Ladungsträgerlebensdauer, da sie Pfade für nicht-strahlende Rekombination bieten

(vgl. Abschnitt 3.1.1) [169, 170].

Wood bezieht sich zur Erklärung der Amorphisierung während der Erstarrung des flüs-

sigen Siliziums nicht auf die thermodynamische Berechnung der Temperaturgradienten

an der Phasengrenze, sondern beschreibt den Erstarrungsvorgang mittels Nukleations-

theorie [171]. Dieser Ansatz geht davon aus, dass bei hohen Geschwindigkeiten der

Erstarrungsfront die einzelnen Atome, welche sich aus der Schmelze heraus mit dem

Kristallgitter verbinden, nicht genügend Zeit haben, die Kristallstruktur perfekt weiter-

zubilden. Dies ist dann der Fall, wenn vrecr größer als die Kristallisationsrate ist.



6.2 Laserinduzierte Amorphisierung 147

Die Folge ist die Bildung von Defekten, deren Dichte mit zunehmender Geschwindigkeit

der Erstarrungsfront ansteigt. Im Gegensatz zu La Magna et al. verwendet Wood einen

sehr allgemeinen Defektbegriff. Er subsummiert darunter Atome mit abweichenden Bin-

dungswinkeln, Atome mit dangling bonds oder auch Atomfehlstellen (Vacancies) [171].
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Bild 6.8: Defektkonzentration in Abhängigkeit der Geschwindig-
keit der Erstarrungsfront vrecr aus [171]. Laut Wood liegt die kri-
tische Defektkonzentration zur Bildung von amorphem Silizium
(a-Si) bei ca. 5 at.%.

Überschreitet die Defekt-

dichte im wiedererstarr-

ten Material einen ge-

wissen Grenzwert (Wood

schätzt die oberste Gren-

ze der kritischen Defekt-

dichte auf ca. 5 at.% ab),

so bildet sich amorphes

Silizium [171].

Der Zusammenhang zwi-

schen Geschwindigkeit

der Erstarrungsfront und

Defektdichte zeigt Bild

6.8 für die Kristallorien-

tierungen <111>, <110>

und <100>. Aus der Gra-

fik lassen sich für die ein-

zelnen Kristallorientierun-

gen diejenigen Geschwin-

digkeiten ablesen, ab welchen das Silizium amorph erstarrt. Für die <100> Orientierung

liegt die kritische Geschwindigkeit der Erstarrungsfront bei vaSi ≈ 18.5 m/s.

Die generelle Abhängigkeit der Geschwindigkeit der Erstarrungsfront von der Kris-

tallorientierung lässt sich dadurch erklären, dass die Rate, mit welcher Atome aus

der Schmelze in den Kristall übertreten von der Anzahl der zur Verfügung stehenden

Bindungspartner an der Grenzfläche abhängt. Beispielsweise ist eine Phasengrenze in

<100>-Richtung auf atomarer Ebene rauh. In diesem Fall können fast alle Grenzfläche-

natome eine Bindung eingehen. Im Gegensatz dazu stehen bei einer <111>-Oberfläche

an der Phasengrenze nur ca. 60% der Grenzflächenatome für eine Bindung zur Ver-

fügung. Folglich verläuft das Kristallwachstum in <111>-Richtung langsamer als in

<100>-Richtung [172].

Die <100> Orientierung ist diejenige Kristallorientierung, in welcher die in dieser Ar-

beit verwendeten Versuchswafer vorlagen. Die <100> Orientierung ist laut Bild 6.8 am

tolerantesten gegenüber der Defektbildung durch eine zu hohe Geschwindigkeit der Er-

starrungsfront.
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6.2.1 Zusammenhang zwischen der Geschwindigkeit der Erstarrungs-
front und der Amorphisierung von Silizium

Laut der Diskussion im vorigen Abschnitt erstarrt flüssiges Silizium amorph, wenn sich

die Phasengrenze - im Falle einer <100> Kristallorientierung - mit einer Geschwindig-

keit größer als vaSi ≈ 18.5 m/s zur Oberfläche zurück bewegt. In diesem Abschnitt wird

mit Hilfe von Prozesssimulationen untersucht, in welchen Bereichen des wiedererstarr-

ten Volumens das Material amorph erstarrt ist, das heisst vaSi erreicht bzw. übertroffen

wurde.

Bild 6.9 zeigt die Ortsdarstellung der Simulationsergebnisse für einen Laserpuls mit ei-

ner Pulsdauer von τp = 1 ns und einer Wellenlänge von λ = 355 nm für I = 300 MW/cm2.

Die Simulation kürzerer Pulsdauern ist in LCPSim nicht möglich, da die Simulation auf

einem Gleichgewichtsmodell beruht und nur für Pulsdauern größer 1 ns verlässliche Er-

gebnisse liefert (vgl. Abschnitt 4.1.3). Daher sind die vorgestellten Simulationsergebnis-

se als Argumentationsunterstützung für eine qualitative Interpretation der in Abschnitt

6.2.2 vorgestellten experimentellen Ergebnisse zu begreifen. Ein direkter Vergleich mit

dem Experiment ist nicht möglich, da im Experiment eine Pulsdauer von τp ≈ 6 ps ver-

wendet wurde.

Die Werte für die Tiefe des Schmelzebads und die Geschwindigkeit der Erstarrungsfront
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Bild 6.9: Ortsdarstellung der Simulationsergebnisse für einen La-
serpuls mit τp = 1 ns, λ = 355 nm und I = 300 MW/cm2. Gezeigt
sind die Schmelztiefe dm sowie die Geschwindigkeit der Erstar-
rungsfront vrecr. Das Gebiet, in welchem das Silizium amporph
erstarrt, ist schraffiert hervorgehoben.

sind jeweils im Schnitt

durch das Zentrum des

wiedererstarrten Gebiets

senkrecht zur Oberflä-

che dargestellt. In die-

ser Auftragung über dem

Ort nimmt die Geschwin-

digkeit der Phasengren-

ze vrecr vom Zentrum

des Schmelzebads (x =

0 μm) zum Rand (x

= +/- 16 μm) hin zu.

Die höchsten Geschwin-

digkeiten der Erstarrungs-

front treten entlang der

Begrenzung des Schmelz-

gebiets bei x = +/- 16 μm

auf, das heisst aufgrund

der Rotationssymmetrie
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entlang des Umfangs des geschmolzenen Gebiets. Die zur Amorphisierung führende

Geschwindigkeit der Erstarrungsfront vaSi ≈ 18.5 m/s ist als gestrichelte, horizontale

Linie eingezeichnet. Folglich tritt in denjenigen Bereichen, in denen die Ortskurve der

Geschwindigkeit der Erstarrungsfront über vaSi liegt, amorphe Erstarrung auf (vgl. auch

Diskussion im vorigen Abschnitt). Diese Gebiete sind in Bild 6.9 schraffiert hervorge-

hoben. Konzentrisch um das kristallin erstarrte Schmelzzentrum herum bildet sich also

ein Ring aus amorphen Silizium aus. Im folgenden Abschnitt wird der experimentelle

Nachweis zur Entstehung von amorphem Silizium vorgestellt.

6.2.2 Experimenteller Nachweis von amorphem Silizium

Zum experimentellen Nachweis der Amorphisierung von Silizium bei hohen Geschwin-

digkeiten der Erstarrungsfront wurden blanke Wafer mit ultrakurzen Laserpulsen (UKP)

bestrahlt. In den Schmelzgebieten wurde anschließend die Raman-Kristallinität ermit-

telt [173]. Bei der Raman-Spektroskopie wird die inelastische Streuung von mono-

chromatischer Laserstrahlung am Festkörpergitter bzw. an Molekülen analysiert [174].

Die Molekül- oder Gitterschwingungen des untersuchten Festkörpers führen zu einer

Frequenzverschiebung des gestreuten Lichts im Vergleich zur Anregungslinie. Aus dem

detektierten Frequenzspektrum lassen sich Rückschlüsse auf die Materialeigenschaften,

wie z. B. Zusammensetzung, Kristallinität, Verspannung usw., der untersuchten Probe

ziehen [174].

Die Raman-Charakterisierungen wurden von der Bosch-internen Analyseabteilung

(CR/ARA) mittels eines konfokalen LabRAM Aramis Ramanspektroskop der Firma

Horiba Jobin Yvon durchgeführt. Um möglichst oberflächennah detektieren zu kön-

nen, wurde der Anregungslaser mit der kürzesten Wellenlänge (λ = 473 nm) und da-

mit geringsten Eindringtiefe (l0 ≈ 600 nm) verwendet. Vor der Messung wurde eine

Zweipunkt-Kalibrierung des Spektrometers (bei 0 und 520.7 cm−1, der Position der

Si-Si-Streckschwingungsbande im kristallinen Silizium [175]) an einem unbehandelten

Siliziumwafer durchgeführt [173].

Die nachfolgend vorgestellten Experimente wurden mit dem Ultrakurzpulslaser

TruMicro 5x50 der Firma Trumpf durchgeführt. Die Yb:YAG-Strahlquelle emittiert

Laserpulse mit einer Pulsdauer von τp ≈ 6 ps in IR (λ1 = 1030 nm). Durch das Frequenz-

verdopplungs- bzw. Verdreifachungsmodul können Laserpulse mit λ2 = 515 nm bzw.

λ3 = 343 nm generiert werden.

In Bild 6.10 sind Lichtmikroskopaufnahmen einzelner wiedererstarrter Schmelzgebiete

gezeigt. Diese wurden durch Bestrahlung mit einzelnen, τp ≈ 6 ps langen Laserpulsen

mit λ3 = 343 nm und verschiedenen Fluenzen auf poliertem Silizium hergestellt.
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Das Schmelzgebiet, welches in Bild 6.10 links abgebildet ist, wurde durch einen ein-

zelnen Laserpuls mit einer Fluenz von F = 64.4 mJ/cm2 erzeugt. Die Laserfluenzen,

mit welchen das im mittleren bzw. rechten Bildausschnitt abgebildete Schmelzgebiet er-

zeugt wurde, betrugen F = 206.7 mJ/cm2 bzw. F = 370.8 mJ/cm2. Neben der Zunahme

des Durchmessers des modifizierten Gebiets ist außerdem zu erkennen, wie das farbige

Ringmuster mit zunehmender Fluenz größer wird. Beim Überschreiten der Grenzfluenz

von F̂th,aSi = 2·Fth,aSi ≈ 495 mJ/cm2 erscheint im Zentrum des Schmelzgebiets wieder

Silizium, welches unter dem Lichtmikroskop dieselbe Farbe wie die nicht-bestrahlte

Umgebung aufweist (vgl. Bild 6.10, rechts).

In der unteren Hälfte in Bild 6.10 sind die Ergebnisse der Prozesssimulation für die

Schmelztiefen dm und die Geschwindigkeiten der Erstarrungsfronten vrecr für die je-

weiligen Fluenzen im Querschnitt durch das Zentrum des Schmelzebads dargestellt.

Die waagrechte Linie stellt die kritische Geschwindigkeit der Amorphisierung vaSi ≈
18.5 m/s nach Wood dar [171]. Die mittels LCPSim berechneten Schmelzedurchmesser

wurden über einen Skalierungsfaktor mit den experimentellen Ergebnissen zur Über-

einstimmung gebracht. Diese Skalierung ist nötig, da eine Simulation mit τp = 6 ps in

LCPSim nicht möglich ist. Trotzdem bilden die skalierten Simulationsergebnisse das

Experiment sehr gut ab. Diejenigen Bereiche des geschmolzenen Gebiets, für welche

vrecr > vaSi gilt, erstarren laut Simulation ebenfalls amorph.

An den markierten und beschrifteten Stellen in Bild 6.10 rechts (# 1 – # 4) wurden die

in Bild 6.11 dargestellten Raman-Spektren bestimmt. Die Spektren sind auf die Intensi-

tät des Anregungslasers normiert und zur besseren Darstellung um jeweils eine Einheit

entlang der Ordinate verschoben. Im Zentrum des Schmelzgebiets bei Messpunkt # 1

charakterisiert die scharfe Stokes-Linie bei 520.7 cm−1 die monokristalline Phase. Die

Raman-Spektren der Messpunkte außerhalb des Zentrums (# 2 – # 4) weisen einen zu-

sätzlichen Peak mit Maximum bei ca. 472.1 cm−1 auf. Diese Wellenzahl entspricht der

des amorphen Siliziums [169]. Im Messpunkt # 2 des bläulich-grün verfärbten Bereichs

aus Bild 6.10 wird zusätzlich ein schmaler defektkristalliner Bereich detektiert. Dieser

ist im Spektrum durch den Peak bei 507.4 cm−1 charakterisiert. Hierbei handelt es sich

um nanokristallines oder Wurtzit-Silizium [173].

Die Spektren in Bild 6.11 entstehen durch die Überlagerung der Raman-Signale der

kristallinen mit denen der amorphen und defektkristallinen Phase. Aus dem Verhältnis

des kristallinen Referenzspektrums und den gemessenen Spektren lässt sich die Raman-

Kristallinität ermitteln.

Die Raman-Kristallinität beträgt im Messpunkt # 1 100 % und sinkt im Messpunkt # 2

auf nur ca. 27 % ab. Der rötlich erscheinende Bereich bei Messpunkt # 3 weist eine

Raman-Kristallinität von 23 % auf, d.h. der Anteil an amorphem Silizium liegt bei 77 %.

Dieser Anteil nimmt zum Rand hin auf 19 % ab (Messpunkt # 4) [173].
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Bild 6.11: Raman-Spektren der vier, in Bild 6.10 markierten Messstellen. Die Bande der kris-
tallinen Phase liegt bei 520.7 cm−1 [175]. Der breite Peak mit Zentrum bei ca.
472.1 cm−1 charakterisiert die amorphe Phase (Kurven # 2 – # 4) [169]. Im Raman-
Spektrum des Messpunkts # 2 erscheint zusätzlich die Bande der defektkristallinen
Phase mit ihrem Peak bei 507.2 cm−1. Die Kristallinität des Raman-Spektrums #1
beträgt 100 %. Der Hauptbestandteil der untersuchten Bereiche # 2 und # 3 ist mit
einer Rest-Kristallinität von 27 % bzw. 23 % amorph. Der amorphe Anteil im Spek-
trum nimmt zum Rand hin (# 4) auf 19 % ab [173].

Laut der Prinzipskizze in Bild 6.9 nimmt die Schichtdicke des amorphisierten Mate-

rials vom Zentrum des Schmelzgebiets nach außen hin ab. Die Abnahme erfolgt ab

dem Abstand vom Zentrum, bei welchem lokal die kritische Geschwindigkeit der Er-

starrungsfront vaSi überschritten wird. Die abnehmende a-Si Schichtdicke bestimmt die

Interferenzfarbe der Ringstrukturen in Bild 6.10.

Die Untersuchungen in diesem Abschnitt belegen, dass vrecr der prozesscharakteristi-

sche Parameter für die Amorphisierung von Silizium ist. Neben der Amorphisierung von

blankem Silizium, welche bei der Bearbeitungswellenlänge von λ3 = 343 nm experimen-

tell nachgewiesen wurde, wurde im Rahmen dieser Dissertation ebenfalls die amorphe

Erstarrung von SixNy- und SiO2-beschichtetem Silizium untersucht. Beim Vorhanden-

sein dieser Dielektrika tritt Amorphisierung bei der Bestrahlung mit τp ≈ 6 ps bei allen

drei Wellenlängen (λ1, λ2 und λ3) auf. Dies bestätigt abermals den Zusammenhang zwi-

schen der Geschwindigkeit der Erstarrungsfront und der Amorphisierung.

Für eine detaillierte Beschreibung der a-Si-Entstehung beim Vorhandensein einer di-

elektrischen Schicht unter Einbeziehung der Nukleation am Dielektrikum sei auf die
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Dissertationsschrift von Roland Gauch verwiesen [176]. Gauch untersuchte unter an-

derem die Auswirkungen von Ablation auf die Ladungsträgerlebensdauern. Der Autor

zeigte experimentell, wie durch die Verwendung längerer Pulsdauern (τp = 47 ps und

150 ps) eine Amorphisierung verhindert werden kann [176]. Den Betrachtungen in [176]

liegt ebenfalls das in Abschnitt 6.2 erarbeitete Erklärungsmodell zur laserinduzierten

Amorphisierung zugrunde.

6.3 Zusammenfassung

Die in diesem Kapitel vorgestellten theoretischen Grundlagen und experimentelle Un-

tersuchungen tragen maßgeblich dazu bei, die Defektentstehungsmechanismen bei der

Laserbearbeitung von Silizium zu verstehen. Auf dieser Basis konnte eine Prozessstra-

tegie für eine schädigungsarme Laserbearbeitung von Silizium abgeleitet und umgesetzt

werden.

Die Geschwindigkeit der Erstarrungsfront vrecr ist der Schlüsselparameter für die in Ab-

schnitt 5.2 entwickelte zeitliche Pulsformungsmethodik. Darüber hinaus ist sie bzw. die

Maximalgeschwindigkeit der Erstarrungsfront als prozesscharakteristischer Parameter

für die Bildung von mit Gitter-Leerstellen - den sogenannten Vacancies - in Verbindung

stehenden Kristalldefekten verantwortlich.

Die Vacancy-Dichte nimmt mit zunehmender Geschwindigkeit der Erstarrungsfront zu

(vgl. Bild 6.1). Kristalldefekte, welche beim Laserschmelzen von Silizium entstehen

und in Zusammenhang mit Vacancies stehen (z. B. Di-Vacancies, Vacancy-Bor-Komple-

xe, (Fremd-)Atome im Zwischengitter etc.), wurden mit der Defektspektroskopie tiefer

Störstellen (DLTS) experimentell nachgewiesen (vgl. Bild 6.5). Die Defekte konnten be-

kannten Defektmustern aus der Literatur (Tabelle 6.2) zugeordnet werden.

Durch die Anwendung der in Abschnitt 5.2 entwickelten Pulsformungsmethodik lässt

sich die maximale Geschwindigkeit der Erstarrungsfront v̂recr auf unter 2.5 m/s reduzie-

ren. Wird Silizium mit derart geformten Laserpulsen aufgeschmolzen, liegt die

laserinduzierte Defektkonzentration um bis zu zwei Größenordnungen unter der Defekt-

konzentration, welche bei der Bearbeitung mit Rechteckpulsen auftritt (vgl. P5-Defekt-

konzentration von DLTS 1 und DLTS 5 in Bild 6.6).

Da die mit Vacancies in Zusammenhang stehenden Defekte zu Energieniveaus in der

Bandlücke führen, bieten sie Pfade für Rekombination und reduzieren somit die

Ladungsträgerlebensdauer. Durch die Verwendung der geformten Laserpulse kann die

Maximalgeschwindigkeit der Erstarrungsfront im Vergleich zur Verwendung von Recht-

eckpulsen reduziert werden. In der Versuchsreihe, deren Ergebnis in Bild 6.7 illustriert

ist, konnten die Ladungsträgerlebensdauern der bestrahlten Flächen durch Reduktion
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von v̂recr auf unter 2.5 m/s auf beinahe dem Referenzniveau der unbestrahlten Probe ge-

halten werden.

Überschreitet die Defektdichte im wiedererstarrten Gebiet einen gewissen Grenzwert

(Wood schätzt diesen bei Silizium auf ca. 5 at.% [171]), so weist das Material die Ei-

genschaften von amorphem Silizium auf. In Silizium kann eine solch hohe Defektdichte

bei der Ultrakurzpulslaserbearbeitung im UV-Pikosekundenbereich entstehen. Ein wie-

dererstarrtes Schmelzebad kann aus einem kristallinen Zentrum und defektkristallinen

bzw. amorphen Anteilen im Randbereich bestehen (vgl. Bild 6.10). Das Auftreten der

Amorphisierung und das geometrische Erscheinungsbild lassen sich mit Hilfe von LCP-
Sim qualitativ erklären. Der prozesscharakteristische Parameter ist wiederum die aus

der starken Unterkühlung ΔT resultierende Geschwindigkeit der Erstarrungsfront vrecr.

Kehrt die Phasengrenze beim Erstarrungsvorgang mit einer Geschwindigkeit zur Ober-

fläche zurück, welche gleich oder höher der kritischen Geschwindigkeit der Amorphi-

sierung vaSi ≈ 18.5 m/s ist, erstarrt das Volumen amorph.

Eine Möglichkeit zur Vermeidung der Amorphisierung ist die Verwendung einer

Laserwellenlänge mit höherer Eindringtiefe oder einer längeren Pulsdauer. Dadurch

wird das Silizium in einer größeren Tiefe erwärmt, wodurch sich der Temperaturgradient

an der Phasengrenze reduziert. Dies führt laut Gleichung (5.5) zu einer geringeren Ge-

schwindigkeit der Erstarrungsfront. Gauch zeigt in seiner Dissertationsschrift [176],

dass bereits die Erhöhung der Pulsdauer auf τp = 47 ps ausreichend ist, um die Amorphi-

sierung zu unterbinden. In diesem Fall wird der Temperaturgradient an der Phasengrenze

so stark reduziert, dass v̂recr nur Werte kleiner als vaSi annimmt.



7 Zusammenfassung

In der vorliegen Arbeit wurden die Wirkzusammenhänge bei der Laserbearbeitung von

monokristallinem Silizium detailliert untersucht und das Prozessverständnis zum laser-

induzierten Schmelz-, Diffusions-, und Erstarrungsvorgang erweitert. Ein Schwerpunkt

der theoretischen und experimentellen Untersuchungen lag dabei auf der Analyse der

Entstehung von laserinduzierten Kristalldefekten. Um die gewonnenen Erkenntnisse

auch im Experiment zu untersuchen, wurde eine Pulsformungsmethodik zur zeitlichen

Modulation des Intensitätsverlaufs eines einzelnen Laserpulses im Nanosekundenbe-

reich entwickelt. Ein solcher Ansatz wurde in der Literatur bislang nicht vorgeschlagen.

In dem untersuchten Bearbeitungsregime konnte die Geschwindigkeit der Erstarrungs-

front vrecr als der für die Entstehung von Kristalldefekten verantwortliche Parameter

identifiziert werden. Je schneller sich die Phasengrenze zwischen dem festem und flüs-

sigem Gebiet zur Oberfläche bewegt, desto höher ist die Anzahl der mit Vacancies
in Zusammenhang stehenden Kristalldefekte. Bei Vacancies handelt es sich um nicht

mit Siliziumatomen besetzte Gitterstellen. Über die Defektspektroskopie tiefer Störstel-

len konnten mehrere Defektenergieniveaus in der Siliziumbandlücke identifiziert wer-

den. Die Reduktion der Maximalgeschwindigkeit der Erstarrungsfront von zum Beispiel

v̂recr = 11.6 m/s auf 1.6 m/s mit Hilfe eines geformten Laserpulses führt zu einer Reduk-

tion der Defektdichte um bis zu zwei Größenordnungen.

Erreicht die Geschwindigkeit der Erstarrungsfront einen gewissen Grenzwert, welcher

bei der UV-Pikosekunden-Laserbearbeitung von Silizium sogar überschritten wird, ist

die induzierte Defektdichte so hoch, dass das Silizium amorph erstarrt. Die a-Si-Bildung

konnte experimentell mit Hilfe der Raman-Spektroskopie nachgewiesen und qualitativ

durch die Prozesssimulation erklärt werden.

In welcher Weise sich eine reduzierte Defektdichte auf die elektronischen Eigenschaf-

ten des Halbleiters auswirkt, wurde mittels Ladungsträgerlebensdauer-Analysen unter-

sucht. Hierzu wurden Analysefelder mit Laserpulsen mit konstantem und moduliertem

Intensitätsverlauf bestrahlt. In dieser Untersuchungsreihe variierte die maximale Ge-

schwindigkeit der Erstarrungsfront je nach Laserparameter zwischen v̂recr = 2.4 m/s und

v̂recr = 19.1 m/s. Die Ladungsträgerlebensdauer liegt nach Bearbeitung mit Laserpulsen,

welche eine schnelle Erstarrung auslösen, bei nur noch ca. 30 % des Referenzwerts.

Werden jedoch „geformte“ Laserpulse verwendet, bleibt die Ladungsträgerlebensdauer

bei ca. 94 % des Referenzwerts.
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Mit Hilfe der entwickelten Pulsformungsmethodik konnte also erstmals eine praktisch

schädigungsfreie Laserbearbeitung von Silizium realisiert werden. Dies ist ein entschei-

dender Schritt auf dem Weg zur industriellen Anwendung des Laserschmelzens bzw.

-dotierens in der Halbleiter- und Photovoltaikindustrie.

Voraussetzung zur Herleitung dieser Pulsformungsmethodik war das Verständnis der

Wirkzusammenhänge zwischen einzelnen Laser- und Prozessparametern und dem mess-

baren Prozessergebnis. Zur Erklärung wurden die prozesscharakteristischen Parame-
ter eingeführt. Darunter werden im Sinne der vorliegenden Dissertation Prozessgrößen

wie zum Beispiel Schmelzdauer, Schmelztiefe, Geschwindigkeit der Erstarrungsfront,

Temperaturgradient usw. verstanden. Diese prozesscharakteristischen Parameter sind die

entscheidenden Größen, welche das messbare Prozessergebnis beeinflussen. Zur Unter-

suchung ihrer Abhängigkeit von den Laserparametern wurde die Simulationssoftware

LCPSim erweitert und der laserinduzierte Schmelz- und Erstarrungsprozess modelliert.

Es wurde beispielsweise gezeigt, dass die maximale Geschwindigkeit der Erstarrungs-

front bei konstanter Bestrahlungsintensität umgekehrt proportional zur Wurzel aus der

Pulsdauer ist.

Die Simulationsergebnisse wurden am Beispiel der Schmelzdauer experimentell vali-

diert. Die Dauer der schmelzflüssigen Phase wurde mittels zeitaufgelöster Reflexions-

messung bestimmt und mit den Simulationsergebnissen abgeglichen. Die Schmelzdauer-

messung erfolgte erstmals im kompletten Pulsdauerbereich zwischen τp = 10 ns und

τp = 500 ns. Die Übereinstimmung zwischen Simulation und Experiment ist im Rahmen

der Messgenauigkeit sehr gut. Der vorgeschlagene Reflexionsaufbau kann sowohl zur

zeitaufgelösten Bestimmung des laserinduzierten Temperaturanstiegs als auch zur Be-

stimmung der Temperaturabhängigkeit der Reflektivität zwischen Raum- und Schmelz-

temperatur während der Laserbestrahlung verwendet werden. Der aus der Literatur be-

kannte Temperaturbereich wurde somit durch die vorliegende Arbeit systematisch er-

weitert.

Die laserinduzierte Bor-Diffusion wurde anhand speziell gefertigter SiO2:B-Precursor-

schichten untersucht. Über eine umfassende Charakterisierung der Precursorschichten

und der Dotierergebnisse konnte auf die grundlegenden Mechanismen des Laser-

diffusionsprozesses zurückgeschlossen werden. Die entwickelte Modellvorstellung hilft

künftig bei der Interpretation von Laserdotierexperimenten. So findet eine Eindiffusion

dann statt, wenn der Precursor in direktem Kontakt mit dem Silizium steht. Es konn-

te außerdem experimentell gezeigt werden, dass die Bor-Einbaurate proportional zur

Borkonzentration an der Silizium-Precursor-Grenzfläche ist. Der Dotierstoffeinbau wird

durch Prozessierung in Inertgasatmosphäre zusätzlich unterstützt. Zur Beschreibung der

Laserdiffusion kann nun die Gesamt-Dotierkonzentration als prozesscharakteristischer

Parameter herangezogen werden.
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Auf Basis der erarbeiteten Erkenntnisse wird folgende Prozess-Konfiguration zur

Defektreduktion bei der Laserbearbeitung von kristallinem Silizium vorgeschlagen:

• Verwendung von monokristallinem Silizium mit <100> Kristallorientierung, da

diese am tolerantesten gegenüber Defektbildung ist.

• Verwendung von Pulsdauern im Nanosekundenbereich mit einer Wellenlänge von

λ = 532 nm, um eine Schmelztiefe zwischen einigen Nanometern und wenigen

Mikrometern erzielen zu können.

• Verwendung möglichst langer Pulsdauern (τp > 500 ns) bzw. Modulation des

Intensitätsverlaufs eines einzelnen Laserpulses, um die Maximalgeschwindigkeit

der Erstarrungsfront so weit als möglich zu reduzieren und so eine möglichst ge-

ringe Vacancy-Dichte zu generieren.

• Verwendung eines möglichst geringen Pulsüberlapps und möglichst wenig Über-

fahrten, um die Vacancy-Entstehung zu reduzieren.

• Bearbeitung unter Inertgasatmosphäre oder Verwendung einer SiO2 Deckschicht,

um die Eindiffusion von Fremdatomen aus der Umgebung zu verhindern.

• Im Falle einer gewünschten Dotierung: Verwendung eines möglichst hochdotier-

ten Precursors mit einer Schichtdicke, welche für die verwendete Laserwellen-

länge als Antireflexionsschicht dient, um die Anzahl der Schmelzzyklen auf ein

Minimum zu reduzieren bei gleichzeitig effizienter Nutzung der Pulsenergie.

Fazit
Die vorliegende Dissertation zeigt, dass die Geschwindigkeit der Erstarrungsfront der

Schlüsselparameter zum Verständnis des laserinduzierten Schmelz- und Erstarrungs-

vorgangs sowie zur Defektbildung ist. Mit Hilfe der zeitlichen Pulsformung konnten

in Grundlagenuntersuchungen die Einflussfaktoren auf die Prozessergebnisse ermittelt

werden. Darüber hinaus eröffnet die zeitliche Pulsformung zum ersten Mal die Möglich-

keit, eine praktisch schädigungsfreie Laserbearbeitung von Silizium zu realisieren. Die

dargestellte Prozessführung ermöglicht damit die industrielle Anwendung des Struktu-

rierens, Dotierens und Umschmelzens (Annealing) von Silizium mit Hilfe von Laser-

strahlung in der Breite.



8 Anhang

8.1 Modellierung des Absorptionskoeffizienten

Die Temperaturabhängigkeit des Absorptionskoeffizienten von Silizium haben Rajka-

nan et al. in [29] veröffentlicht. Die Autoren unterteilten die Beiträge zum effektiven

Absorptionskoeffizienten αeff in zwei Teile. Der eine Teil rührt von der direkten Photo-

nenabsorption (direkter Bandübergang) her, während der andere Teil von der Absorp-

tion eines Photons unter Zuhilfenahme eines Phonons (indirekter Bandübergang) her-

rührt. Durch die Verwendung der Impulse von transversal optischen (TO) und trans-

versal akustischen (TA) Phononen wurde das Absorptionsmodell an die experimentellen

Daten angepasst.

Die Veränderung der Bandlückenenergie Eg1(T ) mit der Temperatur T fließt über Gleich-

ung (2.14) [51] in den Ausdruck für den temperaturabhängigen Absorptionskoeffizient

α(T ) =
2

∑
i=1

2

∑
j=1

CiAj

[{
hν −Egj(T )+Epi

}2

exp(−Epi/kT )−1
+

{
hν −Egj(T )−Epi

}2

1− exp(−Epi/kT )

]
+

Ad

{
hν −Egd(T )

}1/2

(8.1)

[29] ein. Die zur Berechnung von Gleichung (8.1) benötigten Werte sind in Tabelle 8.1

zusammengefasst.

Parameter Wert Kommentar
Eg1(0) 1.1557 eV Energie der indirekten Bandlücke

Eg2(0) 2.5 eV Energie der zweiten indirekten Bandlücke

Egd(0) 3.4 eV Energie der direkten Bandlücke

Ep1 1.827 ×10−2 eV TA, θ = 212 K

Ep2 5.773 ×10−2 eV TO, θ = 670 K

C1 5.5

C2 4.0

A1 3.231 ×102cm−1eV−2

A2 7.237 ×103cm−1eV−2

Ad 1.052 ×106cm−1eV−2

Tabelle 8.1: Werte zur Berechnung des temperaturabhängigen Absorptionskoeffizienten von
Silizium nach Rajkanan et al. aus [29].
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8.2 Implementierung der Diffusion in LCPSim

Die Diffusionsgleichung, welche die Bewegung von Fremdatomen in der Flüssigphase

beschreibt, ist durch
∂
∂ z

(
Dl

∂Cl,L(z, t)
∂ z

)
=

∂Cl,L(z, t)
∂ t

(8.2)

mit der Randbedingung

Cs,L = kl,L ·Cl,L (8.3)

an der Phasengrenze z= zi gegeben [82]. Cs,L und Cl,L sind hierbei die Löslichkeitslimits

der betrachteten Fremdatome im wiedererstarrten (Index s für solid) und flüssigen (In-

dex l für liquid) Silizium. Der Segregationskoeffizient kl,L gibt an, welcher Anteil der

im flüssigen Silizium gelösten Fremdatome Cl,L beim Erstarren maximal in das Festkör-

pergitter eingebaut wird. Bei Diffusion unter Gleichgewichtsbedingungen (verdeutlicht

durch den Index 0) gilt für den Segrekationskoeffizienten von Bor in Silizium k0 ≤ 0.2

für T < 900 °C [177].

Unter den Nicht-Gleichgewichtsbedingungen des Laserprozesses (verdeutlicht durch

den Index L) wird das Gleichgewichts-Löslichkeitslimit Cl,0 bei weitem übertroffen. Die

Segregationskoeffizienten für die gängigen Dotieratome Bor und Phosphor nehmen den

Wert ≈ 1 an [178]. Das bedeuted, dass nahezu alle in der Schmelze gelösten Fremd-

atome in den Festkörper eingebaut werden. Der Segregationskoeffizient hängt sowohl

von der Geschwindigkeit der Erstarrungsfront vrecr(t) als auch der Kristallorientierung

ab [111].

Wird eine mögliche Ausdiffusion der Dotieratome bei der Betrachtung vernachlässigt,

ändert sich die Randbedingung an der Oberfläche zu:

∂Cl,L(z, t)
∂ z

∣∣∣∣
z=0

= 0. (8.4)

Die Anfangsbedingungen unterscheiden sich je nach gewähltem Precursorsystem. Im

Falle einer unerschöpflichen Dotierstoffquelle gilt Cs,L(z, t = 0)|z=0 = Cl,L(z, t)|z=0 = Cb

= Cl,sat mit der Oberflächenkonzentration Cb und dem Sättigungslimit des flüssigen Sili-

ziums Cl,sat . In der vorliegenden Arbeit werden ausschließlich erschöpfliche Dotierstoff-

quellen betrachtet. Diese sind in LCPSim wie folgt abgebildet:

Cl,L(z, t = 0)|z=0 =Cl,sat
θ(t)
θ0

∂θ(t)
∂ t

=−Dl
∂Cs,l

∂ z
.

(8.5)
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θ(t) ist die Beladungsdichte der Oberfläche mit Dotieratomen zum Zeitpunkt t. Die

Initialbeladung beträgt θ0. Die Oberflächenkonzentration im Silizium nimmt von Cl,sat

linear so lange ab, bis die Dotierstoffkonzentration im Precursor größer als Cl,L ist [82].

In LCPSim wird in jedem Zeitschritt zuerst die Wärmeleitung und anschließend die

Dotierstoffdiffusion berechnet [82]. Die beiden Gleichungen sind allerdings nicht mit-

einander gekoppelt. Ebenso wird beispielsweise der Einfluss der Dotierung auf die

optischen Eigenschaften in der Simulation vernachlässigt. Außerdem wird zur verein-

fachten Lösung der Differentialgleichungen angenommen, dass der Diffusionskoeffizient

temperaturunabhängig ist. Galvin et al. haben allerdings gezeigt, dass bei hohen Dotier-

konzentrationen die Geschwindigkeit der Erstarrungsfront mit Zunahme der Dotierkon-

zentration abnimmt [115]. Fell hat allerdings gezeigt, dass die simulierten Dotierprofile

trotz dieser Vereinfachungen sehr gut mit den experimentellen Ergebnissen übereinstim-

men [82].

8.3 SiO2:B-Precursorschichten

8.3.1 Herstellung der Precursorschichten

Die verwendeten n-Typ CZ-Wafer mit 3-5 Ωcm wurden vor der Precursorabscheidung

nasschemisch gereinigt. Bei der sogenannten RCA-Reinigung werden im ersten Reini-

gungsschritt Partikel und organische Verunreinigungen entfernt, bevor im zweiten Schritt

metallische Verunreinigungen entfernt werden. Das bei der Reinigung entstehende RCA-

Oxid (auch chemisches Oxid genannt) wird im dritten Reinigungsschritt durch einen

kurzes Eintauchen in verdünnte Flusssäure (HF) wieder entfernt [161].

Nach der Reinigung wurden die Wafer im PECVD-Reaktor beschichtet. Der Vorteil

der plasmaunterstützten chemischen Gasphasenabscheidung ist, dass die Temperaturen

während der Deposition im Vergleich zu anderen Beschichtungsverfahren mit ca. 300 °C

relativ gering sind. Somit ist ausgeschlossen, dass während der Precursorabscheidung

eine Eindiffusion der Precursoratome stattfindet. Auf die genauen Prinzipien der che-

mischen Gasphasenabscheidung zur Erzeugung dünner Schichten wird an dieser Stelle

nicht eingegangen, sondern auf entsprechende Literatur verwiesen [179, 180].

Um die gewünschten Dotieratome in der Precursorschicht einzubauen, wird Diboran

(B2H6) neben den Prozessgasen Silan (SiH4), Stickstoffmonoxid (N2O) und Argon (Ar)

zugeführt. Die Schichtdicke des Precursors ergibt sich aus der Abscheidedauer, welche

zwischen 6 s und 105 s liegt. Durch Variation der Abscheidedauer und des B2H6-Durch-

flusses zwischen 15 sccm und 74 sccm kann der absolute Borgehalt der Precursorschicht

über weite Bereiche eingestellt werden. Tabelle 8.2 listet die für die experimentellen
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Untersuchungen hergestellten Schichtdicken und Konzentrationspaarungen auf. In der

letzten Spalte sind die ellipsometrisch ermittelten Reflektivitäten der Precursorschichten

eingetragen.

Wafer-
Bezeichnung

Diboran-
fluss

Schichtdicke
im Zentrum

Brechungs-
index

Reflektivität
bei 532 nm

Precursor 01 (74 + 0) sccm 80.1 nm 1.62 5.1 %
Precursor 02 (0 + 74) sccm 74.5 nm 1.63 5.6 %
Precursor 03 (0 + 74) sccm 73.8 nm 1.63 5.8 %
Precursor 04 74 sccm 77.2 nm 1.66 4.0 %
Precursor 05 15 sccm 78.3 nm 1.58 6.8 %
Precursor 06 74 sccm 80.7 nm 1.67 3.9 %
Precursor 07 74 sccm 40.5 nm 1.68 23.0 %
Precursor 08 15 sccm 41.9 nm 1.60 22.6 %
Precursor 09 15 sccm 5.4 nm 1.51 37.2 %
Precursor 10 15 sccm 18.6 nm 1.62 34.8 %
Precursor 11 74 sccm 40.5 nm 1.65 24.5 %
Precursor 12 74 sccm 4.9 nm 1.54 37.2 %
Precursor 13 74 sccm 8.5 nm 1.44 36.9 %
Precursor 14 15 sccm 10.5 nm 1.61 36.6 %
Precursor 15 15 sccm 89.1 nm 1.58 6.33 %

Tabelle 8.2: Schichtdicken und Konzentrationspaarungen der SiO2:B-Precursorschichten.

8.3.2 Charakterisierung der Precursorschichten mittels XPS

Eine Auswahl der Precursorschichten wurde vor und nach der Laserdotierung in der

Bosch-internen Analyseabteilung (CR/ARA) durch XPS1 charakterisiert. Mit Hilfe

dieses Messverfahrens kann die chemische Zusammensetzung der Festkörperoberfläche

analysiert werden. Hierzu werden die Bindungsenergien der Atome bzw. Moleküle be-

stimmt und mit tabellierten Werten verglichen [181]. Ein Tiefenprofil, wie es in Bild 8.1

dargestellt ist, kommt durch abwechselndes Sputtern mit Ar-Ionen und Analyse der

Elementzusammensetzung der freigelegten Oberfläche zustande. Die Analysetiefe ei-

ner Einzelmessung beträgt ca. 5 nm. Bei den verwendeten Sputterparametern wird eine

Abtragsrate von ca. 2.5 nm/min auf SiO2 erwartet. Eine XPS-Messung gibt somit Aus-

kunft über die Elementzusammensetzung in Abhängigkeit der Sputterzeit und damit der

Tiefe. Der relative Fehler der Messwerte liegt im Bereich von 5 % bis 10 %. Vor allem

wenn die Rauheit der Probenoberfläche in der Größenordnung der Analysetiefe liegt,

1XPS ist die Abkürzung für X-ray Photoelectron Spectroscopy, dt. Röntgenphotoelektronen-
spektroskopie.
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führt dies zu Unsicherheiten in der Messung. Bei zu rauhen Oberflächen ’verschmiert’

das Tiefenprofil [182].
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Bild 8.1: XPS-Tiefenprofil der Elementzusammensetzung von
Precursor 06. Die Schichtdicke beträgt ca. 80 nm und besteht aus
elementarem Sauerstoff, Silizium, Bor und Stickstoff [182].

Bild 8.1 zeigt die Elem-

entzusammensetzung der

ca. 80 nm dicken Precur-
sorschicht 6. Der sprung-

hafte Anstieg des Sili-

ziumsignals nach ca. 32

Sputterminuten in Ver-

bindung mit dem Rück-

gang der anderen Signa-

le weist auf den Be-

ginn des Wafermateri-

als hin. Der bei dieser

Abscheidung verwendete

Diboran-Fluss von 74 sc-

cm führt zu einer Bor-

Konzentration von ca. 17

at%. Die Precursorschicht
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Bild 8.2: XPS-Tiefenprofile der Borkonzentrationen in ausge-
wählten Precursorschichten [182]. Die Schichtdicke wurde über
Variation der Abscheidezeit eingestellt.

enthält außerdem ca. 50

at% Sauerstoff, ca. 25 at%

Silizium und ca. 8 at%

Stickstoff. Der C-Peak an

der Oberfläche rührt von

organischen Verunreini-

gungen her. Der B2H6-

Fluss korreliert direkt mit

der Bor-Konzentration im

Precursor. Ein um ca.

Faktor 5 auf 15 sccm re-

duzierter Diboran-Fluss

führt zu einer um Fak-

tor 5 geringeren Bor-

Konzentration im Precur-

sor (vgl. Bild 8.2, Pre-
cursor 07 und Precursor
08).
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Bild 8.4: Intensitätsverlauf (linke Ordinatenachse) und Verlauf
der Schmelztiefe (rechte Ordinatenachse) des zeitlich geform-
ten Laserpulses Puls 10. Die prozesscharakteristischen Parameter
sind in Tabelle 6.3 aufgelistet.
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