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Kurzfassung

Die vorliegende Arbeit behandelt die nass-chemische Herstellung transparenter leitfahiger
Schichten der Systeme ZnO - SnO,, ZnO - In,03, ZnO - Ga;03; und Ga,03 - Sh,05 auf Glas.
Die Abscheidung der Schichten erfolgte mittels Rotationsbeschichtung aus alkoholischen
Losungen geeigneter Precursorverbindungen und Additive und anschlieRender Aushartung
bei erhdhten Temperaturen. Die Untersuchung der Beschichtungslésungen und der daraus
hergestellten Schichten umfasste den Schwerpunkt der Arbeit. Anhand von Vorversuchen
mittels eines Pipettierroboters konnten geeignete Ldsungszusammensetzungen fir die
jeweiligen Materialsysteme ermittelt werden, wobei sich im Laufe der Untersuchungen zeigte,
dass neben der Formulierung der Losungen insbesondere die Art der Temperaturbehandlung
entscheidenden Einfluss auf die kristalline Erscheinung des Schichtmaterials austibt.

Kristalline, XRD-phasenreine Schichten von Zn,SnO,, Zn3In,0s und ZnsIn,Og und auch
rontgenamorphe Schichten der Zusammensetzungen ZnSnO3; und Zn,SnO4 / In,O3 zeigten
vielversprechende Eigenschaften, wobei fir In-haltige Materialien spezifische Widerstande
erzielt wurden, welche mit denen ,klassischer’ transparenter leitfahiger Oxide vergleichbar
sind. Gerade Schichten im System ZnO - In,O3, im Speziellen ZnsIn,Og, wiesen neben hoher
Temperaturstabilitdt hohe Austrittsarbeiten (5,3 eV) auf. Die Untersuchung der Vorgange
wahrend der Kristallisation deutete auf Segregationsprozesse an den Korngrenzen hin,
demgemal’ wird der Transport der Ladungstrager innerhalb der kristallinen Schichtmaterialien
hauptsachlich von Korngrenzenstreuung behindert. In solchen Féllen ist die Herstellung
amorpher Schichten zu bevorzugen.

Abstract

The aim of the present work is the deposition of transparent conducting coatings in the
systems ZnO - SnO,, ZnO - In,03, ZnO - Ga,03 and Ga,03 - Sh,Os on glass substrates by a
wet-chemical process. The coatings were applied by spin-coating of alcoholic solutions of
appropriate metal precursors and additives followed by a thermal treatment at elevated
temperatures. The main part of this work focuses on the characterization of the coating
solutions and of the coatings made thereof. Initial experiments by means of a pipetting robot
revealed appropriate formulations of coatings solutions for the respective material system.
Further investigations showed that, besides the composition of the solutions, the temperature
treatment procedure significantly influences the crystallographic nature of the coatings
material.

Promising properties were observed for crystalline, XRD phase pure coatings of
Zn,Sn04, ZNn3In;06 und ZnsIn,Og, but also for X-ray amorphous coatings with the composition
ZnSnO3z und Zn,Sn0O4/ Iny03, in which resistivities comparable to ‘common’ transparent
conducting oxides could be achieved for In-containing materials. Especially coatings in the
system ZnO - In,03 (Zn3In,06) showed not only a high thermal stability but also high electron
work functions of up to 5.3 eV. The examination of crystallization kinetics indicated the
occurrence of segregation processes at grain boundaries leading to a scattering of the charge
carriers. In such circumstances, amorphous coating material should be preferred.
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Kapitel 1

Einleitung

Die fortschreitende Technologisierung und die damit einhergehende
Energieverknappung stellen immer hohere Anspriiche an Komponenten
elektronischer ~ Vorrichtungen — und  Gerdte.  Insbesondere  neueste
Displaytechnologien wecken den weltweiten Bedarf nach leistungstihigeren
Komponenten, wie z B. den als transparente Elektroden fungierenden
transparenten leitfihigen Oxiden (transparent conducting oxides, TCOs). Vor
diesem Hintergrund erfolgt eine weltweite Suche nach alternativen Materialien,

die vorzugsweise im Phasenraum herkémmlicher TCO:s stattfindet.

Die vorliegende Arbeit umfasst sechs Kapitel. Nach der Darlegung der
Motivation und Zielsetzung der Dissertation in Kapitel 1 folgt in Kapitel 2 ein
Uberblick tiber Grundlagen transparenter leitfihiger Schichten. Die im Rahmen
der Arbeit angewandten Methoden werden in Kapitel 3 erldutert, um schliefSlich
mit Kapitel4 zu den Ergebnissen der Arbeit zu gelangen. Eine genauere
Betrachtung der wichtigsten Befunde erfolgt im Rahmen des Kapitels5
(Diskussion), wihrend Kapitel 6 mit einer Zusammenfassung und einem Ausblick

auf weiterfiihrende Untersuchungen die Arbeit abschliefst.
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1.1 Hintergrund

Die Veredelung von Oberflachen mittels diinner Schichten ist mittlerweile fester Bestandteil
der modernen Materialwissenschaft. Die stetig voranschreitende Technologisierung der
Gesellschaft verlangt nach Oberflachen moderner Materialien, die neben passiven Funktionen,
wie z. B. Dekoration und Korrosionsschutz, zunehmend aktive Eigenschaften aufweisen,
wobei gerade dem Bereich elektro-optischer Schichten das groRte Zukunftspotenzial
prophezeit wird [1,2].

Ein Vergleich der Branchenumsatze der Glasindustrie verdeutlicht die Wichtigkeit der
Veredelung von Oberflachen, wonach mehr als ein Drittel des Gesamtumsatzes der
Flachglasbearbeitung und -veredelung zuzuschreiben ist (Abb. 1.1). Die Anforderungen an
die Oberflache abgeschiedener Schichten richten sich in der Regel nach der Anwendung und
sind eng mit den physikalischen Eigenschaften des Tragermaterials verknipft. Essentiell fir
Schichten auf Glas, welches fiir optische Anwendungen bestimmt ist, ist beispielsweise deren
optische Transmission im sichtbaren Spektralbereich.

0
17% 13%

. Il Flachglasbearbeitung und -veredelung
[ 1 Gebrauchs- und Spezialglas

20% [ Kristall- und Wirtschaftsglas
‘ [ Mineralfasern
[ Behalterglas

I Flachglas (Basisglas)

35% 8%

Abb. 1.1. Umsatz der Glasindustrie im Jahre 2003 nach Branchen, Gesamtumsatz ca. 8 Mrd. € [3].

Die Anwendungsgebiete von beschichtetem Glas sind mannigfaltig [4]. Je nach
Eigenschaften des Schichtmaterials erflllt es u. a. Aufgaben in den Bereichen Architektur,
Displayanwendungen, Photovoltaik und im Automobil- bzw. Luftfahrtsektor [5,6], wobei
neben optischen Schichten elektrisch leitfdhige transparente Schichten, sog. transparent
electronics [1,2], mit Gber 90% den Hauptteil der Funktionsschichten umfassen [7]. Eine
Kombination von optischer Transparenz und elektrischer Leitfahigkeit lasst sich sowohl durch
diunne Metallfilme [7], Schichten leitfahiger Polymere [8] als auch Schichten halbleitender
Materialien, sog. transparenter leitfahiger Oxide (transparent conducting oxides, TCO) [9]
verwirklichen, und auch die Entwicklung neuer Technologien wie z. B. die der carbon
nanotubes [10] zielen in diese Richtung.

Die Materialgruppe der TCOs ist bereits seit mehr als einem Jahrhundert bekannt [11].
Kommerzielle Bedeutung erlangte spriihpyrolytisch beschichtetes Flachglas in den vierziger
und flinfziger Jahren und erst neuere Abscheidungsverfahren wie das Sputtern ermdglichen
seit Mitte der achtziger Jahre die Herstellung von Schichten hoher optischer Qualitat [12,13].
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1.2 Motivation

Waéhrend der vergangenen 50 Jahre kamen im Wesentlichen die dotierten Oxide der
Elemente Indium, Zinn und Zink in Form dinner Schichten auf Glas bzw. Kunststoff als
transparente leitfahige Oxide zum Einsatz [14]. Gerade mit der Einflhrung neuer
Displaytechnologien, wie z.B. LC- (liquid crystal) und OLED- (organic light emitting
diodes) Displays [15] steigen die Anspriiche an die Leistungen dieser Schichten, wodurch ein
zunehmender Bedarf an Materialien mit verbesserten Eigenschaften entsteht. Wéhrend die
Verbesserung der grundlegenden Eigenschaften — hohe elektrische Leitféahigkeit und optische
Transparenz — von grofRer Wichtigkeit sind, treten zunehmend spezielle Anforderungen, wie
hohe Elektronenaustrittsarbeit (im Folgenden Austrittsarbeit) und geringe Prozesskosten, in
den Vordergrund [16].

Ende der achtziger bis Mitte der neunziger Jahre galt die Aufmerksamkeit der Ermittlung
von physikalischen Grenzen herkdmmlicher TCO-Materialien [17,18]. Die Fille der
Veroffentlichungen, die sich mit der Optimierung von Diinnschichtabscheidungen der oben
erwéhnten ,klassischen” TCO-Verbindungen befassen, lasst vermuten, dass diese Grenzen
bereits erreicht und nur noch marginale Leistungssteigerungen moglich sind. Dariiber hinaus
zwingt eine zunehmende Verknappung des Rohstoffes Indium [19], welcher die Grundlage
fur das am weitesten verbreitete TCO-Material, Zinn-dotiertes Indiumoxid, darstellt,
langfristig dazu, alternative Materialien in Erwédgung zu ziehen. Die Suche nach neuen
Verbindungen beschrénkt sich dabei im Wesentlichen auf die Phasenrdume herkdmmlicher
TCOs [20].

250 T T T T T T
L e ]
.o
70 e S —
| —\.\\\,g
S 150F -@-CRT| -7 |
= | |--0--LCD -0 _
Neog
? 100f ]
i I ey ]
= 50l D I —
L o~

O 1 1 1 1 1 1
2002 2003 2004 2005 2006 2007
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Abb. 1.2. Prognose der Entwicklung des CRT- und LCD-Marktes [21].

Die Motivation aus wirtschaftlicher Sicht wird insbesondere im Bereich der
Displayanwendungen deutlich. Wahrend zum einen der Bedarf nach gréReren
Bildschirmdiagonalen und damit nach Materialien mit hoher elektrischer Leitfédhigkeit steigen
wird, soll bereits im Jahr 2007 die Zahl der verkauften Einheiten von LCDs die der
herkdmmlichen Réhrengerate (cathode ray tubes, CRT) Ubersteigen (Abb. 1.2).
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1.3 Zielsetzung

Ziel der Arbeit ist es, Schichten alternativer transparenter leitfahiger Oxide mittels
Flussigfilmabscheidung auf Glas herzustellen. Das Hauptaugenmerk bezuglich der
Zusammensetzung der Materialien richtet sich zunachst auf Mehrkomponentensysteme aus
herkdmmlichen TCOs (In,03, SnO,, ZnO), wobei ebenfalls Oxide von Ublicherweise als
Dotierelemente verwandten Metallen (Sb,0s, Ga,03) hinzugezogen werden. Der sich daraus
ergebende mehrdimensionale Phasenraum ist in Abb. 1.3 schematisch dargestellt. Wahrend
,herkdbmmliche’ TCO-Materialien wie ITO (indium tin oxide, In,03:Sn) und ATO (antimony
doped tin oxide, SnO,:Sb) nicht in der Abbildung dargestellt sind, liegt das Hauptinteresse an
ternéren Verbindungen, welche bereits vielversprechende TCO-Eigenschaften zeigten, jedoch
fast ausschlieBlich mittels physikalischer Methoden in Form dinner Schichten abgeschieden
wurden [22-24].

|I"IO175

Zn2ln,0s
Zn3|n206
Zn5|n208

7SbOy 5

Abb. 1.3. Schematische Darstellung des multidimensionalen TCO-Phasenraumes (in Anlehnung an

[25]).

Die Zusammensetzungen der im Rahmen der Arbeit hergestellten Schichten beschranken
sich auf die Kanten bzw. AuBenflachen des in Abb. 1.3 dargestellten Polyeders und basieren
demzufolge auf folgenden Systemen:

e ZnO - SnO; (ZnSnO3, Zn,Sn0Oy4)
e ZnO0O - In203 (ZngIn;Ox43, k > 2)
° Zn0 - Ga,03 (ZnGa204)

° Ga,0;3 - Sb205 (GaSbO4)

e Zn,Sn0y - Iny03 bzw. - Sh,05
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Auf die Herstellung des hier nicht dargestellten, ebenfalls vielversprechenden Materials
Cadmiumstannat (Cd,SnO,4) wurde im Rahmen der Arbeit aufgrund der hohen Toxizitat von
Cd-Verbindungen verzichtet.

Die Herstellung von multinaren Oxiden kann auf vielerlei Arten erfolgen [26], wobei die
Abscheidung diinner Schichten nur durch wenige prinzipielle Techniken realisiert werden
kann [27,28]. Die Flussigfilmabscheidung auf der Basis der Sol-Gel Technik ermdglicht dabei
im Gegensatz zu physikalischen Methoden die Herstellung von dinnen Schichten bei
geringen Prozess- und Materialkosten, dartber hinaus lassen sich Schichteigenschaften
oftmals schnell und einfach durch leichte Modifikation der Prozessfiihrung malischneidern
[29]. Gerade im Bereich optischer und elektronischer Anwendungen erweist sich der
Sol-Gel-Prozess als die Methode der Wahl als Basis zur Abscheidung von Schichten hoher
optischer und morphologischer Qualitat [30,31].



Kapitel 2
Grundlagen transparenter

leitfahiger Schichten

Dieses Kapitel soll einen Uberblick iiber grundlegende physikalische
Eigenschaften in transparenten leitfihigen Schichten geben (Kap. 2.1), gefolgt von
einer Ubersicht iiber etablierte Materialien (Kap. 2.2), die bereits in einem breiten
Spektrum  von  elektronischen und optoelektronischen —Anwendungen
Verwendung finden (Kap.2.3). Die sich aus den gingigen TCO-Materialien
ergebenden Beeintrachtigungen beziiglich zukiinftiger Technologien (Kap. 2.4)
fiihrt nun schon seit mehr als 20 Jahren zu einer intensiven Suche nach Wegen zu
alternativen TCO-Systemen. Unterschiedliche Strategien, welche zu verbesserten
Materialien fiihren konnten, werden in Kapitel 2.5 erliutert und bewertet.
Ausgewdhlte vielversprechende multinire Materialien werden in Kapitel 2.6
vorgestellt, in dem auch kurz auf das Potenzial von transparenten
p-Halbleitermaterialien eingegangen wird. AbschliefSend werden in Kapitel 2.7
gangige Herstellungsverfahren diinner leitfihiger Schichten erliutert, wobei in
Kapitel 2.8 auf den im Rahmen dieser Arbeit verwendeten Sol-Gel Prozess niher

eingegangen wird.
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2.1 Physikalische Grundlagen

Transparente leitfahige Oxide (transparent conducting oxide(s), TCO(s)) sind Materialien, die
in Form dinner Schichten eine hohe Transmission im sichtbaren Bereich des optischen
Spektrums (T > 80%), kombiniert mit elektrischer Leitfahigkeit (p < 10° Qcm), aufweisen.

Die heute ublicherweise zur Anwendung kommenden TCO-Materialien sind
n-Typ-Halbleiter. Da die im Rahmen dieser Arbeit hergestellten Schichten ebenfalls n-
Leitung zeigten, sollen die physikalischen Grundlagen ausschliel3lich fir diese Art der TCOs
erlautert werden. Arbeiten neueren Datums zeigen jedoch, dass es auch mdoglich ist, p-Typ
TCOs zu realisieren, auf welche in Kap. 2.6.2 (S. 56) néher eingegangen werden soll.

Die nahezu metallische Leitfahigkeit in TCOs beruht auf dem Vorhandensein von
Fehlordnungen und Storstellen, also einer Abweichung von der stdéchiometrischen
Zusammensetzung. Diese Abweichung wird zum einen hervorgerufen durch unbeabsichtigtes
Einbringen von Defekten in das Kristallgitter (z.B. Sauerstofffehlstellen, Uberschiisse von
Metallkationen, Verunreinigungen aus dem Herstellungsprozess), zum anderen durch den
(beabsichtigten) Einbau von Fremdatomen (Dotanden), die, abhangig von ihrer Funktion,
entweder auf einem Sauerstoff- oder Metallkationplatz substituieren oder auf
Zwischengitterplatzen eingelagert werden. Darlber hinaus lassen sich Sauerstofffehlstellen
auch durch chemische Reduktion erzeugen.

Allen Verunreinigungen gemeinsam ist, sofern diese Donatorfunktion ausuben, dass
hierdurch Energiezustdnde entstehen, die sich energetisch direkt unterhalb des
Leitungsbandes des Wirtsmaterials befinden. Die Né&he dieser ,flachen” Donator- bzw.
Storstellenniveaus (shallow donor states) zum Leitungsbandminimum ermdglicht die
thermische Anregung der sich darin befindlichen Elektronen in das Leitungsband des
Wirtsmaterials schon bei Raumtemperatur. Bei genuigend hoher Dotierung Gberlagern sich die
diskreten Energiezustdnde dieser Storstellen zu einem Storstellenband, welches je nach
Material vom Wirts-Leitungsband getrennt ist oder dieses uberlagert. Dieses entartete Drude-
artige Elektronengas ist dann fur die elektrische Leitfahigkeit und die Reflexion im IR
verantwortlich, wahrend die Bandlicke des Wirtsmaterials bis auf eine Burstein-Moss
Verschiebung [32,33] nahezu unveréndert bleibt. Eben diese Bandliicke ist es, die das voll
besetzte Valenzband von dem durch das Elektronengas teilweise gefillten Leitungsband
trennt und so die Transparenz im Sichtbaren gewéhrleistet.

Im Folgenden wird zunadchst auf elektrische, dann auf optische Charakteristika
eingegangen, um anschliefend, aufgrund der engen Verknupfung von elektrischen und
optischen Eigenschaften von TCO-Materialien, in einem gesonderten Kapitel die
Hauptkriterien flr das kombinierte Auftreten wvon Transparenz und Leitfahigkeit
zusammenzufassen (Kap. 2.1.3).

Beztiglich einer detaillierten theoretischen Betrachtung der Streumechanismen von
Ladungstragern in Halbleitern und Metallen, die in Kap. 2.1.1.3 Erwéhnung finden, sei an
dieser Stelle auf Fachliteratur verwiesen [34,35], da dies den Rahmen dieses Kapitels
sprengen wirde. So sollen im Folgenden lediglich qualitative Abhangigkeiten dargelegt
werden.
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2.1.1  Elektrische Eigenschaften

2.1.1.1 Bandstruktur

Die Wellennatur eines quasifreien Elektrons und dessen Wechselwirkung mit periodischen
Strukturen eines Kristallgitters flihrt zu Energiezustanden E, bei denen die Abhangigkeit

Eock? mit k=277[ 2.1)

aufgehoben ist. Fiir ganzzahlige Vielfache von z/a (a: Gitterkonstante des Raumgitters) des
Wellenvektors bzw. Impulses k wird das Elektron am Potential periodischer Gitterbausteine
gestreut. Die so entstehenden Bandlicken erstrecken sich ber das gesamte Kristallgitter.
Aufgrund der Periodizitat genugt zur Beschreibung des Verlaufs von E(k) die Reduktion auf
die 1. Brillouin-Zone, welche die primitive Wigner-Seitz Zelle des reziproken Gitters eines
Kristalls darstellt.

Die Bandstruktur eines Materials gibt einen Uberblick tber die Energieeigenwerte der
Ladungstrager in Abh&ngigkeit ihrer Wellenvektoren bzw. Impulse innerhalb der 1. Brillouin-
Zone. Anhand dieser lassen sich wichtige Aussagen uber die elektrischen Eigenschaften eines
Materials treffen.

Die Einteilung der unterschiedlichen Materialgruppen kann mit Hilfe der Fermi-Energie
Er, also der Energie des energiereichsten Elektrons erfolgen. Bei Metallen liegt diese
innerhalb des Leitungsbandes, bei Halbleitern und Isolatoren innerhalb der Bandliicke. Ist die
Bandlicke groR im Vergleich zur thermischen Energie der Umgebung, handelt es sich um
einen Isolator, andernfalls um einen Halbleiter (Abb. 2.1).

Metall Halbleiter Isolator
A
Leitungsband
E

(4]

§) EC g

PO et etttk A Ee

Ll Ev
Valenzband

F S s Rumpfelektronen

Abb. 2.1. Vereinfachtes Termschema von Metall, Halbleiter und Isolator. Grau schattierte Flachen
stellen besetzte Energiezustande dar. Ey: Valenzbandmaximum, Ec: Leitungsbandminimum, Eg:
Energie des Fermi-Niveaus, E,: Bandliicke.

Transparente leitfahige Oxide sind Halbleiter mit Bandliicken von tber 3 eV, also sog.
wide band gap-Halbleiter. Eben diese Bandlicke gewahrleistet einerseits die optische
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Transparenz  (s. Kap. 2.1.2), erfordert jedoch andererseits das Einbringen von
Donatorstorstellen zur Erreichung von elektrischer Leitféhigkeit bei Raumtemperatur. Die
Erzeugung dieser Storstellen kann dabei sowohl intrinsisch als auch extrinsisch, also durch
beabsichtigtes Einbringen von Dotanden, erfolgen (s. Kap. 2.1.1.4). Experimentelle
Untersuchungen an stark dotierten TCOs zeigten eine Abhéngigkeit der GroRe der Bandliicke
von der Ladungstragerdichte [36-40]. Der in diesem Zusammenhang oft zitierte
Burstein-Moss Effekt, zum ersten Mal beobachtet von Burstein und Moss an dotiertem InSb
[32,33], beruht auf einer teilweisen Besetzung des Leitungsbandes mit Ladungstragern.

Abb. 2.2 zeigt schematisch die Vorgénge fur ein Material mit intrinsischer Bandliicke
E,, bei steigender Ladungstragerdichte. Im Falle einer n-Typ Dotierung besetzen Elektronen
die untersten Energieniveaus des Leitungsbandes. Die zunéchst beobachtete Aufweitung der
Bandlucke beruht auf zwei Umstédnden. Erstens untersagt das Pauli-Prinzip die doppelte
Besetzung von Elektronenzustanden und zweitens finden optisch erlaubte Ubergange nur
vertikal unter Beibehaltung des Fermi-Moments k. statt. Die Aufweitung der intrinsischen
Bandliicke um den Energiebetrag

2
NI S PV (2.2)
2\m, m.

wird als Burstein-Moss Effekt bezeichnet (s. Abb. 2.2 (b)), wobei m; und m; die effektive
Elektronenmasse am Valenzbandmaximum bzw. Leitungsbandminimum und N die
Ladungstragerdichte darstellen [41].

Neben dieser Vergrolierung kommt es bei h6heren Dotierungen aufgrund von Elektron-
Elektron- und Elektron-Storstellen-Streuung, sog. many-body interactions, zu einer
Verkleinerung der Bandllcke [37,42-44]. Dies ist in Abb. 2.2 (c) veranschaulicht und wird im
Folgenden naher erldutert.

Nach Mott kommt es ab einer bestimmten Ladungstragerdichte N, zu einem Ubergang
zwischen lIsolator- / Halbleiter- und metallischen Eigenschaften (Mott-Ubergang) [45],
welcher auch in amorphen Systemen beobachtet werden kann [46]. Die GrofRenordnung von
N, lasst sich anhand von Gl. (2.3), dem sogenannten Mott-Kriterium bestimmen [47], wobei
I, den Bohrschen Radius darstellt und K je nach theoretischem Modell Werte zwischen 0,18
und 0,376 annimmt, Ublicherweise mit 0,25 angegeben wird [48]. Experimentelle Befunde
zeigten, dass der Ubergang materialabhangig ist und gewohnlich im Bereich N, - 10N_ liegt
[49].

r,-N"°=K mit K=0,25 (2.3)
Der Halbleiter / Metall-Ubergang firr Ladungstragerdichten N >> N_ hat eine Verkleinerung

der Bandliicke zur Folge. Die Donatorzustande sind dann vollig delokalisiert und das so
entstandene Donator- bzw. Storstellenband tberlappt mit dem Leitungsband.
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72A
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Abb. 2.2. (a) Schematische Bandstruktur eines Halbleiters mit parabolischem Verlauf von Valenz-
und Leitungsband und intrinsischer Bandliicke Eg. (b) Aufweitung der Bandlicke durch Besetzung
der untersten Energieniveaus des Leitungshandes um den Betrag AEgBM. (c) Resultierende Bandliicke
E, unter Beriicksichtigung von Elektron-Streuprozessen. Schattierte Flachen geben die besetzten
Energiezustande an [39].

Die resultierende Bandliicke eines Halbleiters hoher Ladungstrégerdichte betrdgt dann
E, =Ey +AE§M —AEgN (2.4)

mit dem Beitrag AE;“ fir die Bandlickenverkleinerung. Aufgrund der beiden gegenldufigen
Effekte wird in der Praxis oft eine von der Ladungstragerdichte unabhangige Bandliicke
beobachtet [50,51].

Die effektive Masse der Ladungstrager im Kristallverbund unterscheidet sich aufgrund
der Wechselwirkung mit dem periodischen Kristallgitter in der Regel deutlich von der Masse
eines freien Elektrons, denn diese ist in der Effektive-Masse-Naherung geman

. oEY"
m’ = h? 2.5
£8k2J (23)
und
m =f.m, mit 0<|f|<1 (2.6)

umgekehrt proportional zur Krimmung des Valenz- bzw. Leitungsbandes und ist somit mit
der Bandstruktur E(k) verknlpft. Bei starker Bandkrimmung ist diese klein, d. h. die
Ladungstrager besitzen gemaR GI. (2.9) eine hohe Mobilitat. Ist die effektive Masse darlber
hinaus abhdngig von der Ladungstrégerdichte (bzw. Fermi-Energie E_), handelt es sich um
ein nicht-parabolisches Leitungsband [52]. Diese Abhéngigkeit wurde in der Praxis bereits fur
verschiedene Materialien bestatigt und sollte bei der Bestimmung der intrinsischen Bandliicke
und sonstigen theoretischen Berechnungen berticksichtigt werden [39,53-57].
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2.1.1.2  Elektrische Leitfiahigkeit

In Metallen und stark entarteten Halbleitern erfolgt die elektrische Leitung aufgrund freier
Elektronen, die sich im Leitungsband befinden. Wie bereits erwahnt, verursachen Storstellen
im Kristallgitter eines TCOs durch die energetische Nahe des Storstellenbandes zum
Leitungsband metallische Leitfahigkeit. Ist die Zahl der Donatorzustdnde gentigend hoch,
liegt das Fermi-Niveau sogar innerhalb des Leitungsbandes; TCOs sind also stark entartete
Halbleiter, in denen die Leitungselektronen, analog zum Elektronengas in Metallen, unter
Wirkung eines internen oder externen elektrischen Feldes frei beweglich sind.

Das Ohm’sche Gesetz

—

j=o-E (2.7)

verknipft die Stromdichte j mit der elektrischen Feldstirke E unter Einbeziehung eines
Proportionalitatsfaktors, der spezifischen Leitfdhigkeit o. Das bewahrte Modell freier
Elektronen nach der Drude-Theorie (s. a. Kap. 2.1.2) behandelt Leitungselektronen als ideales
klassisches Gas, wobei sich diese zwischen zwei Stolen frei bewegen, also keine
Wechselwirkung sowohl mit den Atomen des Festkorpers als auch untereinander eingehen
[58,59]. Demgemal ergibt sich fiir die spezifische Gleichstromleitfahigkeit eines Materials

Opc = =e-u-N. (2.8)

Der Kehrwert der spezifischen Leitfahigkeit, p, wird als spezifischer Widerstand
bezeichnet, wahrend e die Elementarladung, x die Mobilitt und N die
Ladungstragerdichte symbolisieren. Die Mobilitdt der Ladungstrdger ist von ihrer
durchschnittlichen Relaxationszeit z und ihrer effektiven Masse m~ abhangig, die
Relaxationszeit = wiederum von der mittleren freien Weglange | und der mittleren
Driftgeschwindigkeit v der Ladungstréager (s. Gl. (2.9)).

(2.9)

Besonders hervorzuheben ist an dieser Stelle, dass eine Erhéhung der Leitfahigkeit durch
Erhohung sowohl der Ladungstrégerdichte als auch der Mobilitat der Ladungstréger erreicht
werden kann. Die Mobilitdt wiederum I&sst sich sowohl durch eine Erhoéhung der
Relaxationszeit als auch durch eine Erniedrigung der effektiven Masse der Ladungstrager
beeinflussen. Wahrend eine lange Relaxationszeit, also die durchschnittliche Zeit zwischen
zwei Kollisionen der Ladungstrager mit Storstellen, defektarmes, hoch kristallines Material
voraussetzt und somit einen externen Parameter darstellt, impliziert eine niedrige effektive
Masse mobile Ladungstrager, die leicht durch eine Kraft bewegt werden kdnnen. Diese ist
materialspezifisch (intrinsisch).



Kapitel 2 Grundlagen transparenter leitfahiger Schichten 13

2.1.1.3 Streumechanismen

Die effektive Leitfédhigkeit eines Materials ist das Ergebnis von Streuereignissen der
Ladungstrager. Nach Bloch erfolgt in einem perfekten Kristall keine Streuung, lediglich die
Storung der Periodizitat durch Storstellen und thermische Schwingungen sind die Ursache
von Streuereignissen [60]. Storstellen wie Kristalldefekte, Verunreinigungen und
Korngrenzen stellen die am h&ufigsten beobachteten Quellen der Streuung von
Ladungstragern dar [18,25,56,61,62].

Reale TCO-Schichten weisen stets einen gewissen Anteil an Defekten auf. Die
beobachtete Ladungstragermobilitdt , in TCO-Schichten ist das Ergebnis von
Streuereignissen der Ladungstrdger an Storstellen des Kristallgitters. Nach der Matthiessen-
Regel ergibt sich bei Vorliegen von voneinander unabh&ngigen Streumechanismen mit den
Beitragen ; fir die Gesamtmobilitat [63]

—=F+>X—, (2.10)

wobei der Beitrag F neben Einflissen der Kristallstruktur auch Schichtdickeneinflisse
beriicksichtigt. Jede Unterbrechung der Periodizitat im Inneren des Kristallgitters stellt einen
Fehler in der Kristallstruktur dar, an dem es zur Streuung von Ladungstrdgern kommen kann.
Je nach Art der Defekte unterscheidet man zwischen neutralen [64] und ionisierten Storstellen
[65,66], wobei die letztgenannten im Falle von dotierten TCO-Schichten den gréfiten Einfluss
auf die Leitfahigkeit haben [67-69]. Theoretischen Berechnungen zufolge ergibt sich nach
Brooks et al. [70] im Falle der Streuung an ionisierten Storstellen (SIS) in erster Naherung
eine Abhangigkeit

3/2

Hsis € N_ , (2.11)

d.h. eine Zunahme der Mobilitat s, mit abnehmender Konzentration ionisierter
Streuzentren N, und steigender Temperatur T. Lediglich in stark entarteten Halbleitern ist die
Temperaturabhdngigkeit der Streuung an ionisierten Storstellen vernachldssigbar und es
ergibt sich nach Johnson et al. eine Abhangigkeit der Ladungstragermobilitat uys von der
Ladungstragerdichte N [71]:

4.e(rx ve
~——| 2| NP8, 2.12
Hgis h (3j ( )

Oft werden in TCO-Schichten mit hoher Ladungstragerdichte hohere Mobilitaten
beobachtet, als es die Theorie der Streuung durch ionisierte Storstellen zuldsst. Diese
Diskrepanz wird haufig dadurch erklért, dass die hohe Zahl der Ladungstrdger eine
Ladungsabschirmung der ionisierten Storstellen bewirkt und damit die Anzahl der
Streuereignisse reduziert [72].

Neben den oben erwahnten punktuellen Storstellen haben auch Grenzflachen, wie z. B.
Korngrenzen und die Schichtoberflache selbst, einen negativen Einfluss auf die Mobilitat der
Ladungstrager. Vor allem in polykristallinem Schichtmaterial beeinflussen Korngrenzen den
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Leitungsmechanismus eher als das Bulk-Material der Kristallite [73,74]. So kommt es
aufgrund einer Variation der chemischen Zusammensetzung an den Korngrenzen zu einer
Unterbrechung der Periodizitat des Kristallgitters und somit zu einer groRen Ansammlung
von Haftstellen fur Ladungstrager [75-77]. Diese Anhdaufung von Ladungen fiuhrt zu einer
Potentialbarriere fir die Gbrigen freien Ladungstrdger und erhéht so den Widerstand des
Bereichs der Korngrenze. Mit steigender Ladungstragerdichte nimmt auch die Zahl der an den
Korngrenzen festgehaltenen Ladungen, und damit die Potentialbarriere, zu. Steigt die
Ladungstragerdichte weiter an, liegt das Fermi-Niveau Uber der Potentialbarriere, und
verbleibende Ladungstrager vermdgen diese nahezu ungehindert zu passieren [57]. Nach
Erkenntnissen aus theoretischen Modellen kommt es gar zu einer Erniedrigung der Energie
der Potentialbarriere mit steigender Ladungstrdgerkonzentration [78].

Das am haufigsten verwandte theoretische Modell zur Beschreibung von
Transportphdnomenen in polykristallinen Schichten geht zuriick auf Petritz [79], welches im
Folgenden von Seto leicht abgewandelt wurde [80]. Demgemaél3 ergibt sich fur die durch
Korngrenzenstreuung (KGS) begrenzte Mobilitat

, e-®
Hes :ﬂ'eXp(_ k-Tbj (2.13)
mit
' G2 .eZ
HoNorm kT (2.14)
und
Nl
@O =k-T-In| —=|. (2.15)
b N
2

Die beobachtete Mobilitat u,. in polykristallinen Schichten ist demnach abhangig von
der Temperatur, der Korngréfle G und der Potentialbarriere ®,, welche malgeblich vom
Verhéltnis der Ladungstragerdichten im Kiristallit (N,) und in der Korngrenze (N, ) bestimmt
wird. Abb. 2.3 zeigt den nach Gl. (2.13) berechneten Verlauf der Ladungstragermobilitét in
Abhéngigkeit der Potentialbarriere @&, fur unterschiedliche KorngroBen G bei einer
Ladungstragerdichte von 10'° cm™. Besonders hervorzuheben ist die drastische Abnahme der
Mobilitat unter 1 cm?/Vs fiir Kristallite von 10 nm bei einer Potentialbarriere von 0,1 eV.
Zwar liegen typische Werte fir @, in Schichten stark entarteter TCOs im Bereich von
0,01 eV [55] bis 0,1eV [81], fur Halbleitermaterialien mit geringer Ladungstragerdichte
wurden jedoch experimentelle Werte von 0,1 eV [82] bis zu 1,5 eV ermittelt [83].

Bezuglich ihrer elektrischen Eigenschaften kann man eine Potentialbarriere als zwei in
Reihe geschaltete Schottky-Kontakte auffassen [84]. Der Leitungsmechanismus durch solche
Korngrenzen ist somit stark temperaturabhéngig. Wahrend der Ladungstransport bei geringen
Dotierungen bzw. hohen Temperaturen thermisch aktiviert ist (Schottky - Emission bzw.
thermische Elektronenemission), wird der Transport bei tiefen Temperaturen bzw. einer
schmalen und energetisch hohen Potentialbarriere als Tunneln der Ladungstrager durch die
Potentialbarriere gedeutet [83].
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Abb. 2.3. Einfluss der Hohe der Potentialbarriere @, auf die Mobilitat bei unterschiedlicher
KristallitgroRe G (berechnet nach GI. (2.13)) [85].

Hinsichtlich der chemischen Zusammensetzung des Schichtmaterials lassen sich im Falle
von TCO-Materialien drei prinzipielle Arten von Korngrenzen unterscheiden (bez. tblicher
Modelle von Korngrenzen in Metallen bzw. Halbleitern s. [86]):

1. Bei weitgehend homogener Verteilung der Defekte (z. B. reines, undotiertes SnO,,
s. Kap. 2.2.2) stellen Korngrenzen lediglich eine Fehlordnung im Kiristallgitter dar.
Auch solche Fehlordnungen fungieren jedoch als Haftstellen fir Ladungstrager,
welche an den Korngrenzen immobilisiert werden und eine Potentialbarriere ausbilden.
Der Einfluss dieser Art der Korngrenzenstreuung ist jedoch nur von Bedeutung, wenn
die KristallitgroRRe kleiner ist als die mittlere freie Weglange der Ladungstrager, d. h.
unter 10 nm. Die Breite solcher Korngrenzenbereiche wird in der Literatur hdufig mit
deutlich weniger als 1 nm angegeben [75].

2. Im Falle herkdmmlicher TCO-Schichten, d.h. Zweikomponentensystemen mit
geringem Gehalt einer Dotand-Komponente (z. B. In,03:Sn, Ublicherweise 6 Atom%
Sn, s. Kap. 2.2.1), kann es an Korngrenzen zu einer Segregation von Dotandatomen
kommen unter der Annahme, dass der Gehalt der Dotandatome in den Korngrenzen
nicht deren Léslichkeitsgrenze in dem Wirtsmaterial Gbersteigt, d. h. es nicht zu einer
Phasenseparation kommt. Diese Segregation hat zur Folge, dass das Bulk-Material der
Kristallite an Dotand verarmt und das Material der Korngrenzen eine erhéhte Zahl an
ionisierten  Storstellen aufweist, was letztendlich zu einer Anderung der
Ladungsdichteverteilung [86] und einer damit einhergehenden erhdhten Streuung der
Ladungstrager in diesem Bereich flhrt [87]. Neben der Segregation beabsichtigt
hinzugefiigter Dotanden kann auch eine Variation des O-Gehaltes an der Oberflache
von Kiristalliten die Ursache von Haftstellen fur Ladungstrager darstellen [88]. Der
Bereich der Korngrenzen kann in diesem Fall eine Breite von 1nm deutlich
uberschreiten [89].



Kapitel 2 Grundlagen transparenter leitfahiger Schichten 16

3. Handelt es sich bei dem Schichtmaterial um stéchiometrische Phasen ternarer Systeme
(z. B. CdSn0Oy4, s. Kap. 2.2.4), kann es an den Korngrenzen nicht nur zu einer
Segregation eines Metallkations kommen, sondern vielmehr zur Phasenseparation
unter Ausscheidung einer thermodynamisch stabilen Zweitphase. Zusétzlich kann
unterschieden werden, ob die ausgeschiedene Zweitphase amorph oder kristallin
vorliegt. Der nun beobachtete Gesamtwiderstand ergibt sich dann als Summe der
Einzelwiderstande von in Reihe geschalteten separierten Phasen. Ist eine der Phasen
elektrisch isolierend und belegt zudem die Oberflache von leitfahigen Kristalliten, ist
die Leitfahigkeit durch die Schicht erheblich gestort. Die Breite dieser Art von
Korngrenzen kann unter Umsténden, je nach KristallitgroRe der Hauptphase, bis zu
einigen 10 nm betragen.

Zumeist liegt in realen Systemen eine Mischung der drei oben beschriebenen Grenzfalle
vor. In kommerziellen ZnO-Pulvern wurde beispielsweise eine Segregation erheblicher
Mengen an Verunreinigungen gefunden, wobei sich die Ausdehnung der Korngrenzen auf
einige Atome beschrankt [90] oder grofie Bereiche der Kristallitoberflachen mit einer meist
amorphen Zweitphase belegt sind [91] (s. auch V in ZrO; [92], Nd in Al,O3 [93]). In Bezug
auf TCO-Materialien existiert eine Vielzahl an Veroffentlichungen, in denen eine Segregation
von Dotanden an die Korngrenzen bzw. die Ausscheidung von Fremdphasen beobachtet wird,
was in der Regel eine Verschlechterung der elektrischen Eigenschaften zur Folge hat [54,94-
96]. Andererseits fuhrt eine Ansammlung von Verunreinigungen an den Korngrenzen zu
Kristalliten hdherer Reinheit, wodurch die Anzahl der Streuereignisse innerhalb der Kristallite
abnimmt und die Relaxationszeit bzw. die Mobilitat der Ladungstréger lokal steigt [97]. Die
beabsichtigt herbeigefiihrte Segregation von Dotanden zu bestimmten Bereichen (zone-
confining process) kann auch dazu genutzt werden, die Anzahl der Defekte in Kristalliten zu
minimieren und so die Ladungstrdgermobilitat durch schichtweise Abfolge von undotiertem
und dotiertem Material um ein Vielfaches zu steigern [98]. Meist wird angenommen, dass bei
geniigend grofRen Kristalliten die Korngrenzenregionen vernachlassigbar klein sind, so dass
Korngrenzenstreuung speziell firr Schichten stark entarteter Halbleiter (N > 5 x 10" cm™) nur
einen untergeordneten Einfluss auf die Gesamtmobilitat der Ladungstréger ausuben kann [99].
Neueren Untersuchungen an heteroepitaktischen Al-dotierten ZnO-Schichten auf Saphir
zufolge wird jedoch selbst in Schichtmaterial hoher kristalliner Qualitat fir
Ladungstragerkonzentrationen  kleiner 3 x10®°cm® der Ladungstransport  durch
Korngrenzeneffekte begrenzt [100], welche auf geladene Storstellen infolge einer Segregation
von Dotandmaterial zuriickgefuhrt werden. Eine absichtliche Herbeiflihrung der Segregation
einer Fremdphase macht man sich beispielsweise bei Varistoren zu Nutze [101,102].

Neben stationdren Defekten kénnen auch tempordre Gitterschwingungen aufgrund von
optischen und akustischen Phononen die Ursache von Streuereignissen sein [103,104]. Flr
diese ergibt sich eine Temperaturabhéangigkeit geméal (PS: Streuung durch Phononen)

3

Ups T 2. (2.16)

Da reale TCO-Schichten jedoch in der Regel eine hohe Defektdichte besitzen und sich
diese Mechanismen zudem nur bei hohen Temperaturen bemerkbar machen, soll hier nicht
naher darauf eingegangen werden.
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Ein  Vergleich der beobachteten Transportphdnomene in  unterschiedlichen
TCO-Materialien lasst Bereiche von Ladungstragerdichten erkennen, in denen bestimmte
Streumechanismen vorzuherrschen scheinen [14,105] (Abb. 2.4). Diese Bereiche sind bereits
fir unterschiedliche Materialien beobachtet worden, die genauen Werte der
Ladungstragerdichten kdnnen jedoch je nach Material und Herstellungsmethode variieren. So
wird die Mobilitat der Ladungstrager fur Ladungstragerdichten kleiner ~5 x 10* cm™ von
Effekten der Korngrenzen bestimmt. Ubersteigt N den Wert von ~ 5 x 10%° cm™, bestimmen
die Transporteigenschaften des Bulk-Materials die effektive Mobilitdt, wobei im
Zwischenbereich beide Streuprozesse die elektrischen Eigenschaften beeinflussen. In
Schichten mit Ladungstragerdichten Uber 5x10®°cm® wurde beobachtet, dass
Leitungsmechanismen vor allem durch die Streuung der Ladungstrdger an ionisierten
Storstellen beeinflusst wird [106].
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Abb. 2.4. Hall-Mobilitat der Ladungstrager in Abhangigkeit der Ladungstrégerdichte in Schichten
von undotiertem ZnO (OJ) bzw. ZnO:Al (O,®), ZnO:Ga (A) und ZnO:B (M). Die durchgezogenen
Linien figs und g sind die anhand der Theorie nach Brooks [70] und Dingle [65] berechneten
Abhangigkeiten der Mobilitdt von der Ladungstragerdichte aufgrund der Streuung an ionisierten
Storstellen (,uSIS unter Beriicksichtigung eines nicht-parabolischen Leitungsbandes). Die gestrichelte
Linie 1, ¢ repréasentiert die berechnete Abhangigkeit durch Korngrenzenstreuung [105].

Ein Vergleich elektrischer Eigenschaften dinner TCO-Schichten unterschiedlicher
Kristallinitdt zeigt, dass polykristallines und epitaktisches Schichtmaterial mit einer
Ladungstragerdichte ~ zwischen 4 x10° und 7x10®cm™  praktisch  gleiche
Ladungstragermobilitat aufweisen [107,108], die Korngrenzen in diesem Bereich der
Ladungstragerdichte also eine untergeordnete Rolle spielen und die elektrischen
Eigenschaften vielmehr von der Anzahl der Verunreinigungen dominiert werden.
Andererseits kann mittels epitaktischen Wachstums oft eine hohere Homogenitat der
Dotierung beobachtet werden, ohne dass es zu einer merklichen Segregation an den
Korngrenzen kommt. In diesem Fall ist die Mobilitat aufgrund geringerer
Korngrenzenstreuung sehr viel hoher als in polykristallinem Material [109].
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Die obigen Ausfihrungen bezuglich der Streuung von Ladungstrdgern an Korngrenzen
lassen vermuten, dass eine wiinschenswert hohe elektrische Leitfahigkeit in jedem Fall eine
hohe Kristallinitdt des Materials voraussetzt. Dies scheint zumindest fur Metalle zuzutreffen,
da deren spezifischer Widerstand in amorphem Material typischerweise um einen Faktor 100
hoher ist als in kristallinem. Die Ursache hierfir liegt in der zum interatomaren Abstand
vergleichbar groflen Wellenldange der Elektronen, welche aufgrund der fehlenden
Fernordnung im amorphen Material stark gestreut werden. Im Falle von amorphem In,O;
fanden Bellingham et al. einen nur um den Faktor 2 hoheren spezifischen Widerstand im
Vergleich zu polykristallinem Material [67,110,111]. Sie ermittelten eine mittlere freie
Weglange der Leitungselektronen von 3 bis 6 nm, wahrend der interatomare Abstand
lediglich 0,2 nm betrug. In diesem Fall andert sich das Stérpotential, welches auf ein Elektron
wirkt, sehr oft in der GréRenordnung der freien Weglénge, wéhrend die resultierende Stdérung
der Elektronen durch die Unordnung des amorphen Zustandes minimal ist.

2.1.1.4 Defekte und Dotierung

Die Konzentration von Ladungstrdgern im Leitungsband eines Festkorpers wird im
Wesentlichen von dessen Bandliicke E; in Abhangigkeit der Fermi-Energie E. bestimmt. In
einem perfekten stéchiometrischen Halbleiter mit grof3er Bandliicke (E, > 3,1 eV) liegt das
Fermi-Niveau in der Mitte zwischen Valenz- und Leitungsband, bei Raumtemperatur ist also
keine elektrische Leitfahigkeit beobachtbar. Durch das Einbringen von Defekten in das
Kristallgitter ist es jedoch mdglich, Storstellenniveaus dergestalt zu erzeugen, dass diese
entweder energetisch unmittelbar unterhalb des Leitungsbandes liegen oder sich in diesem
befinden, bei hoher Konzentration gar ein Storstellenband ausbilden. Koénnen sich die
Elektronen in diesem Band frei bewegen, ist der Halbleiter entartet und zeigt eine den
Metallen dhnliche elektrische Leitfahigkeit, auch bei Raumtemperatur.

Der Einfluss der Dotierung auf die Bandstruktur des Wirtsmaterials ist in Abb. 2.5
schematisch am Beispiel des In,03:Sn (bzw. In,03.,/1n,xSnx03) dargestellt [112]. Sowohl
Sauerstofffehlstellen als auch die Substitution von In** durch Sn*" generieren fiir kleine x
Donatorniveaus direkt unterhalb des Leitungsbandes, das Ferminiveau E_ liegt also noch
innerhalb der Bandlicke. Durch die geringe Aktivierungsenergie von ~ 0,03 eV befindet sich
auch bei Raumtemperatur eine geringe Zahl von Ladungstragern im Leitungsband. Fir groRRe
x Uberlappen einzelne Storstellenniveaus zu einem Storstellenband und die steigende
Ladungstragerdichte hebt das Ferminiveau in das Leitungsband. Der Halbleiter ist nun stark
entartet und zeigt metallisches Verhalten.

In polykristallinem Material ist die maximal erreichbare Ladungstrédgerdichte durch die
Loslichkeit der Storstellen im  Wirtsmaterial begrenzt. Wird die Loslichkeitsgrenze
uberschritten, segregieren Dotanden bzw. Defekte an den Korngrenzen und koénnen u. U.
Fremdphasen bilden. Der Begriff Storstelle umfasst jegliche Art von Defekten, die im Kristall
bzw. in polykristallinem Material vorliegen und kénnen im Falle intrinsischer Storstellen auf
intrinsische Verunreinigungen des Materials bzw. eine Abweichung der Stochiometrie
zurlickgefuhrt werden. Demgegeniber versteht man unter extrinsischen Storstellen das
Einbringen von Fremdatomen in das Wirtsmaterial, was sowohl beabsichtigt als auch
unbeabsichtigt geschehen kann.
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Abb. 2.5. Schematische Darstellung des Einflusses von Stérstellen auf die Bandstruktur von In,O3 bei
unterschiedlichem Gehalt an Sn-Dotand und Sauerstofffehlstellen [62,112].

Die in 0blicherweise zur Verwendung kommenden n-typ TCO-Materialien (bezlglich
spezifischer Dotanden herkémmlicher TCOs s. Kap. 2.2) ablaufenden Mechanismen der
Ladungstragergenerierung umfassen zum einen die Dotierung mit im Vergleich zum
Wirtsmaterial hdherwertigen Kationen bzw. Anionen und zum anderen die Generierung einer
Unterstochiometrie bezlglich des Sauerstoffs. Bei der Substitution eines Kations des
Wirtsmaterials durch ein um eins héherwertigen andersartigen Kation wird zur Beibehaltung
der Ladungsneutralitat ein Elektron an das Kristallgitter abgegeben. Analog erfolgt die
Elektronenabgabe bei der Substitution eines Sauerstoffatoms durch negativ einwertige Atome
(Halogen). Entscheidend fur die Aktivitdt der Dotanden ist dabei deren effektiver bzw.
storungsarmer Einbau in das Kristallgitter des Wirtsmaterials. So wurde beobachtet, dass
Dotanden nur in kristallinem Material aktiv zur Erhéhung der Ladungstragerdichte beitragen,
in amorphem Material hingegen lediglich als neutrale bzw. ionisierte Storstellen fungieren
und elektrisch inaktiv bleiben [110,113]. Der Einbau eines Dotandatoms in einen
Kristallgitterplatz des Wirtsmaterials ist also eine Voraussetzung fir dessen elektrische
Aktivitat im Gesamtsystem. In terndren Materialien wie z. B. Cd,SnQ, ist es zudem moglich,
dass es bei leichter Abweichung von der ldealstéchiometrie und der Belegung eines
Cd-Platzes durch ein Sn-Atom zu einer Selbstdotierung des Materials kommt [114].

Zusétzlich zu dem einfachen Modell der Substitution wurde auch vielfach uUber die je
nach Dotierungsgrad vorliegende Bildung neutraler Komplexe bestehend aus Dotand und
Sauerstoff spekuliert, welche u. U. nur nach Reduktion in ionisierter Form vorliegen und zur
Leitfahigkeit beitragen konnen [106,115,116].

Generell sind die elektrischen Eigenschaften abgeschiedener TCO-Schichten stark von
der wéhrend der Schichtausbildung vorhandenen bzw. wahrend einer Nachbehandlung
eingesetzten Atmosphédre abhéngig. Durch eine Abscheidung von TCO-Schichten bei
niedrigem Sauerstoffpartialdruck oder durch eine nachtragliche Behandlung in reduzierender
Atmosphére wird auch im Falle undotierter TCO-Schichten eine elektrische Leitfahigkeit
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beobachtet, wobei die Reduktion die Kristallinitdt der Schicht nicht beeinflussen und
mdoglichst nicht bis zu den Elementen fiihren sollte. Diese Sensibilitdt der elektrischen
Eigenschaften auf den Sauerstoffgehalt der Schicht beruht auf einer Unterstéchiometrie
bezuglich des Gehaltes an Gittersauerstoff und wird h&ufig auf das Vorliegen von
Sauerstofffehlstellen im Kristallgitter zurtickgefiihrt [117-120]. Als Folge der Behandlung
einer TCO-Schicht unter reduzierenden Bedingungen (z. B. CO/CO; [106], N2/H;) sind
jedoch auch andere Reaktionen denkbar (in Kréger-Vink-Notation):

1. Aktivierung von neutralen Komplexen (hier am Beispiel von In,O3:Sn [106])
(2Sn,,"O)* «>2Sn; +1/20,(g)+2¢' (2.17)
2. Erzeugung von Sauerstofffehlstellen V3" aus Gittersauerstoff O,

0, >V +1/20,(g)+2¢€’ (2.18)

3. Einlagerung von H; bzw. atomarem H in das Kristallgitter [121]
4. Entfernung von Losungsmittelresten aus Poren [122]
5. Entfernung von an den Korngrenzen chemisorbiertem Sauerstoff bzw. Wasser [88]

Die anhand von Gleichung (2.18) erwartete Dotierungseffizienz von zwei Elektronen pro
Sauerstofffehlstelle konnte in der Praxis nicht bestdtigt werden. Bellingham et al.
beobachteten in ITO-Schichten, dass nur etwa 10% der Sauerstofffehlstellen in der Lage sind,
zwei Elektronen an das Leitungsband abzugeben [123] und auch in anderen Systemen ist die
Ladungstragerdichte oft hoher als die Anzahl der Sauerstofffehlstellen [124]. Dartiber hinaus
handelt es sich bei Sauerstofffehlstellen nach theoretischen Berechnungen um Storstellen mit
tiefliegenden Donatorniveaus (deep donors) [125,126].

Das Ph&dnomen der intrinsischen n-Typ Leitfahigkeit undotierter Oxide z. B. der Metalle
Zn, Sn, In und Cd wurde meist natrlichen Defekten, wie beispielsweise im Falle des ZnO
Sauerstoff- oder Zinkfehlstellen, bzw. Sauerstoff- und Zink-Zwischengitteratomen,
zugeschrieben [127]. Nach theoretischen Berechnungen [128] scheinen natlirliche Defekte in
Zn0O, die durch den unbeabsichtigten Einbau von Verunreinigungen verursacht werden,
jedoch nicht in dem bisher angenommenen Malle fir die beobachtete Leitfahigkeit
verantwortlich zu sein. Gerade durch Behandlung unter Formiergas kann es, analog zu einer
H.-Plasmabehandlung [129], zu einer Einlagerung von H; in das Schichtmaterial kommen.
Von vielen Verbindungshalbleitern (z. B. ZnSe, GaN) ist bekannt, dass ein Einbau von
Wasserstoff zu einer Kompensierung der Leitfahigkeit fuhrt, da der Donator-
/Akzeptorlibergang von atomarem Wasserstoff in diesen Materialien inmitten der Bandliicke
liegt [130]. Die Entdeckung, dass dieser Ubergang auf einer absoluten Energieskala in
unterschiedlichen Materialien eine universell giltige energetische Lage einnimmt [131],
macht die Funktion des Wasserstoffs abhéngig von der Bandstruktur des Wirtsmaterials.

In Oxiden mit hoher Elektronenaffinitat wie ZnO, SnO,, In,03 [121,132], TiO, [133] und
PbTiO; [134] liegt das durch Wasserstoff erzeugte Storstellenniveau (ber dem
Leitungsbandminimum und fungiert demgemal als flacher Donator. Gerade fiir PbTiO;
zeigten Berechnungen, dass der Einbau von Wasserstoff durch Anbindung eines Protons an
Gittersauerstoff unter Ausbildung einer Hydroxylgruppe realisiert wird [134], was auch
anhand von FTIR-Messungen an SrTiO; [135] und durch Experimente an ahnlichen
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Materialien bestétigt werden konnte [136,137]. Bereits in den 1950er Jahren wurde in ZnO
eine Steigerung der Leitfahigkeit mit zunehmendem H,-Gehalt beobachtet [138,139] und vor
allem neuere Arbeiten konnten die Funktion als flacher Donator von in ZnO und andere
Verbindungen eingelagertem Wasserstoff sowohl theoretisch voraussagen [133] als auch in
der Praxis bestatigen [132,140,141]. So liegt die Vermutung nahe, dass eine
Leitfahigkeitserhéhung nach Formiergasbehandlung nicht nur auf die Generierung von
Sauerstofffehlstellen, sondern die Ladungstrédgergenerierung vielmehr auf eine Einlagerung
von Wasserstoff im Sinne einer Wasserstoff-Dotierung unter Bildung von Komplexen der
Form (OyH,)" =zurlckzufiihren ist [142]. Diese Vermutung konnte wu. a. durch
Elektronspinresonanz-Messungen an H-dotierten ZnO-Schichten bestatigt werden [143]. Wie
Untersuchungen von Diffusionsprozessen in ZnO zeigten, weisen diese OH-lonen geringe
lonisierungsenergien auf [144]. Eine weitere mdgliche Funktion von Wasserstoff in ZnO ist
die Passivierung von Akzeptorzentren [145]. Erhohte Wasserstoffkonzentrationen wurden
demgemal bereits in zahlreichen gesputterten TCO-Schichten anderer Materialien beobachtet.

Abschlielend bleibt noch zu erwéhnen, dass Defekte in Halbleitern quantenmechanisch
betrachtet die Struktur des Bandlickenbereichs beeinflussen. Dieser Umstand macht sich
insbesondere beziglich des optischen Verhaltens in der N&dhe der Bandkante durch
Phanomene bemerkbar, wie sie in Kap. 2.1.2.3 beschrieben werden. Die elektrische Leitung
in amorphen Halbleitern bzw. in solchen eingeschrénkter Kristallinitat verbunden mit hoher
Storstellendichte erfolgt gemal Mott aufgrund der hohen Zustandsdichte am Fermi-Niveau
nach einem Hupfmechanismus der Ladungstrdger [146]. Bei diesem sog. variable-range
hopping der Ladungstrédger von einem lokalisierten Zustand in der Nahe des Fermi-Niveaus
zum né&chsten handelt es sich um ein quantenmechanisches Tunneln, welches durch Phononen
unterstitzt wird [147]. Die rdumliche und energetische Reichweite der Tunnelprozesse ist
stark temperaturabhéngig und demgemaR ergibt sich fur die elektrische Leitfahigkeit in
diesem Falle die Abhangigkeit

o(T)oc exp[— T%j : (2.19)

wobei A eine Konstante darstellt. Die starke Lokalisierung der Ladungstrager innerhalb der
Mobilitatsliicke (fir weitere Ausfuhrungen s. Kap. 2.1.2.3) macht sich durch deren hohe
effektive Masse und der damit einhergehenden geringen Mobilitdt in diesem Bereich
bemerkbar. Die nach einem Modell von Singh berechneten effektiven Elektronenmassen
beispielsweise fur wasserstoffdotiertes amorphes Silicium (a-Si:H) liegen im Bereich von
M ber = 6,3 - 7,1 Mo [148] (vgl. mer = 0,3 Mo im Falle des degenerierten Elektronengases in
kristallinem In,03:Sn, ITO [50]).

2.1.1.5 Austrittsarbeit

Durch die Stérung der kristallografischen Symmetrie an der Oberflache eines Festkorpers
treten dort elektronische Zustdnde auf, die eine verénderte Dichte und demzufolge eine
verénderte Ladung oberflachennaher Schichtanteile zur Folge haben [149]. Aufgrund der
dadurch ausgebildeten Raumladungsrandschicht (Dipolschicht) der Oberflache kommt es zu
einer Krimmung des Potentials der Oberflachenzustande (Bandverbiegung) und es bedarf der
Uberwindung einer zusatzlichen Energieschwelle, um ein Elektron vom FestkGrperinneren
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uber die Oberflache nach auBen abzufuhren. Diese charakteristische Leistung wird als
Austrittsarbeit (¢) bezeichnet, deren Ermittlung wichtige Erkenntnisse Uber den
elektronischen Zustand von Oberflachen liefern kann.

Die Austrittsarbeit wird im Allgemeinen definiert als die Differenz zwischen
Fermienergie an der Oberflaiche und der Energie des Vakuums. In Metallen und stark
entarteten Halbleitern hoher Ladungstrédgerkonzentration gilt

¢=Eya —Ee. (2.20)

Im Falle typischer Halbleiter befinden sich im Bereich des Fermi-Niveaus normalerweise
keine Zustdnde. Zur Definition der Austrittsarbeit werden zu diesem Zweck die GroRen
Elektronenaffinitdt (y, Abstand zwischen Leitungsbandkante und Vakuumniveau) und
lonisierungsenergie (I, Abstand zwischen Valenzbandkante und Vakuumniveau) eingefihrt.
Werden zusétzlich die oben erwahnte Bandverbiegung eAV und die Energie der Bandkanten
E. und E, im Inneren des Festkdrpers (Index i) bertcksichtigt, folgt fur die Austrittsarbeit
(s. Abb. 2.6 [150])

¢ =Eya —Er =y +(Ec —Eg); +eAV (2.21)
bzw.
¢p=1—-(Er —E,), +eAV;. (2.22)
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Abb. 2.6. Schematische Darstellung des Potentialverlaufs im Oberflachenbereich von Halbleitern mit
Verdeutlichung der Bandverbiegung aufgrund der Ausbildung einer Dipolschicht in Oberflachenndhe.
Zur Erklarung der Zeichen siehe Text (nach [150]).

DemgemaR lasst sich eine Anderung der Austrittsarbeit auftrennen in Anteile der
Dipolbelegung der Oberflache, also eine Anderung von y bzw. 1, Anteile der
Bandverbiegung, beschrieben durch eAV, und Anteile der Lagen von Valenz- und
Leitungsband relativ. zum Fermi-Niveau des Festkdrperinneren, beschrieben durch
(Ec —E), bzw. (E- —E,),. Wahrend die beiden erstgenannten Anteile vor allem durch
eine Anderung der chemischen bzw. kristallografischen Beschaffenheit der Oberfliche, wie
z. B. adsorbierte Spezies, Gitterstérungen, kristalline Orientierung und Verunreinigungen
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beeinflusst werden, ist der letztgenannte Anteil im Wesentlichen von der Zusammensetzung

des Festkorpers abhangig.

2.1.2  Optische Eigenschaften

Die Transparenz im sichtbaren Spektralbereich ist neben der elektrischen Leitfahigkeit die
namensgebende Eigenschaft von TCOs. Analog zu den elektrischen Eigenschaften von TCO-
Schichten (s. Kap. 2.1.1.2) werden auch die optischen Eigenschaften von Parametern wie der
Ladungstragerdichte, der effektiven Masse der Ladungstrager und deren Relaxationszeit

mafgeblich beeinflusst.

Abb. 2.7 zeigt ein typisches Transmissions-, Reflexions- und Absorptionsspektrum einer
TCO-Schicht auf Glas. Bei ndherer Betrachtung der Spektren lassen sich funf Hauptmerkmale
(A bis E in Abb. 2.7) der optischen Charakteristik erkennen.
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Abb. 2.7. Transmissions-, Reflexions- und Absorptionsspektrum einer ITO-Schicht auf Glas.
A . Plasmawellenliange, A: Fundamentale Absorption, B: Plasmawellenlange, C: Absorption, D:

Reflexion, E: Transmission (Dielektrikum, Erlauterungen siehe Text).

Fur Wellenlangen unter 500 nm bzw. Energien tber 2,5 eV macht sich die fundamentale
Absorption an der optischen Bandliicke des TCO-Materials durch drastische Zunahme der
Absorption bzw. Abnahme der Transmission bemerkbar (Punkt A). Beim Ubergang zu
Punkt B verhalt sich der Halbleiter wie ein Dielektrikum und besitzt in diesem Bereich
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aufgrund eines geringen Wertes des Absorptionskoeffizienten eine hohe Transmission.
Schichtdickenabhéngige Interferenzen fiihren zu Oszillationen im Transmissions- und
Reflexionsspektrum. Wéhrend die Transmission mit steigender Wellenlange abnimmt, kommt
es ab Punkt C zu einem Anstieg der Reflexion und Absorption. Die Lage des Maximums der
Absorption in Punkt D ist gleichzeitig die Wellenldange des Schnittpunkts von Transmissions-
und Reflexionskurve und wird als Plasmawellenlange A4, bzw. Plasmakante bezeichnet.
Diese tritt auf, wenn die Frequenz des einfallenden Lichtes mit der Resonanzfrequenz des sich
im Leitungsband befindlichen Elektronengases (Plasma) Ubereinstimmt. Bei dieser
Wellenlange ist der Energietransfer zwischen der elektromagnetischen Strahlung und dem
Elektronengas am groRten, die Absorption ist hier maximal. Fir langere Wellenldngen bis in
den IR-Bereich (Punkt E) wird das optische Verhalten von TCO-Schichten weitgehend von
den Eigenschaften der freien Leitungselektronen beeinflusst, die Schichten zeigen analog zu
Metallen eine hohe Reflexion. Demgemal ist der transparente Bereich einer TCO-Schicht
zum UV-Bereich hin durch die optische Bandliicke und gegentiber dem IR-Bereich durch die
Plasmakante begrenzt.

Zur mathematischen Simulation der oben erwahnten Vorgange ist es je nach
Energiebereich notwendig, unterschiedliche Modelle heranzuziehen. Wéahrend das Verhalten
im Bereich des IR bis hin zum Sichtbaren von freien Elektronen gepragt wird und demnach
das Drude-Modell des freien Elektronengases herangezogen werden kann, erfolgt die
Beschreibung der Vorgange an der Bandliicke unter Einbeziehung der Quantenmechanik.
TCOs reprasentieren also eine Gruppe von Materialien, fir deren Beschreibung sowohl das
klassische Teilchenmodell als auch gquantenmechanische Vorgénge bertcksichtigt werden
mussen.

Im Folgenden soll nun genauer auf die einzelnen Bereiche in Abb. 2.7 eingegangen
werden, die Einflisse einzelner elektrischer Parameter auf das optische Verhalten von TCO-
Schichten werden in Kap. 2.1.3 naher behandelt. Die hier aufgefuhrten Gleichungen sollen
allgemeine Zusammenhénge der spezifischen GroRen verdeutlichen, fur ausfuhrliche
Herleitungen sei auf entsprechende Literatur verwiesen [152].

2.1.2.1 Einfluss des freien Elektronengases

Im Bereich grofRer Wellenldngen (sichtbar bis IR) erfolgt die Beschreibung der optischen
Eigenschaften von TCO-Schichten analog zu denen der Metalle zweckméRigerweise mittels
des Drude-Modells [58]. In diesem klassischen Modell werden Elektronen als ein Gas von
ununterscheidbaren Partikeln angenommen, die untereinander elastische StoRe ohne
weitreichende Coulomb-Wechselwirkung ausiiben. Die Elektronen befinden sich vor und
nach einem Stol3 im thermischen Gleichgewicht, die Relaxationszeit z beschreibt die mittlere
Zeit zwischen zwei Kollisionen. Die Atomrimpfe des Kristallgitters werden als stationar
angenommen; ihre positive Ladung kompensiert die der Elektronen.

Die Wirkungsweise eines elektromagnetischen Feldes auf einen Festkdrper wird durch
dessen  Permittivitdt beschrieben und gehorcht den Maxwell-Gleichungen  flr
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elektromagnetische Strahlung. Die Losung der sich aus diesen Beziehungen ergebenden
Wellengleichung unter Beriicksichtigung der Dispersion von Permittivitit und
Brechungsindex eines Materials flihrt zu *

e(w)=¢ —ig, und A(w)=n+ix=,¢() (2.23)

fir die komplexe Permittitivdt £(w) (mit & und ¢, als Real- und Imaginarteil der
Permittivitat) und den komplexen Brechungsindex A(w) eines Materials (mit n und x als
Brechungsindex und Extinktionskoeffizienten) mit der Kreisfrequenz @ der einfallenden
Strahlung ?. Der Imaginarteil &, der Permittivitat ist ein dimensionsloses MaR der Absorption
und am ehesten mit den mikroskopischen optischen Eigenschaften eines Festkorpers
verknilpft. Der Extinktionskoeffizient ist ein MaR fir die Schwéachung, die eine einfallende
Welle bei der Durchdringung durch ein Material erfahrt. Diese ist gemal den Gl. (2.24) und
(2.25) frequenzabhangig.

g, =n? - i’ (2.24)

&, =2NK (2.25)

In der Praxis ist es moglich, n und x anhand der aus den Fresnelschen Gleichungen
abgeleiteten Gl. (2.26) durch Messung der Reflexion und Transmission zu berechnen. Diese
Beziehungen gelten unter senkrechtem Einfall auf eine planparallele Platte mit zwei
identischen Grenzflachen.

(n-1) +x? 4n
R= , T = 2.26
(n+1)* +x? (n+1) +x? (2:20)

Der Einfluss eines elektrischen Wechselfeldes auf ein freies Elektronengas fiihrt geman
Drude zu der Beziehung

Ne?
goM [@* —(iw!7)]

clw)=¢, — (2.27)

flr die komplexe Permittivitat und

! Das Symbol « wird Ublicherweise als Absorptionsindex bezeichnet und der Absorptionskoeffizient (liblicherweise k)
betrégt dann k =nx. Im Folgenden dient die Verwendung des Symbols « fiir den Absorptionskoeffizienten lediglich der
besseren Unterscheidung vom bereits eingefiihrten Wellenvektor k aus Kap. 2.1.1.1.

% Fiir die Frequenz gilt
2
A

@
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_ Né’r s 1+iwr
m(l-iwr) °° 1+w?c?

&(w) (2.28)

fur die frequenzabhéngige spezifische Leitféhigkeit o(w) . Hierbei ist o, die bereits in
Kap. 2.1.1.2 eingefuhrte spezifische Gleichstromleitfahigkeit. Im Bereich hoher Frequenzen,
d. h. fur @z >>1, gilt folgende Néherung:

2 2
G(0)= & iNeT (2.29)
maw-t m o

Hier wird deutlich, dass die frequenzabhangige Leitfahigkeit flir oz >>1 durch den
Imaginarteil bestimmt wird und somit beinahe unabhé&ngig von der Relaxationszeit ist. In
diesem Fall ist es sinnvoll, die Ergebnisse nicht durch die komplexe Leitfédhigkeit sondern
anhand der komplexen Permittivitat darzustellen. Unter Berlicksichtigung einer Polarisation
des Elektronengases durch das Wechselfeld der elektromagnetischen Strahlung folgt dann fir
die komplexe Permittivitat

47 -Ne?/m”

é‘(a)) 21—m.

(2.30)

Aus Gl. (2.30) ist ersichtlich, dass der Realteil der Permittivitdat als Funktion der
Frequenz einen Nulldurchgang hat. Ist der Realteil der komplexen Permittivitat eines
Materials negativ, folgt gemaR der Dispersionsrelation fur elektromagnetische Wellen
(w’s(w) =c’k?) eine imaginare Wellenzahl k und damit ein exponentielles Abklingen der
Wellen im Medium. Folglich kommt es so zu einer Totalreflexion der Strahlung. Erflllt die
Frequenz der einfallenden Strahlung die Bedingung

2
ot > 27 Ne (2.31)
m

mit 7 — oo, ist die Permittivitat positiv und reell und die Leitungselektronen kdnnen der
hochfrequenten elektromagnetischen Strahlung nicht folgen. Das Material erscheint bei der
entsprechenden Wellenléange transparent und verhélt sich wie ein Dielektrikum (Abb. 2.7,
Bereich B).

Im Bereich kleinerer Frequenzen wechselt der Realteil der Permittivitat bei einer
charakteristischen Frequenz «, das Vorzeichen. Diese Nullstelle ist bekannt als
Plasmafrequenz bzw. Plasmawellenlange und betragt

2
0, = 2/1”0 _ [ NeT (2.32)
p m

Bei dieser Frequenz der klassischen, ungedampften Oszillation eines Plasmas kommt es
zu einem Ubergang vom Bereich hoher Transmission zu dem hoher Reflexion (Abb. 2.7,
Bereich D). Ubersteigt die Frequenz der einfallenden elektromagnetischen Strahlung die
Plasmafrequenz, ist die TCO-Schicht transparent (& >0), fir o <w, bzw. 2> 1, zeigt sie
eine hohe Reflexion (&, <0).
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2.1.2.2  Optische Bandliicke

Wie in Abb. 2.7 zu erkennen ist, nimmt die Absorption fir Wellenlangen im Bereich A stark
zu. Dieser sprunghafte Anstieg der Absorption ist auf einen elektronischen Ubergang vom
Valenz- in das Leitungsband zuriickzufuhren. Die energetische GroRe E, dieser optischen
Bandliicke beeinflusst die Lage der Absorptionskante bei Wellenlangen des nahen UV-
Bereichs. Um eine ausreichende Transmission im Sichtbaren zu gewahrleisten, sollte diese
daher mindestens 3,1 eV (= 400 nm) betragen.

Neben der Grofle der Bandlicke (s. Kap. 2.1.1.1) ist auch die relative Lage von
Valenzbandmaximum und Leitungsbandminimum in Richtung des k -Vektors fur das
optische Verhalten eines Materials von Bedeutung. Prinzipiell unterscheidet man zwischen
direkter und indirekter Bandliicke. Trifft elektromagnetische Strahlung mit gentigend hoher
Energie auf einen Festkorper, werden Elektronen vom Valenzband in hohere freie
Energiezustdande des Leitungsbandes angeregt. Im Wellenlangenbereich des optischen
Spektrums ist der Impuls bzw. der Wellenvektor k eines Photons sehr viel kleiner als der
Wellenzahlenbereich der ersten Brillouin-Zone. Quantenmechanisch erlaubte optische
Ubergange finden gemaR der sich aus den Blochfunktionen ergebenden k -Auswahlregeln
ausschlieRlich unter Impulserhaltung statt (vertikaler bzw. direkter Ubergang), bei einer
direkten Bandliicke befinden sich also Valenzbandmaximum und Leitungsbandminimum bei
gleichem k -Wert (s. Abb. 2.8, ().

Ist bei dem optischen Ubergang zusatzlich ein Phonon (Quant der Gitterschwingung)
beteiligt, kann es zu einem indirekten Ubergang (Abb. 2.8, (b)) unter Anderung des
k -Vektors kommen. Ein Phonon absorbiert nur sehr kleine Energien, kann aber einen dem
Elektron vergleichbaren Impuls absorbieren. Dieser Uberschussimpuls wird wahrend des
Ubergangs an das Gitter (bertragen bzw. von diesem absorbiert. Da indirekte Uberginge
aufgrund der Phonon-Abhéngigkeit stark temperaturabhangig sind, sind sie bei tiefen
Temperaturen nicht zu beobachten.

Ubersteigt die Energie der auf ein Material einfallenden elektromagnetischen Strahlung
der Frequenz «, den Grenzwert von E;, =hw,, kommt es zu einer kontinuierlichen
optischen Absorption. Unter der Annahme einer isotropen parabolischen Bandkrimmung
nahe der Grenze der Brillouin-Zone besteht die Madoglichkeit, den Imaginar- (bzw.
Absorptions-) teil der Permittivitat &, gemal

o’e,(w) < (ho-E)* (2.33)

anzundhern [34,151]. Dabei ist der Exponent x abhingig von der Art des Ubergangs.
Entsprechend den k-Auswahlregeln ergibt sich im Falle eines direkten Ubergangs ein
Exponent von x = 1/2, im Falle eines indirekten Ubergangs betragt x = 3/2 [152].
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(@) (b)

-~ Bandkante des Leitungsbandes

Abb. 2.8. Schematische Darstellung von (a) direktem und (b) indirektem Ubergang in einem
Halbleiter. Die Frequenz oy bestimmt die Energieliicke E, des direkten Ubergangs, der indirekte
Ubergang findet unter Beteiligung eines Phonons mit der Frequenz Q und dem Wellenvektor k. statt
[35].

2.1.2.3 Optische Ubergiinge in Materialien hoher Storstellendichte

Bisher wurde davon ausgegangen, dass Licht mit hochkristallinem Material wechselwirkt.
Im Falle kristalliner Festkorper sind die Bandkanten aufgrund der Translationsperiodizitét des
Kristalls scharf abgegrenzt, innerhalb der Bandliicke existieren keine elektronischen Zustande
(Abb. 2.9 (a)). Ist die Periodizitdt der Gitteratome eines Kristalls jedoch aufgrund von
Verunreinigungen oder geringer Kristallinitat gestort, existiert nach Anderson [153] eine hohe
Zahl lokalisierter Bandauslauferzusténde, die Uber das gesamte Material ausgedehnt sind und
somit die Ladungstragermobilitat einschréanken. Diese sog. Anderson-Lokalisierung [154] hat
zur Folge, dass das Valenzband durch eine sog. Mobilitatsliicke (mobility gap) vom
Leitungsband getrennt ist, wahrend sich innerhalb der Liicke elektronische Zustédnde befinden,
die einerseits in der Lucke lokalisiert sind (localized states), andererseits ausgehend vom
Valenz- und Leitungsband in die Licke auslaufen (tail states) und als Haftstellen fur
Ladungstrager fungieren (Zustdnde in Valenz- und Leitungsband werden in diesem Kontext
auch als extended states bezeichnet) [155]. Diese Zustande innerhalb der Mobilitatsliicke
haben ihren Ursprung in strukturellen und Koordinations-Storstellen, die sich aufgrund der
gestorten Struktur ergeben und typischerweise auf sog. dangling bonds, also freie Bindungen,
zuruckgefiihrt werden konnen (Abb. 2.9 (b)). Die Leitfahigkeit erfolgt hier, analog zu den
Ausfuhrungen in Kap. 2.1.1.4, nach thermischer oder optischer Anregung der Ladungstrager
in das Leitungsband bzw. durch einen Hupfmechanismus der Ladungstrager zwischen
lokalisierten Zustdnden (variable range hopping). Aufgrund der Vielzahl der elektronischen
Zustéande im Bereich der Bandliicke existiert im Vergleich zu geordnetem Material eine
hohere Zahl mdglicher Ubergange. So kommt es neben Band-Band-Ubergangen auch zu
Ubergangen von bzw. zu tail states bzw. localized states.



Kapitel 2 Grundlagen transparenter leitfahiger Schichten 29

(a) CRYSTAL | |
| :
3 8
EXTENDED & NO I8 EXTENDED
STATES gl STATES 15  STATES
! Z nE)=0 |Z
m: 1@
— |
m l !
€ | VALENCE BAND CONDUCTION BAND
Q E E
% \' C
5 [(b) GLASS
3 o u
c &l 18
1] Lu: |
S | EXTENDED  >i LOCALIZED |> EXTENDED
N STATES 5| STATES (5 STATES
@, n(E)>0 ::i
g} 12
I TAIL STATES :
! ¥ (URBACH S.) NI

m

v Ec
Energie E —

Abb. 2.9. Schematische Diagramme der Zustandsdichten n(E) in einem (a) kristallinen und (b)
amorphen Halbleiter in der Umgebung des Fermi-Niveaus. Innerhalb der Bandliicke gilt im Falle
kristallinen Materials n(E) = 0, im Falle amorphen Materials n(E) > 0. Leicht modifiziert nach [60].

Die energetische GroRe der Mobilitatslicke ist von der Zustandsdichte abhéngig,
wodurch es moglich ist, eine optische Bandlicke anhand der Absorption zu bestimmen. Die
Auswirkung des Effektes der durch ein Fehlen von Ordnung hervorgerufenen Lokalisierung
von elektronischen Zustdnden auf das optische Verhalten strukturell gestorter Halbleiter lasst
sich empirisch analog zu Gl. (2.33) ann&hern. Das Verhalten des Absorptionskoeffizienten in
diesem Bereich (Tauc-Bereich) beruht hauptsachlich auf Ubergangen zwischen ausgedehnten
Valenz- und Leitungsbéndern. Tauc machte die Beobachtung, dass der Absorptionskoeffizient
in diesem Fall der Beziehung

a(w) m%(ﬁa)— E,.) (2.34)

gehorcht und eine Auftragung von (eZiw)"* gegen hew mit 1/x < 1/2 eine lineare Anpassung

der Messdaten ermdglicht [156]. Diese gilt fir den Fall eines Band-Band-Ubergangs. Die
Extrapolation des linearen Bereichs liefert fiir (ahiw)"'* = 0 den Wert E, ., also die optische
Bandllcke des amorphen Halbleiters, die sog. Tauc-Lucke [157].

Fur Ubergange von tail zu extended states, also von lokalisierten Zustanden in
ausgedehnte Bander (und umgekehrt) trifft obige Beziehung aufgrund der exponentiellen
Abnahme der Zustandsdichte der tail states nicht mehr zu. In diesem Fall gilt die Beziehung

a(w) o< exp(flz—wj : (2.35)

U
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wobei die Grolke E, als Urbach Energie, tail states auch als Urbach tails bezeichnet werden
[158]. Die GroRe der Urbach Energie kann dabei als die energetische Breite der Urbach tails
angesehen und aus einer Auftragung von Ina(w) gegen 7w bestimmt werden. Nach Wood
und Tauc [159] betragt die Zustandsdichte innerhalb der Mobilitatsliicke im Falle amorpher
Chalcogenid-Glaser 10™ - 10'" cm?, also ein Wert, der zwei bis drei GréRenordnungen unter
der ublicherweise vorliegenden Storstellendichte liegt.

Aktuelle Theorien Uber das optische Verhalten amorpher Halbleiter in der Nahe der
Bandkante umfassen Modelle nach Campi et al. [160] und O’Leary et al. [161], bezliglich der
expliziten Formalismen sei an dieser Stelle auf die Literatur verwiesen.

2.1.3 Voraussetzungen fiir Transparenz und Leitfiahigkeit

Die bereits in den Kap.2.1.1 und 2.1.2 angedeutete gegenseitige Wechselwirkung
zwischen elektrischen und optischen Eigenschaften hat zur Folge, dass die Erzielung einer
gewinschten Charakteristik von TCO-Materialien in der Regel mit dem Eingehen von
Kompromissen verbunden ist. Die grundlegende Voraussetzung optischer Transparenz im
sichtbaren Spektralbereich in Richtung des UVs ist die energetische GroRe der Bandliicke,
denn diese bestimmt die einsetzende Absorption im UV-Bereich. Eine minimale GroRe von
3,1 eV ist allgemein akzeptiert, obwohl die zugehdrige Wellenlange schon im unteren Bereich
sichtbaren Lichts liegt (~ 400 nm).

Wie in Kap. 2.1.1.2 erwahnt, kann eine Erhéhung der elektrischen Leitfahigkeit durch
Erhéhung sowohl der Ladungstragerdichte als auch der -mobilitat erzielt werden (GlI. (2.8)).
Wahrend eine Erhohung der Ladungstrdgerdichte gemal der Drude-Theorie eine
Verschiebung der Plasmafrequenz (GI. (2.32)) zu kirzeren Wellenlangen zur Folge hat und
somit die Transmission im Sichtbaren gefahrdet, beeinflusst die Mobilitdt im Wesentlichen
die Intensitat der Absorption durch freie Ladungstrager. Abb. 2.10 (a) und (b) zeigt die
anhand der Drude-Theorie berechnete Abhédngigkeit der Transmission, Reflexion und
Absorption von der Ladungstragerdichte. Aus Abb. 2.10 (a) ist ersichtlich, dass es mit
steigender Ladungstragerdichte bei einer Wellenldange von 500 nm ab einem Wert von
10?* cm™ zu einem abrupten Anstieg der Absorption und einem damit verbundenen Wechsel
von transparentem zu reflektierendem Verhalten der Schicht kommt. Abb. 2.10 (b) zeigt, dass
sich die Plasmakante mit zunehmender Ladungstragerdichte in Richtung des sichtbaren
Bereichs verschiebt. Demzufolge sollte zur Aufrechterhaltung der Transmission eine
maximale Ladungstragerdichte nicht Uberschritten werden, die Leitfahigkeit lieBe sich dann
nur noch durch Erhéhung der Ladungstragermobilitat weiter steigern [62].

Nach Gl. (2.9) hangt die Mobilitat wiederum sowohl von der Relaxationszeit als auch
von der effektiven Masse der Ladungstrager ab. Simulationen zeigten, dass eine Erniedrigung
der effektiven Masse den Peak der Absorption intensiviert und zu kirzeren Wellenlédngen
verschiebt, also einen der Ladungstragerdichte vergleichbaren Einfluss zeigt und demnach
einen Grenzwert nicht unterschreiten sollte. Die Relaxationszeit der Ladungstrager befindet
sich nach GI. (2.30) im Imaginarteil der komplexen Permittivitdit £(w) und beeinflusst
folglich die Absorption. So hat lediglich eine Erhéhung der Relaxationszeit positiven Einfluss
auf die optischen Eigenschaften von TCO-Schichten, da der Anstieg der Plasmakante steiler
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wird und die Absorption an Intensitat verliert. Die Folge dieser Erkenntnis bezuglich der
Entwicklung neuer TCO-Materialien wird in Kap. 2.5 (S. 47) diskutiert.
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Abb. 2.10. (a) Nach der Drude-Theorie berechnete Transmission, Reflexion und Absorption bei einer
Wellenldnge von 500 nm in Abhéngigkeit der Ladungstrégerdichte fiir eine 300 nm dicke ITO-
Schicht mit einer Mobilitat von 50 cm?/Vs [162]. (b) Nach der Drude-Theorie berechnete Reflexion
von TCO-Schichten in Abhéngigkeit der Wellenlédnge fiir verschiedene Ladungstrdgerdichten N
(Dicke 500 nm, = 100 cm?/Vs, €, =4, m" = 0,3 my) [25].

Auch quantenmechanisch betrachtet lasst sich nach Mryasov et al. anhand von
Bandstrukturberechnungen eine Aussage Uber festkorperphysikalische Voraussetzungen fir
TCO-Eigenschaften treffen [163]. Die bereits oben erwéhnte notwendige hohe Mobilitat der
Ladungstrager erfordert demgemalR ein s-artiges Band hoher Dispersion am
Leitungsbandminimum und zudem sollte zur Erh6hung der Transparenz die Struktur des
Leitungsbandes sicherstellen, dass die Plasmafrequenz unter der des sichtbaren Lichtes bleibt.
Dies wird dadurch erreicht, dass sich das zweite Leitungsband in geniigend groRer Entfernung
zu dem untersten Leitungsband befindet, oder im Falle von Spinell-Verbindungen
beispielsweise die Energiedifferenz der s-Orbitale zwischen Kationen auf Oktaeder- und
Tetraederplatzen moglichst hoch ist [164].

Galten die bisherigen Ausfihrungen fur ,herkémmliche’ TCO-Materialien mit
kontinuierlicher Kristallstruktur, weisen Verbindungen der Gruppe der Festkorperelektriden 3
strukturelle Kavitaten und Kandle auf [165]. Als Beispiel sei hier die Verbindung Ca;2Al14033
(12Ca0-7Al,03, Mayenit) genannt, fir die kurzlich nach Wasserstoffdotierung und
UV-Bestrahlung ein Isolator-Metall-Ubergang beobachtet wurde [166], wobei die
Leitfahigkeit Bandstrukturberechnungen zufolge auf einen Hiipfmechanismus der Elektronen

3 Unter Festkorperelektriden versteht man kristalline Festkorper, in denen durch Kavitaten komplexierte Alkalimetallkationen
(oder andere einwertig geladene Kationen) vorliegen. Der Ladungsausgleich erfolgt durch ebenfalls in den Kavitaten
lokalisierte Elektronen.
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zwischen den in Kavitaten eingeschlossenen Storstellen (H® und OH") zuriickgefiihrt werden
kann [167]. Im Gegensatz zu herkdbmmlichen TCOs, bei denen aufgrund von Bandlbergangen
innerhalb des partiell gefiillten Leitungsbandes eine Transmission von 100% nicht erreicht
werden kann, sollte dies nach Medvedeva et al. fir Elektride unter bestimmten
Voraussetzungen moglich sein [168]. Abb. 2.11 gibt einen schematischen Uberblick tber die
anhand von Berechnungen hergeleitete Bandstruktur eines ,idealen’ TCOs basierend auf der
Struktur des Mayenits. Entscheidend fiir eine Transparenz im sichtbaren Spektralbereich sind
Energiedifferenzen der einzelnen Bander kleiner 1,8 eV und grélRer 3,1 eV, um optische
Ubergéange im Energiebereich sichtbaren Lichts zu vermeiden.
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Abb. 2.11. Schematische Darstellung der Bandstruktur eines ,idealen’ TCOs. Folgende Werte
gewdhrleisten eine Transparenz von 100% im sichtbaren Spektralbereich: AEr<1,8eV,
AEy > 3,1eV, AEc > 3,1 eV (in Anlehnung an [168]).

2.2 Etablierte Materialien

Aus Griinden der Effizienz und Wirtschaftlichkeit haben sich vor allem Einzelmetall-Oxide in
kommerziellen Anwendungen etabliert (s. Kap. 2.3). Zu dieser Gruppe gehdren die Oxide der
Metalle Indium, Zinn und Zink, deren Erforschung im Hinblick auf die Verwendung als
TCO-Materialien nun schon seit mehr als 50 Jahren erfolgt. Neben diesen einfachen
Metalloxiden ist Cadmiumstannat (Cd,SnQO,4) das am langsten bekannte bindre Oxid, das die
Charakteristika eines TCOs aufweist und daher auch im Rahmen dieses Kapitels vorgestellt
werden soll.

Tab. 2.1 gibt einen Uberblick (iber Eigenschaften der erwéhnten Materialien. Dabei
sollen in den folgenden Kapiteln vor allem deren kristallografische Struktur und elektrische
bzw. optische Eigenschaften beschrieben werden. Da die praktisch hergestellten Schichten
dieser Verbindungen nie vollig stochiometrisch  vorliegen, sondern je nach
Herstellungsverfahren immer einen gewissen Anteil an Sauerstofffehlstellen aufweisen, sind
diese bereits in undotierter Form mehr oder weniger elektrisch leitend. Durch das Einbringen
extrinsischer Defekte ist es zudem maoglich, die Ladungstragerdichte derart zu erhéhen, dass
nahezu metallische Leitung erreicht werden kann.
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Tab. 2.1. Ubersicht iiber fundamentale Eigenschaften der etablierten TCO-Materialien [14].

Material Kristall-  Dotanden  Spez. Widerstand  Opt. Bandliicke ~ Brechungs- Bezeichnung
struktur Qcm eV index
In,0s Bixbyit Sn, Mo ~7x107 >3,75 1,8-21 ITO, IMO
Sno, Rutil Sh, F ~3x10™ >3,8 18-2.2 ATO, FTO
Zn0O Wurtzit Al In, Ga ~1x10™ >33 18-19 AZ0O, 1Z0, GZ0O
Cd,SnO,  Spinell®  Sb, In, Y ~1x10* >2,7 20-21 CTO (:Sb, :In, 3Y)

®: In Form dunner Schichten [169,170], thermodynamisch stabile Struktur von Bulk-Material unter Normalbedingungen:
SrPbO,-Typ [171].

Neben der Art der Dotierung hat vor allem das Herstellungsverfahren erheblichen
Einfluss auf die Eigenschaften der Schichtmaterialien. Einen Uberblick gibt Tab. 2.8 in
Kapitel 2.7.

Aus Grunden der Platzersparnis soll im Folgenden nur auf wesentliche Charakteristika
der Materialien eingegangen werden, jedoch existieren fur weiterflihrende Informationen
zahlreiche Abhandlungen Uber transparente leitfdhige Schichten in Form von
Ubersichtsartikeln [9,172-178] und Biichern [7,14].

2.2.1 Indiumoxid (In,03)

Indiumoxid, in dotierter Form der wichtigste Vertreter in der Gruppe der transparenten
leitfahigen Oxide (s. u.), kristallisiert, neben einer trigonalen Hochdruckmodifikation
(Korund-Struktur, [179]), als thermodynamisch stabilere Form im kubischen Kristallsystem
(Bixbyit-, bzw. Lanthanoxid-C-Struktur [180]) mit der Raumgruppe 1a3 (Nr. 206 in [181])
und besitzt 16 Formeleinheiten pro Elementarzelle (80 Atome). Die Gitterkonstante betragt
10,117 A und die kristallografische Dichte berechnet sich zu 7,12 gcm™ [182]. Die
Anordnung der Indiumatome kann man als nahezu kubisch-dichteste Packung ansehen, in
welcher diese sechsfach von Sauerstoff koordiniert sind. Die Sauerstoffatome liegen dabei auf
den Eckpunkten von stark verzerrten Oktaedern. Wegen des Vorliegens unterschiedlicher
Indium-Sauerstoff-Bindungslangen besetzen die Indiumatome zwei kristallografisch
unterschiedliche Positionen (8b und 24d nach Wyckoff), welche in Abb. 2.12 durch jeweils
einen Koordinationspolyeder verdeutlicht sind.

Aufgrund der hohen Zahl von Atomen pro Elementarzelle, zwei nichtaquivalenter
Indiumplétze und der daraus resultierenden komplizierten Kristallstruktur, erweist sich die
theoretische Berechnung der Bandstruktur als &uf3erst schwierig. So ist es nicht verwunderlich,
dass erst Ende der neunziger Jahre erste theoretische Berechnungen veréffentlicht wurden
[183]. Abb. 2.13 zeigt die mittels der Linear-Muffin-Tin-Orbital Methode (LMTO) berechnete
Bandstruktur von reinem 1In,O3; [163]. Die Autoren fanden, dass das Valenzband
hauptsachlich von Elektronen der O2p-, das Leitungsband der In5s-Orbitale besetzt ist. Die
hohe Dispersion des Leitungsbandes flihrt zu einer niedrigen effektiven Elektronenmasse und
einer damit verbundenen hohen elektrischen Leitféhigkeit. So betrégt die aus theoretischen
Berechnungen abgeleitete effektive Elektronenmasse m per = 0,34 mo [184], wahrend sich ein
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experimenteller Wert von m'e, =0,3mo ergibt [52]. Aufgrund der bereits erwahnten
komplizierten Kristallstruktur fihrt die theoretische Berechnung der Bandlicke zu einem
Unterbefund. Die aus optischen Experimenten bestimmten Bandliicken betragen 3,75 eV fir

den direkten bzw. 2,62 eV fiir den indirekten Ubergang [185].

Abb. 2.12. Kristallstruktur von kubischem In,O3. Zur Verdeutlichung sind die Koordinationspolyeder
der beiden unterschiedlichen Indiumpositionen hervorgehoben.

Energie / eV

Abb. 2.13. Berechnete Bandstruktur von undotiertem In,05 [163].

In,03 besitzt bereits ohne extrinsische Dotierung eine gewisse elektrische Leitféhigkeit,
welche neben den kristallografischen Vorraussetzungen in der Regel auf das Vorliegen von
Sauerstofffehlstellen zurtickgefiihrt wird [106,120]. Diese erzeugen Donator-Niveaus direkt
unterhalb des Leitungsbandes, wodurch Elektronen leichter zur Leitung beitragen konnen. Bei
der Entstehung dieser Unterstochiometrie spielt neben dem Herstellungsprozess (meist unter
niedrigem Sauerstoffpartialdruck, siehe Kapitel 2.7) vor allem die Nachbehandlung der
Schichten in reduzierender Atmosphdare eine wichtige Rolle, wobei die Existenz von O-
Fehlstellen einen Einfluss auf die Bandstruktur zeigt [186].

Zusétzlich zu Sauerstofffehlstellen kann durch Dotierung mit Sn** die Leitfahigkeit um
einige GroRenordnungen erhoht werden (s. Kap. 2.1.1). In dem so entstehenden Zinn-
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dotierten Indiumoxid (indium tin oxide, ITO, InyO3:Sn) kommt es zu einer teilweisen
Substitution von In®" durch Sn** im Kristallgitter, wodurch theoretisch fiir jedes inkorporierte
Sn-Atom ein Elektron an das Leitungsband abgegeben wird, tatséchlich jedoch nicht alle
Sn-Atome elektrisch aktiv sind [187]. Neben dieser Substitution im Kationen-Gitter kann es
bei hohen Dotiergraden zur Ausbildung von neutralen Sn-O Komplexen kommen, die dann
nur noch teilweise ionisierbar sind, d.h. zur elektrischen Leitfahigkeit beitragen kdnnen, oder
gar als Streu- bzw. Haftzentren fur Leitungselektronen fungieren [106,115]. So findet man
i.d. R. fur einen Sn-Gehalt von ca. 6% die hochste Leitfahigkeit, einem Wert, der auch
gleichzeitig die, oftmals nach dem Vegard-Gesetz [188] bestimmte, Ldslichkeitsgrenze von
SnO; in dinnen Schichten von In,O3 [106] und in Bulk-Material [189] darstellt. Bei hohen
Temperaturen (1450°C) wurde in Pulverproben gar eine Loslichkeitsgrenze von bis zu
15 mol% beobachtet [190]. Fir hdhere Gehalte kommt es demgeméal zu einer Segregation
von In;Sn0s [191], In2Sn,07 [190], INsSn3012 [192] bzw. SnO,. Neben der Anderung der
elektrischen Eigenschaften hat die Dotierung mit Zinn auch eine Aufweitung des
Kristallgitters um bis zu 0,05% zur Folge [192].

Neueren Veroffentlichungen zufolge scheinen auch Ti [193] und Mo [194,195] geeignete
Dotanden fiir In;03 (In,03:Ti, ITIO bzw. In,03:Mo, IMO) zu sein, da mit ITO vergleichbare
elektrische Eigenschaften erreicht werden konnten. Daruber hinaus konnen durch den
gleichzeitigen Einbau von Sn*" und M?* (M =Ni, Mg, Zn, Cu oder Ca) in In,Os hohe
Leitfahigkeiten auch ohne Nachbehandlung unter reduzierenden Bedingungen erzielt werden
[196].

Wie schon erwahnt ist ITO aus kommerzieller Sicht einer der wichtigsten Vertreter in der
Gruppe der TCOs [172]. Dieser Umstand wird durch die immense Zahl an
Veroffentlichungen zusétzlich bestatigt. Da es vor allem als transparente Elektroden in
Display-Anwendungen Verwendung findet, erfolgt die Abscheidung zumeist mittels
physikalischer Methoden wie dem Sputtern, da hierdurch eine besonders hohe Homogenitat
und Reproduzierbarkeit der Schichten bei hohem Durchsatz erreicht werden kann (néheres
siehe Kap. 2.3). Vor allem die zunehmende Knappheit des Rohstoffes Indium und der damit
einhergehende steigende Preis stellt einen Beweggrund der Industrie dar, auf alternative
TCO-Materialien auszuweichen.

2.2.2 Zinndioxid (SnO.)

Zinndioxid kristallisiert neben einer orthorhombischen Modifikation [197] Ublicherweise in
der thermodynamisch stabilen tetragonalen Rutilstruktur (Raumgruppe P4,/mnm [198], Nr.
136 in [181]). Die Elementarzelle besteht aus 2 Formeleinheiten mit den Gitterkonstanten
a=b=4,737 A und ¢ = 3,186 A, die kristallografische Dichte betragt demzufolge 7,00 gcm™
[199]. Jedes Sn-Atom liegt in der Mitte von entlang der c-Achse kantenverknipften fast
regelmaBigen O-Oktaedern, wohingegen die O-Atome nahezu in Form eines
gleichschenkligen Dreiecks trigonal planar von drei Sn-Atomen koordiniert sind (s.
Abb. 2.14).
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Abb. 2.14. Kristallstruktur von tetragonalem SnO, mit Verdeutlichung der O-Koordinationspolyeder.

Aufgrund der einfachen Kiristallstruktur von SnO, im Vergleich zu In,O3 existiert eine
Vielzahl von Veroffentlichungen Uber theoretische Berechnungen zur elektronischen Struktur
(siehe z. B. in [200-202]). Abb. 2.15 (a) zeigt die Bandstruktur von SnO,, berechnet nach der
Methode von Tight-Binding-Hamiltonoperatoren, wobei sowohl Sn-O als auch O-O
Wechselwirkungen berlcksichtigt wurden. Die aus diesen Berechnungen ermittelte
Bandlicke von 3,6 eV stimmt gut mit experimentell ermittelten Werten Uberein [14].
Aufgrund der &hnlich grofRen Dispersion des Leitungsbandes im Vergleich zu In,O3 ergibt
sich flir dotiertes SnO, eine nahezu gleiche effektive Masse der Ladungstréger
(M"per = 0,26 Mg [184], m*exIO = 0,30 mp [203]), wobei diese aufgrund des nicht-parabolischen
Leitungsbandes von der Ladungstragerdichte abhéngt [206]. Das Leitungsband selbst besteht
dabei zu 90% aus Sn-5s-Orbitalen (s. Abb. 2.15 (b) [200]).
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Abb. 2.15. (a) Theoretisch berechnete Bandstruktur von SnO, [201]. (b) Schematische Darstellung
der Orbitalbeitrdge von Sn und O zu Valenz- und Leitungsband in SnO, [200].

Wahrend, wie allgemein angenommen, die Anzahl von Sauerstofffehlstellen im Falle des
In,O3 groRen Einfluss auf die elektrischen Eigenschaften hat, ist SnO, weniger sensibel auf
Behandlungen in reduzierender Atmosphére. Vielmehr liegt die Hauptursache fir die
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Unterstochiometrie und der damit einhergehenden intrinsischen Leitfahigkeit von undotiertem
SnO; Berechnungen zufolge in der Multivalenz des Zinns, d.h. im Vorliegen von Zinnatomen
auf Zwischengitterplatzen (interstitials, Sn;) [204]. Das Auftreten dieser Sn; flihrt einerseits
zur Ausbildung von SnO-Strukturelementen innerhalb des SnO,-Gitters (effektive
Oxidationsstufe Sn'), andererseits wird dadurch die Bildung von Sauerstofffehlstellen in der
Defektstruktur geférdert. Effektiver im Hinblick auf eine Erhohung der Ladungstrégerdichte
gestaltet sich jedoch die Dotierung mit Fremdatomen wie Sb** (antimony doped tin oxide,
ATO, SnO,:Sh), Ta>* [205] oder F". Der Einbau von Kationen erfolgt dabei analog zum 1TO
durch die Substitution von Sn-Atomen im Kristallgitter [206], wéahrend F* substitutiv einen O-
Platz einnimmt (s. Kap. 2.1.1). In der Regel liegt jedoch fir SnO,-Schichten die maximal
erreichbare Ladungstréagerdichte unterhalb derjenigen von ITO-Schichten [7], demgemaR ist
auch die maximal erreichbare Leitfahigkeit geringer.

Als einer der éaltesten Vertreter der systematisch untersuchten TCO-Schichten auf
Flachglas [207] findet SnO, vor allem in F-dotierter Form (fluorine doped tin oxide, FTO,
SnO,:F) heute vorwiegend als warmeddmmende Schicht in Isolierglédsern  flr
Gebaudeverglasungen (low-E-, bzw. K-Glas), zur Erhéhung der Effizienz auch in Verbindung
mit Metallschichten (z. B. Ag) Verwendung. Hierzu erfolgt die Schichtaufbringung
unmittelbar nach dem Herstellungsprozess des Floatglases, welches in noch heiRem Zustand
mittels eines CVD-Prozesses unter Normaldruck beschichtet werden kann. Durch diese Art
der Schichtaufbringung zeigen die FTO-Schichten eine hohe mechanische, chemische und
thermische Stabilitdt, wodurch sie auch auf Flachen zur Anwendung kommen, die der
AuRenbewitterung ausgesetzt sind. Wahrend die so erreichte optische Qualitat fur
Architekturanwendungen ausreicht, ist sie ungentigend fur optoelektronische Anwendungen.
Die hohe thermische und chemische Bestandigkeit undotierten SnO, ermdglicht darlber
hinaus dessen Einsatz in Gassensoren [208].

2.2.3 Zinkoxid (ZnO)

Zinkoxid kristallisiert vorzugsweise in der hexagonalen Wurtzit-Struktur (Raumgruppe P6;mc
[209], Nr. 186 in [181]), jedoch existiert auch eine Hochdruckmodifikation (kubisch [210]).
Die Elementarzelle des Waurtzits umfasst zwei Formeleinheiten mit den Gitterkonstanten
a=b=3253A und c=5,213 A, die kristallografische Dichte betragt 5,66 gcm™ [211].
Sowohl die Zn- als auch die O-Atome bilden hexagonal dichteste Teilgitter, wobei jedes Zn-
Atom nahezu tetraedrisch von vier O-Atomen koordiniert ist (s. Abb. 2.16).

Ahnlich dem SnO, existieren auch fir ZnO zahlreiche Verdffentlichungen beziiglich
Bandstrukturberechnungen [184,212,213]. Abb. 2.17 (a) zeigt die nach der Methode von
Tight-Binding-Hamiltonoperatoren [213] berechnete Bandstruktur von ZnO. Wahrend das
Valenzband im Gegensatz zu In,O; und SnO; von Zn3d-Elektronen, die nicht zur Bindung
beitragen, beeinflusst wird, besteht der untere Teil des Leitungsbandes im Wesentlichen aus
Zn4s-Orbitalen (s. Abb. 2.17 (b)), und die energetisch hoher liegenden Zustande besitzen
nahezu metallischen Charakter. Berechnete Bandliicken von 3,3 eV [213] stimmen mit
experimentell bestimmten Werten tberein. Bezuglich der effektiven Elektronenmassen gibt es
in der Literatur jedoch Diskrepanzen. So finden sich Angaben flr experimentell bestimmte
Werte von m’ex, = 0,23 mg [214] bzw. m’e, = 0,47 mg [57], berechnete Werte erstrecken sich
jedoch Uber einen Bereich von m per = 0,24 mg [214] bis zu m per = 0,60 mg [184]. Allem
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Anschein nach ergibt sich jedoch fiir das Leitungsband von ZnO eine nicht-parabolische Form
und damit eine Abhangigkeit der effektiven Elektronenmasse von der Ladungstragerdichte
[57,61]. Dies konnte die erwéhnte Streuung der Literaturangaben erklaren.

‘Zn

® O

Abb. 2.16. Kiristallstruktur von hexagonalem ZnO. Die tetraedrische Koordination der Zink- durch
Sauerstoffatome ist hervorgehoben.
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Abb. 2.17. (a) Berechnete Bandstruktur von ZnO mit dargestellter Brillouin-Zone [213]. (b)
Schematische Darstellung der Orbitalbeitrdge von Zn und O zu Valenz- und Leitungsband in ZnQO,
leicht modifiziert von [213].

ZnO zeigt analog zu In,03 und SnO, auch in undotiertem Zustand bereits eine gewisse
Leitfahigkeit, die dhnlich zum SnO, vor allem auf Zn; und Oy zuriickzufthren ist [215],
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wéhrend Defekte wie einfach negativ geladene Zn-Fehlstellen und O; Akzeptorfunktion
ausuben [216-218].

Des Weiteren zeigen die elektrischen Eigenschaften von ZnO-Schichten, vergleichbar
mit In,O3, eine hohe Sensibilitat auf Temperaturbehandlungen in Hy-haltiger Atmosphare.
Wahrend die Reduktion zum Metall im Gegensatz zu In,O3 und SnO; erst bei hohen
Temperaturen > 500°C einsetzt, kommt es bei niedrigeren Temperaturen neben der Reduktion
von adsorbiertem Sauerstoff an den Korngrenzen wund der Erzeugung von
Sauerstofffehlstellen auch zu einem Eindiffundieren von Wasserstoff in das Kristallgitter
[129]. Alle diese Vorgange tragen zur Erhohung der Leitfahigkeit bei, denn neueren
Ergebnissen zufolge fungiert Wasserstoff auf Zwischengitterplatzen in ZnO, wie bereits in
Kap. 2.1.1.4 erlautert, immer als Donator, wohingegen dieser z. B. in GaN sowohl Donator-
als auch Akzeptorfunktion tbernimmt und somit keinen Einfluss auf die elektrischen
Eigenschaften von GaN ausibt [131].

Geeignete Dotanden fiir ZnO sind vor allem Elemente der 3. Hauptgruppe (B>, Al*,
Ga®*, In**), wobei anscheinend unter anderem die Elektronegativitat des Dotandatoms eine
entscheidende Rolle bei der Effektivitat der Leitfahigkeitserhdohung (Ga > Al > B) spielt, was
lonenimplantationsexeprimente an undotiertem ZnO zeigten [219]. In Al-dotiertem ZnO
(aluminium doped zinc oxide, AZO, ZnO:Al) kann mit einem Al-Gehalt von ca. 0,6 - 1 mol%
die hochste Ladungstragerdichte und somit die hochste elektrische Leitfahigkeit erzielt
werden [14,94], im Falle einer Ga-Dotierung liegt das Minimum bei ca. 2 mol% [220]. So
sind nach heutigem Stand der Technik AZO-Schichten in Hinblick auf deren elektrische
Leitfahigkeit zwischen FTO- und ITO-Schichten anzusiedeln.

Die physikalischen Eigenschaften von ZnO ermdglichen eine groRe Bandbreite an
Einsatzgebieten [221] und speziell AZO findet zunehmend Bedeutung als kostengtinstige
Alternative zu TCO-Schichten auf Indiumoxid-Basis [222]. So kommt es vor allem wegen
seiner hohen Stabilitat in Hy-haltiger Atmosphare [223], wie sie bei der Herstellung von a-Si
Verwendung findet, und dem héheren Transmissionsgrad im Sichtbaren im Vergleich zu ITO
und ATO als Frontelektroden in amorphen Silizium-Solarzellen zum Einsatz [224-226]. Zur
Steigerung des Wirkungsgrades werden die Schichten zweckmaéllig mittels der LPCVD-
Technik (s. Kap. 2.7) abgeschieden, um eine gewisse Texturierung und somit erhohte
Lichtstreuung (light-trapping) innerhalb der TCO-Frontschicht zu erreichen.

2.2.4 Cadmiumstannat (Cd,SnOy,)

Im System CdO - SnO, existieren zwei ternare Phasen, und zwar CdSnO; und Cd,SnO,.
Wahrend Cadmiummetastannat (CdSnOs) in drei Modifikationen vorkommt (Spinell- [227],
IImenit- [228] und verzerrte Perovskitstruktur [229]) und keine TCO-Charakteristika aufweist,
bildet Cadmiumorthostannat (Cd,SnO4) zwei Strukturen und zeigt, je nach
Herstellungsverfahren, hervorragende TCO-Eigenschaften. Daher soll an dieser Stelle nur auf
Cd,Sn0O4 (im weiteren Cadmiumstannat) ndher eingegangen werden.

Ein- und polykristallines Cd,SnO4-Bulkmaterial besitzt orthorhombische Struktur vom
Sr,PbO,-Typ (Raumgruppe Pbam, Nr. 55 in [181]), welche zugleich die thermodynamisch
stabilste Form darstellt. Die Elementarzelle umfasst 2 Formeleinheiten mit den
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Gitterkonstanten a =5,546 A, b=9,888 A und ¢=3,193 A [171]. Die daraus berechnete
Dichte betragt 7,73 gcm™.

Zahlreiche Arbeiten zeigen aber, dass diinne Cd,SnO4-Schichten inverse Spinellstruktur
aufweisen [169,170,230], welche fur Bulk-Material nur unter hohen Temperaturen und
Driicken erhalten werden kann [231]. Die beobachtete Spinellstruktur (Raumgruppe Fd3m, Nr.
227 in [181]) zeigt eine Gitterkonstante von 9,174 A mit 8 Formeleinheiten pro
Elementarzelle und die Dichte betragt 7,01 gcm™. Wahrend sich die normale Spinellstruktur
[232] mit der allgemeinen Formel AB,O, durch eine nahezu kubisch flachenzentrierte
dichteste Packung des Anionenteilgitters auszeichnet, in der 1/8 der O-Tetraederliicken vom
A-Kation und die Halfte der O-Oktaederliicken vom B-Kation besetzt sind (s. Abb. 2.18 (a)),
besetzen die B-Kationen in der inversen Variante O-Tetraederliicken, wahrend die
O-Oktaederliicken sowohl von A- als auch von B-Kationen eingenommen werden [233]. Der
Grad dieser Inversion lasst sich am einfachsten durch den Inversions-Parameter x in der
Formel (A1.xBx)[AxB2x]O4 verdeutlichen, wobei die Kationen in runden Klammern Tetraeder-,
die Kationen in eckigen Klammern Oktaederlicken besetzen. Im Falle der Spinellform des
Cd,SnO4 werden fur x Werte zwischen 0,65 (Mdssbauer-Untersuchungen [234]) und 1,0
(experimentell [235] und berechnet [236]) gefunden. Somit sollte Cd,SnO, zumindest
teilweise (mind. 65%) in inverser Spinellstruktur vorliegen. Nach neueren Erkenntnissen
begunstigt eine Kantenverkniipfung der O-Oktaeder den Transport von Ladungstragern (s.
Kap. 2.5, S.47), die Spinellstruktur stellt damit eine geeignete Kristallstruktur flr

TCO-Materialien dar.
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Abb. 2.18. (a) Normale Spinell-Struktur der allgemeinen Formel AB,O, mit verdeutlichten Tetraeder-
und Oktaederliicken im O-Teilgitter. (b) Nach der lokalen Dichte-Naherung berechnete Bandstruktur
von Cd,SnQ, in der inversen Spinellstruktur [164].

Theoretische Berechnungen der Bandstruktur von Cd,SnO, zeigen ein den Ubrigen
TCO-Materialien ahnliches Bild einer hohen Dispersion des Leitungsbandes (s. Abb. 2.18 (b)
[164]). Die energieabhangige Analyse der Zustandsdichte zeigt, dass das Leitungsband
ausschlieBlich auf Sn-s- und O-p-Orbitale zurlickzufuhren ist. Detaillierte Messungen der
elektrischen Eigenschaften dinner Schichten lassen auf eine effektive Masse der
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Ladungstrager von m*exp = 0,25 - 0,3 mg schlielen [57], theoretischen Berechnungen zufolge
ergibt sich je nach Ladungstragerdichte ein Wert von m'e =0,2-0,35m,, was eine
Nicht-Parabolizitdt des Leitungsbandes vermuten lasst. Eine der herausragenden
Eigenschaften von Cd,SnO4-Schichten ist deren nahezu defektfreie hohe kristalline Qualitat
und die daraus resultierende hohe Relaxationszeit der Ladungstrager. Als dominierender
Streumechanismus stellte sich aufgrund der hohen kristallinen Qualitat des Schichtmaterials
die Streuung der Ladungstrager durch optische Phononen heraus, wahrend z. B. in ZnO
hauptsachlich Streuung an ionisierten Storstellen auftritt [57,114].

Mdossbauer-Studien  zufolge liegt Sn  in Cd,SnO4, im  Gegensatz  zu
unterstochiometrischem SnO, [204], ausschlieRlich in der Oxidationsstufe 1V vor [170]. Die
intrinsische Leitfahigkeit und damit verbundene hohe Ladungstrdgerkonzentration im Falle
des Cadmiumstannats sind also weniger auf Zwischengitter-Sn, sondern offenbar auf das oft
angenommene, durch den Herstellungsprozess bedingte Vorliegen von O-Fehlstellen
zurlickzufuhren. Des Weiteren fuhrt die vielfach beobachtete Cadmiumdefizienz, kombiniert
mit der inversen Spinellstruktur (Cd und Sn in Oktaederliicken), zu der sog. Selbstdotierung
(self-doping), also einer partiellen Besetzung von Cd-Platzen durch Sn, was ebenfalls zu einer
Erhéhung der Ladungstradgerkonzentration beitrdgt [237]. Nach Zhang et al. [238] ist der
letztgenannte Mechanismus alleine fir die beobachtete n-Typ Leitfahigkeit von undotiertem
Cd,SnO, verantwortlich, da Berechnungen zufolge O-Fehlstellen energetisch tiefliegende
Donatorzentren (deep donors) darstellen.

Die Erhohung der Ladungstragerkonzentration durch Zugabe von Fremdatomen ist auch
im Falle des Cadmiumstannats méglich. Neben ShY [239,240] zeigen auch Y"' [241] und Pb'Y
[242] einen positiven Effekt auf die Leitfahigkeit der Schichten.

Aufgrund der geringen Absorption durch freie Ladungstrdger im sichtbaren
Spektralbereich, welche vor allem auf die bereits erwéhnte langere Relaxationszeit und damit
die hohere Mobilitit der Ladungstrager (iblicherweise 30 - 60 cm?/Vs [169,243])
zuruckzufihren ist, eignet sich Cd,SnO4 in Form diinner Schichten als Frontkontakt in CdTe-
Solarzellen [243-245] und stellt damit eine Alternative zu FTO und ITO dar.

2.3 Anwendungen

Die einzigartige Kombination von Transparenz im Sichtbaren und elektrischer Leitfahigkeit
er6ffnet TCO-Materialien eine Vielzahl von Anwendungsfeldern [174]. So waren 1999 (ber
90% der beschichteten Flachglasprodukte mit TCO-Schichten ausgestattet [246]. Die
Funktionsweise dieser Schichten beruht i. A. auf dem Vorhandensein freier Elektronen. Eine
Unterscheidung der Anwendungsgebiete erfolgt zweckmaRigerweise nach aktiver und
passiver Funktionsart, also elektrischer Leitung der Elektronen einerseits und deren
Wechselwirkung mit elektromagnetischer Strahlung andererseits. Die Anforderung an das
TCO-Material ist von der Art der Anwendung abhéngig, wobei neben den physikalischen
Eigenschaften vor allem wirtschaftliche Kriterien fir den kommerziellen Einsatz von
Bedeutung sind. Tab. 2.2 gibt einen Uberblick tber Hauptanwendungsgebiete, spezifische
Anforderungen und Materialien, die in den jeweiligen Feldern Ublicherweise zur Verwendung
kommen [13,176]. Erste Anwendung fanden TCO-Schichten auf SnO,-Basis wahrend des 2.
Weltkrieges als enteisende Schichten auf Windschutzscheiben von Flugzeugen [13], wahrend
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die heute beziglich des Umsatzes dominierenden Maérkte fir TCO-Schichten der
Architekturbereich und diverse Displayanwendungen sind [9].

Tab. 2.2. Ubersicht iber Hauptanwendungsgebiete von TCO-Materialien.

Wirkungsart Anwendung Anforderungen Material ©
Elektroden in Displays e Hohe Leitfahigkeit ITO
(LCD, OLED, ..) e Hohe Transmission

e Leichte Strukturierbarkeit

Elektroden in Solarzellen e Hohe Leitfahigkeit AZO, ITO, FTO
und elektrochromen Fenstern e Niedrige Absorption
e Leichte Atzbarkeit
e Hohe Lichtstreuung

e  Stabilitat in H,-Plasma

Aktiv (a-Si Solarz.)

Elektroden.in e Moderate Leitfahigkeit FTO
Touch-Panel-Displays e Hohe Transmission

e Mechanische Bestandigkeit

Enteisungsschichten e Hohe Leitfahigkeit FTO, ITO
fur Luftfahrt, Automobile e  Optische Transparenz
Anti-Statik-Schichten e Moderate Leitfahigkeit ITO, FTO, ATO
e  Optische Transparenz
Gassensoren e Hohe Porositat SnO;, In;03
IR-Schutzschichten e Hohe Reflexion im IR- FTO, SnO,,
im Architekturbereich Bereich Zn0O
(low-E)

e  Optische Transparenz

Passiv e Hohe mechanische
Bestandigkeit

Elektromagnetische e Hohe Leitfahigkeit ITO
Abschirmung e Hohe Transmission

@: Naheres zu einzelnen Verbindungen siehe Kap. 2.2.

Im Architekturbereich wird das von TCOs niedrige Emissionsvermogen fiir
Warmestrahlen (low emissivity, low-E) genutzt, um Wé&rmeschutzgléser, sog. low-E Glé&ser,
zur Einsparung von Heiz- und Klimatisierungsenergie herzustellen [247]. Eine
Veranschaulichung der Funktionsweise einer idealisierten low-E TCO-Schicht gibt Abb. 2.19.
Entscheidend fir die Wirkungsweise ist demgemal3 eine Plasmafrequenz, durch die eine hohe
Reflexion von Warme- bzw. IR-Strahlung erfolgen kann, ohne den sichtbaren Spektralbereich
negativ zu beeinflussen. Zur Anwendung kommen vor allem Schichtsysteme auf der Basis
von FTO, SnO; und ZnO, z. T. in Verbindung mit dinnen Metallschichten (Ag) und
hochbrechenden Materialien (TiOx, BiOy) [246,248]. Gerade die im Dezember 2002
verabschiedete EU-Richtlinie tber die Gesamtenergieeffizienz von Gebauden [249], welche
von den EU-Mitgliedstaaten bis Januar 2006 in nationales Recht umgesetzt werden musste,
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wird den Jahresbedarf an Warmeschutzverglasung voraussichtlich von 60 Mio. m* auf
100 Mio. m? steigern [250].

Energie / eV

vzzzZ)  Spektrale Sensitivitat
100%f = = = = = = = = = = _
des menschlichen Auges
--------- Solares Referenzspektrum
AM 1,5 (ASTM G173-03)

—— Planck-Strahler (50°C)

Optische Eigenschaften einer
idealisierten 'low-E' TCO-Schicht
— — -Transmission

----- Reflexion
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Abb. 2.19. Vergleich der spektralen Lagen der Sensitivitit des menschlichen Auges, des
Sonnenspektrums (AM 1,5) und eines Planck-Strahlers bei 50°C. Zusétzlich ist das schematische
Transmissions- und Reflexionsspektrum einer idealisierten ,low-E’ TCO-Schicht angegeben (in
Anlehnung an [152]).

Neben dem zu erwartenden Anstieg des Bedarfs an TCO-Schichten im
Architekturbereich  ist auch auf dem Displaymarkt nach Schéatzungen von
Marktforschungsinstituten eine hohe Steigerung des Umsatzvolumens zu erwarten (s. [9] und
Analysen von DisplaySearch bzw. iSuppli / Stanford Resources). Wie aus Abb. 1.2 (S. 4)
ersichtlich ist, Ubersteigen die Stlickzahlen der verkauften Flachbildschirme (flat panel
displays, FPD) die der Kathodenstrahlréhren (cathode ray tubes, CRT) voraussichtlich im
Jahr 2007. Bereits im Jahr 2000 wurden die Umsétze der CRT von denen der FPD
ubertroffen; vor allem fallende Preise bei LC- (liquid crystal) und Plasma-Displays sowie
neue Technologien wie z. B. OLED-Displays (organic light emitting diode) [251] werden
diese Entwicklung weiter beschleunigen (s. Abb. 2.20) [252]. Allein im TV-Bereich betrug
der Umsatz fiir Flachdisplays im Jahr 2004 etwa ein Drittel aller TV Geréte [253]. Vor allem
elektrolumineszenten [254] und OLED-Displays wird ein groRBes Zukunftspotenzial
zugeschrieben, zudem zielen neuere Bestrebungen auf die Entwicklung flexibler
Ausfihrungen [251,255]. Verwendung finden groRformatige FPDs vor allem als
Anzeigetafeln auf Messen, Flughafen und Bahnhofen, aber auch im PC-Bereich als
Desktopmonitor und als TV-Display, wahrend der nicht zu unterschatzende Markt der
kleinformatigen FPDs mobile Anwendungen wie Mobiltelefone, Automobildisplays und
Anzeigen in Haushaltsgerdten beinhaltet. Unabhéangig von der Funktionsweise ist allen
Display-Anwendungen der Bedarf einer transparenten Frontelektrode gemeinsam. Als TCO-
Material kommt aufgrund herausragender elektrischer und optischer Eigenschaften
ausschlieBlich ITO zum Einsatz, welches mittels Sputterverfahren grofl3flachig sowohl auf
diinne Glaser (aktuell Generation 7: 2,1 x 1,8 m?) als auch auf Kunststoff aufgebracht werden
kann. Grollere Formate, hohere Auflosungen und kirzere Schaltzeiten verlangen nach
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TCO-Materialien mit minimalem spezifischem Widerstand bei hoher Transmission in
Verbindung mit speziellen Eigenschaften, wie z. B. hoher Austrittsarbeit und definierter
Oberflachenbasizitat [256], und so wird die Suche nach neuen Materialien vor allem durch
den Bedarf der Display-Industrie vorangetrieben.

Wahrend die Austrittsarbeit von TCO-Schichten (s. Kap. 2.1.1.5, S. 21) in tblichen
Anwendungen kaum praktische Bedeutung erlangt, sind es insbesondere neue
Display-Technologien, bei denen sich TCO-Schichten in direktem Kontakt mit organischen
Materialien befinden, welche den Bedarf nach TCO-Materialien mit besonders hoher
Austrittsarbeit von bis zu 6 eV wecken. Eine hohe Austrittsarbeit gewéhrleistet z. B. in
OLED-Bauteilen eine geringe Energiebarriere fiir den Ubergang eines Ladungstragers aus der
TCO-Schicht in das hochstbesetzte Molekilorbital der organischen Verbindung der
Nachbarschicht und somit eine gesteigerte Effizienz des gesamten Systems.

2002 2007
0.2%
3.9% 2.5% 1.6% 1.4%
9.5% \ / 38.6% 8.9% \ / 17.8% B CRT
| 5% ' [_JAMLCD
[ 1PMLCD
[ Plasma
I OLED
I Andere

45.3% 65.3%

Abb. 2.20. Prognostizierte Entwicklung der Marktanteile von Kathodenstrahlréhren (CRT) und
diversen Flachdisplayanwendungen (AM/PMLCD: active matrix / passive matrix liquid crystal
display, OLED: organic light emitting diode) [21].

Auch im Bereich der Photovoltaik (PV) und der elektrochromen Fenster (bzw. &hnlichen
Produkten, den sog. smart windows) ist aufgrund der zukunftigen Entwicklung des
Weltenergiehaushaltes mit einem starken Bedarfsanstieg zu rechnen [257]. Alleine in den
USA beispielsweise stieg die Zahl der Lieferungen von Solarzellen und -modulen im
Zeitraum von 1994 bis 2003 bezogen auf die Maximalleistung im Durchschnitt um 24% pro
Jahr (s. Tab. 2.3) [258]. Die Wirkungsweise der verwandten TCOs beruht bei den oben
erwédhnten Systemen auf aktivem Stromtransport, wobei sich im Falle der PV das zu
verwendende TCO-Material nach dem Material der Solarzelle richtet. An dieser Stelle soll
lediglich auf Solarzellen naher eingegangen werden, beziuglich elektrochromer Systeme sei
auf die Literatur verwiesen [259,260]. Prinzipielle Anforderungen an die Frontelektrode in
Solarzellen sind eine hohe Transmission, hohe elektrische Leitfahigkeit und eine hohe
Streuung des einfallenden Lichts, daruber hinaus sollte das TCO-Material wahrend des
Herstellungsprozesses des Solarmoduls keine Reaktionen mit der Atmosphére (Abscheidung
von Si durch H,-Plasma) bzw. mit bereits abgeschiedenen Schichten eingehen. Die
herkdbmmliche Technologie auf der Basis ein- und polykristallinen Siliziums (c-Si) von
mehreren hundert um Dicke nutzt, abhdngig von der Art der Herstellung, alle auf Flachglas
kommerziell erhaltlichen TCOs als transparente Frontelektrode. Im Falle von
Dunnschichtsolarzellen wie CdTe/CdS, CIGS (CulnGaSe;) und Systemen basierend auf
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wasserstoffdotiertem amorphem Silizium (a-Si:H), die bislang nur etwa 12% des weltweiten
Photovoltaikmarktes ausmachen [261], werden vor allem SnO, bzw. FTO oder ITO eingesetzt,
wobei FTO in Bezug auf thermische und chemische Stabilitat ITO vorzuziehen ist [245,262].
Neuere Untersuchungen bei der Herstellung von a-Si:H- und CIGS-Solarzellen fuhrten zu der
Erkenntnis, dass insbesondere AZO eine hohe Bestandigkeit in H,-Plasma aufweist, wéhrend
es bei der Verwendung von SnO,-basierten TCOs, wie bereits in Kap. 2.2.2 (S. 35) erwahnt,
zu einer teilweisen Reduktion zu metallischem Zinn kommen kann. Darlber hinaus
ermoglicht die Verwendung von ZnO aufgrund einer leichteren chemischen bzw.
physikalischen Atzbarkeit eine hohere Lichtstreuung und damit eine hohere Quantenausbeute
innerhalb der Absorberschicht [263].

Tab. 2.3. Jahrliche Auslieferungen von PV-Systemen in den USA (Inland), angegeben in kW peak @ [258].

Jahr Solarzellen und -module Wert im Vergleich zum Vorjahr
kW peak @ %
1994 8.363 -
1995 11.188 133,8
1996 13.016 116,3
1997 12.561 96,5
1998 15.069 120,0
1999 21.225 140,9
2000 19.839 935
2001 36.310 183,0
2002 45.313 1248
2003 @ 48.664 107,4
Summe 231.548 Mittel 124,0

®: vorlaufiger Wert, @: MaReinheit fir die genormte Leistung (Nennleistung) einer Solarzelle bzw. eines
Photovoltaikmoduls unter Standardbedingungen.

Speziell in CdTe/CdS-Dinnschichtsolarzellen fihrt die Verwendung einer Doppelschicht
aus nieder- und hochohmigem Material als Frontelektrode zu einer Unterdriickung von sog.
Shunt-Widerstdnden, wodurch hoéhere Effizienzen und hohere Lebensdauern erzielt werden
kdonnen [245,262]. Niederohmige Materialien umfassen dabei die bereits erwahnten
herkdbmmlichen TCOs zuziglich Cd,SnQOy, zu etablierten hochohmigen Verbindungen zédhlen
die jeweils undotierten Oxide [264]. Vor allem die Verwendung von Zinkstannat (Zn,SnO,)
erwies sich aufgrund seiner hohen Transparenz als vorteilhaft [265,266].

Wegen der bei Sol-Gel Schichten oft vorliegenden Porositat des Schichtmaterials und der
damit einhergehenden nanokristallinen Morphologie werden die elektrischen Eigenschaften
stark vom Partialdruck umgebender Gase beeinflusst. So kann es, je nach Lageratmosphare
der hergestellten Schicht, zu einem Eindiffundieren in Poren und Korngrenzen kommen, was
u. U. physikalische und chemische Reaktionen der Gasphase mit dem Schichtmaterial zur
Folge hat und den Leitungsmechanismus nachhaltig beeinflussen kann. Wéhrend solche
Vorgange in TCO-Schichten normalerweise unerwiinscht sind, kdnnen diese in Gassensoren
als Vorteil genutzt werden [88,267,268].
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2.4 Allgemeine Grenzen von TCOs

Steigende  Anspriche in technologischen Anwendungen erfordern elektronische
Komponenten mit ebenso steigenden Qualitaten. Die Leistungsgrenzen von ,herkémmlichen’
TCO-Materialien (ITO, AZO, ATO) beruhen dabei im Wesentlichen auf den intrinsischen
Eigenschaften der ihnen zu Grunde liegenden bindren Oxide.

Heute ist ein Punkt erreicht, an dem Leistungsverbesserungen von TCO-Schichten nur
noch durch Erhéhung der Kristallinitat infolge von Modifikationen der Herstellungsverfahren
realisiert werden konnen. Die intrinsischen Grenzen der Materialien sind schon héaufig durch
Herstellungsverfahren im Labormafstab (z.B. pulsed laser deposition, s. Kap. 2.7.1.3)
erreicht worden, und nur durch die Erforschung neuer Systeme wird es langfristig mdglich
sein, den steigenden technischen Anspriichen zu gentuigen [62,176]. Speziell im Hinblick auf
die Verwendung von TCOs in Solarzellen ist der leicht erreichbare Flachenwiderstand von
10 Q_ bei einer Transmission von 80% im Sichtbaren heute noch ausreichend, die durch die
erforderliche Schichtdicke hervorgerufenen Interferenzmuster der Schicht konnen jedoch fir
zukunftige Technologien storend wirken [269].

Die beobachtete Grenze der Leitfahigkeit ist vor allem auf Streumechanismen der
Ladungstrager zuruckzufiihren (s. Kap.2.1.1.3). Diese konnen je nach Ursprung als
materialspezifisch klassifiziert und deren Kenntnis so zur Verbesserung von TCO-Materialien
genutzt werden. Als intrinsische Mechanismen gelten z.B. Phononstreuung und Streuung an
ionisierten Storstellen [176]. Des weiteren ist die Mobilitdt der Ladungstrdger je nach
Herstellungsverfahren (also extrinsisch) zumeist begrenzt durch mehr oder weniger stark
ausgepragte Korngrenzenstreuung, verursacht durch eine WVariation der chemischen
Zusammensetzung an den Korngrenzen bzw. unzureichende Kristallinitdt des
Schichtmaterials.

Bellingham et al. [18] errechnen nach einem simplen Modell den praktisch erreichbaren
minimalen spezifischen Widerstand fur TCO-Schichten, unabhdngig vom Material, zu
4 x 10®° Qcm. Als Ursache dieser Begrenzung geben sie die Streuung der Ladungstrager an
ionisierten Storstellen an, die ihren Berechnungen zufolge insbesondere deren Mobilitat auf
einen Wert von 90 cm?Vs limitieren soll. DemgemaR kann eine Erhohung der Leitfahigkeit
nur durch eine Erhéhung der Ladungstragerdichte erfolgen, welche jedoch wiederum
nachhaltigen Einfluss auf die optischen Eigenschaften haben wird. Da ein degeneriertes
Elektronengas unterhalb der Plasmafrequenz elektromagnetische Strahlung reflektiert und
sich die Lage dieser Frequenz mit steigender Ladungstrégerdichte zu kleineren Wellenl&ngen
verschiebt, reflektieren die Schichten dann schon im Sichtbaren.

Auch Chen et al. [85] fuhren als den die Leitfahigkeit einschrankenden dominierenden
Streumechanismus die Streuung der Ladungstréger an ionisierten Storstellen an. Sowohl die
Berlicksichtigung der durch die Ladungstragerdichte veranderten effektiven Masse der
Ladungstrager als auch der Zunahme der ionisierten Streuzentren lasst sich durch einen
Vergleich mit zahlreichen Literaturangaben auf empirische Formeln reduzieren. Die
Bestimmung solcher Formeln und ein Vergleich mit experimentellen Werten erlaubt eine
schnelle Simulation bzw. Beurteilung der Leistung eines TCO-Materials in Hinsicht auf die
Abhangigkeit der Ladungstragerdichte von der Mobilitat und dem spezifischen Widerstand.
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2.5 Strategien im Hinblick auf neue TCO-Materialien

Wie bereits in den Kap. 2.1.1.2 und 2.1.3 erwahnt, sollte eine Erhdhung der Leitfahigkeit
eines TCOs vorzugsweise durch eine Erhohung der Ladungstragermobilitat erfolgen. Das
Erreichen dieses Ziels kann dabei sowohl durch die Optimierung materialintrinsischer
(effektive Masse der Ladungstréger) als auch -extrinsischer Faktoren (Relaxationszeit)
realisiert werden [114,173], wovon neuere Arbeiten zeigten, dass die intrinsischen Grenzen
herkdbmmlicher TCO-Materialien schon vielfach erreicht sind (s. Kap. 2.4), eine Erhéhung der
Relaxationszeit also der einzige Ausweg zu sein scheint (s. Kap. 2.1.3, S. 30). Die sich daraus
ergebende Notwendigkeit der Suche nach alternativen Materialien ist bereits allgemein
akzeptiert [270], zahlreiche Strategien werden aktuell verfolgt [16,20].

Fortschritte in der apparativen Technik der Schichtherstellung bestérkten die Motivation,
die Kiristallinitat bestehender Systeme mit dem Ziel einkristallinen Schichtmaterials zu
optimieren (z. B. bei ITO [109,271]), wodurch man sich verspricht, die die Leitfahigkeit
limitierenden Streumechanismen (s. Kap. 2.1.1.3, S. 13) auf ein Minimum zu reduzieren. Fur
heteroepitaktische ITO-Schichten konnte so mittels gepulster Laser-Abscheidung (PLD,
pulsed laser deposition) eine Leitfahigkeit von 7,7 x 10° Qcm erzielt werden [109],
drastische Verbesserungen sind jedoch langfristig aufgrund der materialspezifischen Grenzen
unwahrscheinlich [176]. Andere Ansétze erreichen eine Erhthung der Leitfahigkeit durch
eine Kombination von TCOs mit anderen Materialien, so z. B. ITO in Verbindung mit
Ag-Schichten [272,273]. Eine ahnliche Herangehensweise liegt dem sogenannten zone-
confining Prozess zu Grunde, bei dem eine wechselnde Abfolge von TCO-Schichten hoher
Ladungstragerdichte und hoher Ladungstragermobilitat realisiert durch inhomogene
Dotierung zu einem Schichtsystem hoher Leitfahigkeit fihrt. Dies konnte sowohl fiir ITO
[98,274], als auch fiir AZO [275] durch Erreichen von Widerstianden im Bereich von 7 x 10
bis 1x 10" Qcm gezeigt werden. Neueren theoretischen Modellen einer optimierten
Mikrostruktur von Schichten zufolge kénnen in einem Schichtsystem, welches aus Oxiden
unterschiedlicher  Elektronenaffinitdt besteht, durch die Realisierung sogenannter
Quantentopf-Strukturen (quantum wells) spezifische Widerstande von 2,4 x 10™ Qcm
unterschritten werden. Fiir die Einzelschichten ware zur Uberwindung der intrinsischen
Grenzen der einzelnen Materialien eine maximale Schichtdicke von <5nm bei hoher
Kristallinitat und hoher Qualitat der Grenzflachen notwendig [276].

Neben der Optimierung bzw. Modifizierung bekannter Systeme ist auf lange Sicht die
Entwicklung bzw. Untersuchung multindrer Materialien mit komplexen Kristallstrukturen
unumganglich [178]. Bei der Fulle von Veroffentlichungen, die dieses Ziel verfolgen, steht
oftmals die aus theoretischen Bandstrukturberechnungen ermittelte, ,ideale’ Kristallstruktur
im Vordergrund [12,62,164]. So zeigten bisher insbesondere Materialien mit Spinell- [277]
(z. B. Cd,Sn0O4 , Zn,Sn0O4, ZnGay04 [278], MgIn,O4 [279,280]) und Rutilstruktur (InSbO4
[281]) vielversprechende Eigenschaften und auch durch kombinatorische Festkdrpersynthesen
in Phasenraumen herkdmmlicher TCOs konnten zahlreiche vielversprechende Verbindungen,
darunter feste Losungen, identifiziert werden [20,282-284].

Das Unterscheidungskriterium der Verknupfung der O-Oktaeder innerhalb des
oxidischen Teilgitters fihrte zu keinem nennenswerten Erfolg, wobei nach bisherigen
Erkenntnissen zu urteilen eine Kantenverknipfung (z. B. in Spinell, Rutil und IlImenit
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[285,286]) eckenverkniipften Oktaedern (z. B. in Perovskit, Pyrochlor [287]) in Hinblick auf
elektrische Leitfahigkeit vorzuziehen sind. Andere Ansétze korrelieren die Dichte von
oktaedrisch koordinierten Metallkationen mit der elektrischen Leitfahigkeit [288] und legen
den Schluss nahe, dass ,einfacher vielfach besser’ ist [289]. So weist beispielsweise die
NaCl-Struktur die héchste Dichte an Oktaederkoordinierung auf; dementsprechend zeigt CdO
aullerordentlich gute TCO-Eigenschaften.

Aufgrund des hohen Zukunftspotenzials transparenter Dioden [290,291] finden
transparente p-typ Halbleitermaterialien, welche meist Delafossitstruktur [292] aufweisen,
zunehmend an Bedeutung. Prominentester Vertreter dieser Klasse von Verbindungen ist
CUuAlO, [293,294] (weitere Beispiele s. nadchstes Kapitel). Die Art der
Ladungstragergenerierung unterscheidet sich grundlegend von der in herkémmlichen TCOs,
die maximal erreichbare Ladungstragermobilitat liegt nach Ingram et al. bei 1 cm?/Vs [167].

Sind die meisten Untersuchungen bestrebt, moglichst hochkristallines Schichtmaterial
herzustellen, zeigen zahlreiche Arbeiten, dass auch im amorphen Zustand hohe
Leitfahigkeiten erzielt werden kénnen. So zeigt beispielsweise amorphes Indiumoxid eine mit
ITO vergleichbare Leitfahigkeit [67] und selbst Verbindungen, die Elemente enthalten,
welche dblicherweise nicht mit TCO-Materialien in Verbindung gebracht werden (Pb, Ge),
zeigen im amorphen Zustand elektrische Leitfahigkeit [295].

Aus industrieller Sichtweise sind die wichtigsten Kriterien beziglich der Suche nach
neuen Materialien im Wesentlichen die Umweltvertraglichkeit bzw. Giftigkeit der
Verbindung und die Strukturierbarkeit der abgeschiedenen Schicht [269]. Wéhrend ersteres
Kriterium wenig Bedeutung fir den Endverbraucher (Display-, Solarzellenhersteller) der
TCO-Schicht hat und vor allem zu hoheren Kosten fur zusatzliche Sicherheitsmalinahmen
wahrend des Beschichtungsprozesses bzw. der Targetherstellung fiihrt, hat die Atzbarkeit der
abgeschiedenen Schicht unmittelbaren Einfluss auf den Weiterverarbeitungsprozess, in dem
diese Schichten zur Anwendung kommen. Als Beispielverbindungen, die eine der beiden
Anforderungen nicht erfillen, seien an dieser Stelle CdO und SnO; erwahnt. Wéhrend das
erstere exzellente Leitfahigkeit zeigt, jedoch hoch toxisch ist und zudem eine Kkleine
Bandlicke aufweist (2,3 bis 2,8 eV [296,297]), beschrénkt sich die Verwendung von
dotiertem SnO, aufgrund der schlechten Atzbarkeit auf die Herstellung unstrukturierter,
flachiger Schichten bzw. Elektroden.
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2.6 Vielversprechende multinire Materialien

In den folgenden Unterkapiteln erfolgt eine Ubersicht Gber Materialien aus der Literatur mit
vielversprechenden TCO-Eigenschaften, eingeteilt nach der Art der Ladungstrager
(Kap. 2.6.1: n-Typ, Kap.2.6.2: p-Typ), wobei neben multindren Verbindungen
unterschiedlicher Zusammensetzungen (Tab.2.4) aufgrund des Schwerpunktes der
vorliegenden Arbeit vor allem solche der Systeme ZnO - SnO, (Tab. 2.5) und ZnO - In,03
(Tab. 2.6) vorgestellt werden.

2.6.1 n-Typ Materialien

Auf der Suche nach neuen n-typ TCO-Materialien (s. vorheriges Kapitel) ist der Ubergang zu
multindren  Verbindungen aufgrund der intrinsischen  Grenzen ,herkdmmlicher’
TCO-Verbindungen (s. Kap. 2.4, S. 46) auf lange Sicht unumganglich. Vielversprechende
Resultate lieferten bis heute stéchiometrische Verbindungen bzw. feste Losungen, welche aus
den Wirtsmaterialien herkdmmlicher TCO-Verbindungen zusammengesetzt sind (In,03, SnO»,
ZnO) und auch die Einbeziehung anderer Oxide mit d'°-Elektronenkonfiguration wie z. B.
Gaz03 und MgO fiihren teilweise zu Materialien mit TCO-Eigenschaften.

Die Untersuchung dieser multidimensionalen Phasenrdume erfolgt dabei sowohl anhand
von konventionellen Festkdrpersynthesen als auch mit Methoden zur Diinnschichtherstellung
(CVD, Sputtern), wéhrend nasschemische Verfahren kaum Verwendung finden. Die durch
gezielte Synthesen stochiometrischer bindrer Oxide gefundenen vielversprechendsten
Verbindungen sind Cd,SnO; (s. Kap. 2.2.4, S. 39), Zn,SnO4 und ZnkIn,Oxss (K > 2). Weitere
nennenswerte Materialien sind ZnGa,O4, CdIn,O4 und MgIn,O,4 Einen Uberblick uber
bekannte Materialien der Literatur gibt Tab. 2.4, Tab. 2.5 bzw. Tab. 2.6 fassen die wichtigsten
Ergebnisse von Schichten und Festkorperproben der Systeme ZnO - SnO; bzw. ZnO - In,03
zusammen, welchen im Rahmen der Arbeit besonderes Interesse galt.

Forschungsergebnisse der Arbeitsgruppe um Coutts belegten das Zukunftspotenzial
gesputterter Cd,SnO4- und Zn,SnO4-Schichten in Hinblick auf deren Anwendung im
Photovoltaikbereich anhand detaillierter elektronischer Charakterisierungsmethoden [114].
Minami et al. gelang die Herstellung von gesputterten, oftmals jedoch réntgenamorphen
Schichten u.a. der Verbindungen Zn,SnO, [298], MgIn,O, [24], Zn;In,Os [302] und
InsSn3O1, [299], wobei auch feste Losungen dieser Materialien in Form dinner Schichten
abgeschieden wurden und z.B. flir die Zusammensetzung MgIn,04-GalnOz eine
Austrittsarbeit von nahezu 5,5 eV beobachtet werden konnte [300]. Im Falle von isolierendem
Mgln,O4 konnte durch Li-lonen Implantierung eine Ladungstrdgergenerierung erzielt werden
[301]. Eine Vorhersage des Vorliegens von festen Losungen von Spinellen unterschiedlicher
Zusammensetzung ist beispielsweise aus kalorimetrischen Messungen ableitbar [302] und legt
den Schluss nahe, dass einige der von Minami abgeschiedenen Schichtmaterialien
nanokristalline Phasengemische bzw. metastabile Losungen darstellen.

Durch die simultane Abscheidung dinner Schichten mittels CVD- oder
Sputter-Techniken aus mehreren unabhéngigen Quellen lassen sich kombinatorische
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Bibliotheken herstellen, die eine graduelle Variation der Zusammensetzung aufweisen. Die
Arbeiten von Perkins, Ginley und Coutts zeigten, dass so mittels Sputtern [303,304] bzw.
CVD [305] auf einfachem Wege eine grofRe Anzahl von Zusammensetzungen hergestellt und
anschlieRend durch meist optische Charakterisierungsmethoden [306] zur Identifikation
geeigneter TCO-Verbindungen analysiert werden kann. Auf diese Weise konnten
insbesondere flr die Systeme ZnO - SnO, [303] und ZnO - In,O3 [304] Bereiche der
Zusammensetzung ausfindig gemacht werden, fur die vielversprechende TCO-Eigenschaften
zu beobachten sind. So zeigten vor allem roéntgenamorphe Schichten der Stochiometrie
Zn1xIn,Oy mit x = 0,55 bis 0,75 geringe spez. Widerstande von bis zu 4 x 10" Qcm, und auch
ZnSnO3 bzw. kristallines Zn,SnO,4 wiesen erhdhte Leitfédhigkeiten auf.

Neben der kombinatorischen Abscheidung von Schichten ermdglicht die Herstellung
diskreter Festkorperproben die Untersuchung multidimensionaler Phasenrdume auch in
Hinsicht auf die Existenz thermodynamisch stabiler multindrer Phasen. So zeigten
insbesondere Arbeiten von Poeppelmeier et al. mittels kombinatorischer Festkorpersynthesen
in den Systemen InyO3-Sn0O,-2ZnO [307], CdO-1In,03-SnO, [308] und
Gay0s3 - In,03 - SNO, [309] die Existenz komplexer Kiristallstrukturen und potenzieller
TCO-Kandidaten. Ausgewahlte Beispiele der Literatur sind in Tab. 2.4 angegeben.

Besondere Erwahnung finden sollte an dieser Stelle die bereits in Kap. 2.1.3 (S. 30)
erwahnte Verbindungsklasse der Elektriden. Durch geeignete Nachbehandlung kann z. B. in
Mayenit (12CaO-7Al,03) ein Isolator-Metall-Ubergang induziert und mittels geeigneter
Dotanden die Konzentration freier Elektronen beeinflusst werden [310]. Diese Materialien
konnten die Basis zur Realisierung dreidimensionaler Schaltkreise mittels Laseranregung
darstellen [311].

Als Alternative zu dem toxischen Cd,SnO, gilt die isostrukturelle Verbindung Zn,SnQOy,
flir die jedoch bisher nicht anndhernd die Ladungstragermobilitat von herkémmlichen TCOs
erzielt werden konnte [312]. Da Zink zwar die gleiche Wertigkeit, jedoch einen im Vergleich
zu Cadmium unterschiedlichen lonenradius besitzt (Zn: 74 pm, Cd: 92 pm fir tetraedrische
Koordinierung [234]), sollte im Falle der inversen Spinellstruktur des Zn,SnO, [313] im
Vergleich zu der des Cd,SnO4 (s. Kap.2.2.4, S.39) eine Verzerrung des Kiristallgitters
aufgrund einer Verdrehung der oktaedrisch koordinierten Zn- und Sn-Platze zu erwarten sein
[314]. Die Auswirkungen dieser strukturellen Begebenheit stort die Kantenverkniipfung der
Oktaeder und demgemaR den Ladungstrégertransport innerhalb des kristallinen Materials.
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Tab. 2.4. Ubersicht tiber Schichten bzw. Bulkproben (F.k.) multinarer TCO-Materialien der Literatur beziiglich

deren elektrischen und optischen Eigenschaften (o:

spez.

Widerstand, g Ladungstrdgermobilitat,

N: Ladungstragerkonzentration, E4: optische Bandliicke). Siehe Tab. 2.5 und Tab. 2.6 fir Materialien der
Systeme ZnO - SnO, bzw. ZnO - In,0s.

Material Herstellung plQem plem?vis® N/cm?® Eq/ eV Ref.
12Ca0-7Al,05:H PLD 0,1(UVBel) 0,1 1x10% 59 [166,310,
315,316]
2CdO-GeO,:X RF Sput. (+  7,7x 102 (Li") 6 (X=Li")  1x10"(Li" 34 [317]
(X = H*, LiY lonenimpl.) 1,7 x10% (H) 4(X=H")  7x10%(H"
2CdO-PbO, RF Sput. 2,5 x10° 10 1% 10% 1,58 [318]
AgInO,:Sn PLD 1,37 x 107 0,51-14 23-33x10° 4.1 [319]
(5% Sn) - 5,56 x 107
AgIn0,:Sn RF Sput. 1,7 x10* 0,47 2,7 x 10%° 42-44 [320]
(5% Sn)
AgShO, RF Sput. 2,5x 10" 8 3 x 10V 23-25 [295,321-
-3,33 -3 x10% 323]
Cd1+xln2.2XSnXO4 RF Sput 2,4 x 10_4 <=56 - 3.1 [20,51,32
(x =0-0,75) -2,9x10" -371 4-a26]
Cdl.XYXSbQOG Fk 3,7 X 10_1 - - > 4,1 [327]
(x=0-0,05) -7,14
Cd1.Y,Sh,04 RF Sput. 2,44 x 102 1,9 1,3 x 10%° >3,8 [328]
(x =0-0,05) (x = 0,05) (x = 0,05) (x = 0,05)
Cd,Ge0,:X RF Sput. 7,7 x 107 (Li") 6 (Li%) 10" (Li*) 3,4 [295,323]
(X = Li*, H" 1,7x 101 (HY) 4 (H) 7% 10% (H")
Cd,PbO, RF Sput. 2,6 x10° 12 2 x 10%° 1,8 [295,323]
CdGa,0, F.k. 1x 102 - - 3,5 [329]
CdIn,0, DC Sput. 1x10°3 53 4 x 10%° 2,23 (i) [330,331]
3,2 (d)
CdIn,0, RF Sput. 4,7 x 10* 43,7 3,04 x 10% 3,25 [332]
Culn0,:Sn PLD 263 - - 39 [333]
Gao,oglnlvzgsnovmo‘g MOCVD 3x 104 - - 54 [334]
Ga,..Ge,In0; F.k. 3-5x10° - 1x 10" 33 (22]
(x=0-0,2)
GagxINs:xSN;016 F.k. 2,67 x10° - - - [20,119]
Galny.,Sn,05 PLD 3x10° - 1x10% 33 [22,335,3
(x = 0,05-0,2) Sput. -4 %107 3]
Ga,In,, 05 MOCVD 7,7 x10™ 68 1,2 x 10%° 5,2 [334,337]
-1,4 % 103 (x=0,6-0,7) (x=06-0,7)
GayIn,.xO3 DC Sput. 5,8 x 10 50 5 x 102 3,4 [338,339]
(x=0-1,2) (x=1)
|n1.XGal+X03(ZnO)k F.k. 4 x 103 - - - [309]
(k=12,3) (k=3)
In2_2XCdXSnx03 F.k. 5,6 x 10_4 - - 3.3 [20,284]

(x = 0-0,34)
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IN;.2SN,ZN, O3 5 F.k. 1,8 x 10° 15 10% - 10% 2,8 [20,340-

(x=0-0.4) (x=0,2) -3,1 342]

|n43n3012 DC Sput 2 X 10-4 20 1021 = [299]

InsSnShO;, F.k. 2,8x10% - - - [343]

INeWO1, Sol-Gel 70 - 720 - - 3,8 [344]

INnGa03(ZnO)rm PLD 25-59x%x10° 12-20 1x 10% 28-3 [345-347]

(m < 4, ganzzahlig)

InSbO,:Sn RF Sput. 3,3x10° 54 4,1 % 10%° - [348]

In,Cd,.,O MOCVD  6x10° 69,2 1,51 x 10% 31 [349]

(x=0-0,12) (x = 0,05)

LaNiO; R.b. 2 x 107 - - - [350]

MgBi,Os H.t. 100 - ~4x 10" 1,8 [351]

MgIn,0, PLD 2,2x10* 14 2,1 x 10% 43 [352]

MgIn,0, DC Sput. 7.8 x10* 20-30 4 x 10%° - [339]
(84 mol% In)

MgIn,0,: X RF Sput. (+ 12,5 (w.a.) 3 (HY) 10%° (H") 3,8 [279,301,

(X=H", Li") lonenimpl.) 1,4 x 107 (H") 1,1 (Li") 4 % 10" (Li" a3

MgIn,0,-Zn,In,0s  RF Sput. 2x10° 18 - 28 10%°- 4 x 10% - [355]
-3,9x10*

Mgin,..Ga,0, F.k. >10° (x=2) - - 3,5 [356]
1,4 x 10 (x=0)

NiC0,0, Sol-Gel 6 x 107 - - - [357]

(R.b)

Zn0145|noyggsn0’6603 MOCVD 4,37 x 104 - - 6,1 [334]

Zn;,Mg,O:(AlIn)  Sput. 2x102 7 4 % 10" 3,76 [358]
(x=0,2)

ZnBi,0¢ H.t. 2,5 - ~4x 10 1,7 [351]

ZnGay.4In,O, F.k. 6,67 x 10° - - - [359]

Zn,ny,SnyOzxs  PLD 4% 10" 46 3,4 x 10% 3 [360]

Sput. (x=1,2; y=0,1)

F.k.: Festkorpersynthese (Pulver), EBE: Electron Beam Evaporation, RF: radio frequency, DC: direct current, mag.:
magnetron, Sput.: sputtering, PLD: pulsed laser deposition, L.A.: Laser Ablation, lonenimpl.: lonenimplantation, Pyr.:
Pyrolyse, PE / MOCVD: plasma enhanced / metal organic chemical vapor deposition, H.t.: Hydrothermalsynthese, Verd.:
Verdampfung, R.b.: Rotationsbeschichtung, UV Bel.: nach Belichtung mit UV-Licht, w.a.: wie abgeschieden, n.b.:
nachbehandelt (ohne Angabe der Atmosphdre), red.: reduziert, d: direkte bzw. i: indirekte Bandlicke, a: amorphes
Schichtmaterial, G. S.: Verwendung als Gas-Sensor.

Tab. 2.5 fasst bisherige Arbeiten Uber Zn,SnO, bzw. Verbindungen des Systems
ZnO - SnO; beziglich einer Anwendung als transparente leitfdhige Schichten zusammen.
Daneben finden Materialien des Systems ZnO - SnO, zumeist in Form von Phasengemischen
insbesondere aufgrund maRiger Leitfdhigkeit Verwendung als Gas-Sensoren [313,361-363],
Anoden in Li-lonen-Batterien [364] und photolumineszente Materialien [369] und zeigen
dartiber hinaus in Form von Kkristallinem nanoskaligem Zn,SnO, photokatalytische
Eigenschaften [365]. So verlangt insbesondere das erstgenannte Anwendungsgebiet zur
Erzielung zufrieden stellender TCO-Eigenschaften nach einer Abscheidung des
Schichtmaterials durch physikalische Methoden. So abgeschiedene Schichten kristallinen
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Zn,Sn0, zeigen typischerweise einen spezifischen Widerstand im Bereich von 10 Qcm und
eine Ladungstragermobilitat bzw. -konzentration von 19,0 cm?/Vs bzw. 3 x 10*° cm™ [314],
amorphes Schichtmaterial der Zusammensetzung ZnSnO; zeigt neben einer hohen
Austrittsarbeit von 5,3 eV [300] einen spezifischen Widerstand von 4 x 10 Qcm [298]. Die
Existenz kristallinen ZnSnO;3; bleibt aufgrund mangelnder Schichtcharakterisierungen
fragwirdig, weitere Ausfiihrungen sind in Kap. 4.2 (S. 110) zu finden. Neuere Arbeiten zielen
auf die Herstellung niederdimensionaler Strukturen, bestehend aus einkristallinem Zn,SnO4
[366,367], in der Hoffnung, neue Eigenschaften und Anwendungsgebiete des Materials
aufzudecken.

Tab. 2.5. Ubersicht iiber Schichten bzw. Bulkproben (F.k.) der Literatur des Systems ZnO - SnO, beziiglich
deren elektrischen und optischen Eigenschaften (o: spez. Widerstand, z: Ladungstragermobilitat,
N: Ladungstragerkonzentration, E4: optische Bandliicke).

Material Herstellung plQcm ulcmivist N/cm?® E,/eV Ref.
SnO,/ ZnO Spriih-Pyr. 3 x 102- 25 - 10%-3x 10" - [368]
Zn,Sn0y PLD 59 x 10° 15 7 x 108 - [303,369]
Zn,Sn0, RF Sput. 41 % 10? 18 8,5 x 10'® 4,1 [370]
Zn,Sn0, RF Sput. 3,2x102 - - - [371]
Zn,Sn0, RF Sput. 9x10° 12-26 1x 10" 3,8 ,[§7I§j314'372
Zn,Sn0, RF Sput. 1,7 x 102 - - - [23]
Zn,Sn0, F.k. 10° - 10 - - - [374,375]
ZnSn0; (a) PLD 1,9 x 107 35 3,5 x 10™° - [303,369]
ZnSn0; (a) RF Sput. 4x10° ~15 10% - [298,376]
Zn,Sn0; (a) RF Sput. 6x 107 32 3 x 10% - [266]
Zn,Sn0, (a) RF Sput. - 10-15 2 x 10% 3,6 [114]
Zn,Sn0, (a) RF Sput. 1,3x 1072 12,4 4,1 x 10" [377]
ZnsSnO;/Sn0, (@) DC Sput. 3,6 x 107 10 8 x 10% 3,3-36 [378379]
Zn,Sn0y:1n F.k. 0,33 (17 mol% In) - - 34 [380]

F.k.: Festkdrpersynthese (Pulver), RF: radio frequency, DC: direct current, Sput.: sputtering, a: amorphes Schichtmaterial.

Der folgende Uberblick zum System ZnO -1In,Oz beschriankt sich neben
rontgenamorphen Schichtmaterialien auf phasenreine Schichten der in diesem System
existierenden terndren Verbindungen der allgemeinen Summenformel ZngIn,Oy:3 und auf
Phasengemische von ZnO, In,03; und ZnIn;Ox.s. In-dotiertes ZnO soll an dieser Stelle nicht
eingehend behandelt werden, ein Uberblick iiber bisherige Forschungsergebnisse dieser
Verbindung und deren Verwendung in optoelektronischen Bauteilen ist beispielsweise in
[381] zu finden.

Im Gegensatz zum System ZnO - SnO, existieren im System ZnO - In,O3 eine Vielzahl
terndrer Phasen der allgemeinen Zusammensetzung ZngIn,Oy.3 [382,383]. Die beobachteten
Strukturen sind mit denen des Systems Ga,Os - TiO, vergleichbar [384] und weisen eine
schichtweise Abfolge von InOgp;,, InZnOs, und ZnO entlang der c-Achse des hexagonalen
Systems auf, wobei der Abstand zweier aufeinander folgender InOs,-Lagen mit
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zunehmendem k ansteigt. Anhand einer elektrischen  Charakterisierung von
ZnsIn,Og-Einkristallen konnte eine Anisotropie der elektrischen Leitfahigkeit von ca. zwei
Zehnerpotenzen und  damit die  Auswirkung der Kristallstruktur —auf den
Ladungstragertransport festgestellt werden [385], welche im Falle polykristalliner Festkorper
mit statistischer Kristallitorientierung nicht zu beobachten ist [386]. Analoge polytypoide
Strukturen finden sich auch im System Zn,InGaOy.3 [387].

Zahlreiche Arbeiten zeigen, dass die chemische Zusammensetzung des Schichtmaterials
(im Folgenden ausgedriickt durch den prozentualen molaren Zn-Gehalt) groRen Einfluss auf
die elektrischen Eigenschaften der Schichten ausibt, zudem variiert die Lage der optimalen
Zusammensetzung abhéngig von der Art des Beschichtungsverfahrens und der Hohe der
Temperaturbehandlung. Mittels der Sol-Gel Technik (Rotationsbeschichtung) hergestellte
teilkristalline Schichten zeigen fur einen Zn-Gehalt von 50 mol% ein Minimum des
spezifischen Widerstands bzw. Maximum der Ladungstragerkonzentration, wahrend die
Mobilitat der Ladungstrager tber den untersuchten Bereich der Zusammensetzung nahezu
unverandert bleibt [388]. Andere Verfahren fiihren zu minimalen spezifischen Widerstanden
fir Zn-Gehalte von 25 mol% (APCVD, teilkristallin [389]), 30 bis 40 mol% (DC Sputtern,
amorph  [304]) wund 40 bis 50mol% (PLD, kristallin  [390]), wobei
Ladungstragerkonzentration und -mobilitat einen uneinheitlichen Verlauf zeigen. So sind die
beobachteten minimalen Widerstande teils auf ein Maximum der Ladungstragerdichte [388],
teils auf ein Maximum der Mobilitat [304,391] zuruckzufiihren und fallen fir die
Randverbindungen (ZnO und In,03) oftmals ab. Im Gegensatz zu diesen Beobachtungen
zeigen amorphe Sol-Gel Schichten nach Kim einen kontinuierlichen Anstieg des
Widerstandes bzw. eine Abnahme der Ladungstrdgermoblitat mit zunehmendem Zn-Gehalt
[392].

Die in Tab.2.6 aufgefuhrten Verbindungen, insbesondere Schichten der
Zusammensetzung Zn,In,Os, sind hadufig unzureichend strukturell charakterisiert, die
Erzielung optimaler elektrischer Eigenschaften steht bei den meisten Arbeiten im
Vordergrund. Aufgrund der mittels Sputtertechniken leicht zu realisierenden Abscheidung
thermodynamisch metastabiler Zusammensetzungen bei niedrigen Temperaturen (< 300°C)
ist bei der Mehrzahl der Arbeiten von amorphen Schichtmaterialien auszugehen. Dies trifft
insbesondere fur Materialien niedrigen Zn-Gehalts zu.



Kapitel 2 Grundlagen transparenter leitfahiger Schichten 55

Tab. 2.6. Ubersicht iiber Schichten bzw. Bulkproben (F.k.) der Literatur des Systems ZnO - In,O; beziiglich
deren elektrischen und optischen Eigenschaften (o: spez. Widerstand, g Ladungstragermobilitat,
N: Ladungstragerkonzentration, E4: optische Bandliicke).

Material Herstellung plQem ulem®Vist  N/em® Eq/ eV Ref.
ZngsIn; 503 MOCVD 9,7 x 10 - - 52 [334]
Zn,In,05 DC Sput. 53 x 10™ 7 2 x 10% - [393]
Zn,In,05 (a) DC Sput. 2,9 x 10™ 30 5 x 10%° 3 [394,395]
Zn,In;0s.4 RF Sput. 4x10* 57 333x10% - [396]
Zn,In,0s RF Sput. 3,9x10* 30 5 x 10%° 2,9 [24,105,397]
Zn,In,05 PLD 6,6 x 10 27 3,4 x 10% 3,5 [391,398]
ZnsIny,Og (Einkr.)  Fluxm. 5x10° - - 2,7 [385]
ZnyIn,Oys RF Sput. 55x10* 14 7,6 x 10%° - [399]
ZnIn,0y.3 F.k. 3,7x10° 25,1 6,63x10° 28 [307,337,400,
(x =ung., 3-15) (Zn3In,0¢) ol
Zn,InyOys1 5y MOCVD 1x103 18,6 3,7 x 10%° [337,402,403]
(x/y = 0,08-12) (x/y =0,33)

ZnO - In,05 (a) Sol-Gel 45 x 107 25,5 3,8x 10 [392]
(Zn/ln+Zn) =0,33  (Spin)

ZnO - In,04 Sol-Gel 1,5x10° 15 3 x10% - [388]
(Znlln+Zn)=0,5  (Spin)

ZnO - In,05 (a) Spriih-Pyr. 21x10° - - 3,15 [404]
(Znlln+Zn)=0,4

ZnO - In,04 APCVD 4 x10* 20 2 x 10%° 3 [389]
(Zn/ln+Zn) = 0,25

ZnO - In,0; (a) DC Sput. 4x10* 20 1,5 x 10% 34 [405]
ZnO - In,05 (a) DC Sput. 23x10* 20 1,2 x 10 3,6 [406-408]
(Zn/ln+Zn) = 0,22

ZnO - In,05 (a) DC Sput. 3,3x10* 30 8 x 10% - [304,409]
(Zn/In+Zn) = 0,68 (Komb.)

ZnO - In,0; (a) RF Sput. 45 x10* - - - [410]
(Zn/In+Zn) = 0,05

ZnO - In,0,4 RF Sput. - 11 3,9 x 10% 31 [411]
(Zn/In+Zn) = 0,75

Zn,In,0s (:Sn) RF Sput. 4x10* 30 6 x 10%° 2,9 [412]
(5 Gew% Sn) 3,4x10*(Sn)  40(Sn)

ZnO - Iny03 (a) RF Sput. 3,8x 10 40 4 x 10%° - [413]
(Zn/In+Zn) = 0,33

ZnO - In,05 (a) PLD 2,65 x 10 50 4 x 10%° - [390]
(Zn/ln+Zn) = 0,2

ZnO - In,0; (a) EBE 5x 10 20 1x10% 37 [414]

(Zn/in+Zn) = 0,33

F.k.: Festkorpersynthese (Pulver), EBE: Electron Beam Evaporation, RF: radio frequency, DC: direct current, Sput.:
sputtering, PLD: pulsed laser deposition, L.A.: Laser Ablation, Pyr.: Pyrolyse, PE/MOCVD: plasma enhanced / metal
organic chemical vapor deposition, H.t.: Hydrothermalsynthese, Verd.: Verdampfung, a: amorphes Schichtmaterial, i.:
indirekte, d.: direkte optische Bandliicke.
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Handelt es sich bei der Mehrzahl neuer TCO-Systeme um stéchiometrische
Verbindungen von zwei oder mehr Metalloxiden, zeigen neuere Arbeiten, dass beispielsweise
auch Schichten von TiO; in der Anatas-Modifikation nach Dotierung mit Ta" [415] bzw. NbY
[416] Eigenschaften eines transparenten Leiters aufweisen und insbesondere TiO,:Ta von den
Autoren der neuen Klasse der d-Elektronenleiter zugeschrieben wird. Untersuchungen an
undotierten TiO,-Schichten ergaben, dass die metastabile Anatas- im Gegensatz zu der
Rutilmodifikation den fir elektrisch leitfahige Materialien typischen Mott-Ubergang (s.
Kap. 2.1.1.1, S.9) zeigt [417]. Eine niedrigere effektive Elektronenmasse garantiert hohe
Ladungstragermobilitaten, wéhrend die Leitung der Ladungstrager in ausgedehnten Bandern
stattfindet. Eine im Vergleich zum Rutil hohere Bandliicke gewéhrleistet dartber hinaus eine
hohe optische Transparenz dinner Anatas-Schichten [417]. Eine gewisse elektrische
Leitfahigkeit wurde auch fur plasmagesprihte Sputtertargets der nominellen
Zusammensetzung TiO,., festgestellt, die aufgrund einer Leitfdhigkeit von etwa 0,3 Qcm
direkt in einem Gleichstrom-Sputterprozess eingesetzt werden konnten [418].

2.6.2 p-Typ Materialien

Mit dem Erscheinen erster transparenter Schichten von p-Typ-Halbleitern wie NiO [419] und
eines deutlichen Fortschritts bezlglich der Transmission im Sichtbaren sowie der
Ladunsgtragermobilitat durch die Verwendung von Materialien wie CuAIO, [293], SrCu,0,
[420] und CuGaO, [425], sind transparente Vorrichtungen mit p-n-Ubergéangen [421] wie z. B.
,unsichtbare’ Schaltkreise [1], transparente UV-emittierende Dioden [422] und transparente
Solarzellen [423] realisierbar. Einen aktuellen Uberblick ber bisher erzielte Fortschritte
hinsichtlich dinner Schichten von p-Typ TCOs gibt Banerjee [424].

Zu den bekanntesten Vertretern der Klasse der oxidischen p-Typ-Halbleitermaterialien
zahlt Cu,O [425], welches in amorpher Form schon frih in Verbindung mit ITO in
Solarzellen zur Anwendung kam [426], jedoch je nach Herstellungsverfahren eine starke
Féarbung aufweist [427]. Zahlreiche Versuche, p-Typ-Letfahigkeit auch in ZnO durch den
Einbau geeigneter Dotanden zu erreichen, sind bis auf wenige Ausnahmen [428] gescheitert.
Zu potenziell geeigneten Dotanden sind vor allem die Elemente der 5. Hauptgruppe zu zahlen
(N, P, As), welche gemal} der Theorie O-Atome im Kristallgitter substituieren. Probleme bei
der Erzielung hoher Leitfahigkeiten ~ werden hauptséchlich auf  eine
Ladungstragerkompensation zurtickgefihrt (z. B. in N-dotiertem ZnO [429]).

Ausgehend von Uberlegungen zum prinzipiellen chemischen Design p-Typ transparenter
leitfahiger Oxide spielt nach Kawazoe et al. ein gewisses Mal} kovalenter Anteile der
Metall-Sauerstoff-Bindung zum Erreichen hoher Leitfdhigkeiten eine entscheidende Rolle
[430], was unter Berlcksichtigung von Atomorbitalmodellen durch die Verwendung von
Elementen mit einer d*¥%% (Cu’, Ag’, Cd*, In*, sSn*, Sb®) bzw.
d'°s%-Elektronenkonfiguration (In*, Sn**, Sb®") zu erreichen ist. Zur weiteren Erhéhung der
kovalenten Bindungsanteile ist zudem eine tetraedrische Koordinierung des Gittersauerstoffs
von Vorteil. SchlieBlich sollte eine starke Wechselwirkung der d'°-Elektronen zur
Aufrechterhaltung einer hohen Bandliicke durch eine mdglichst niedrige Koordinierung eines
der Metallkationen unterdriickt werden [293]. So konnte die Delafossitstruktur [292] als
geeignete Basis p-Typ leitfahiger transparenter Oxide ausfindig gemacht werden, wobei erste
Untersuchungen von Cu-basierten Delafossitsystemen [431] wie z. B. CuAlO,, CuCrO; und
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CuGaO; beztglich der optischen und elektrischen Eigenschaften sowohl deren Transparenz
im Sichtbaren als auch deren p-Typ Leitfahigkeit bestatigen konnten [432-434] (bezuglich der
elektronischen Struktur dieser Verbindungen s. [435]).

Die in Tab. 2.7 aufgefuhrten Verbindungen p-Typ leitfahiger Oxide umfassen neben
mittels unterschiedlicher Verfahren abgeschiedenen diinnen Schichten auch pulverférmige
Proben, welche sowohl durch klassische Festkorperreaktionen als auch durch
Hydrothermalverfahren hergestellt wurden, wobei die Verbindung CuAlO; bisher die grofite
Beachtung fand. Ein Vergleich der bisher erzielten Ergebnisse von p-Typ und n-Typ
TCO-Materialien basierend auf multinaren Verbindungen verdeutlicht die bis zum jetzigen
Zeitpunkt unerreichten elektrischen Eigenschaften von n-Typ-Materialien. Abb. 2.21 zeigt
eine Gegenuberstellung von erzielter Ladungstrdgermobilitdt und -konzentration von den in
den Tab. 2.4, Tab. 2.6 und Tab. 2.7 aufgefiihrten Materialien. Eine sehr viel grél3ere Streuung
der Werte von p-Typ-Materialien lasst zum einen auf schwieriger zu erzielende hohe
elektrische Leitfahigkeiten aufgrund fehlender Kenntnisse ber grundlegende physikalische
Prozesse, zum anderen auf grof’e Unterschiede innerhalb der bis heute untersuchten
p-Typ-Materialien schlieBen. In diesem Bereich sollten in naher Zukunft noch groRe
Verbesserungen zu erwarten sein.
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Abb. 2.21. Vergleich bisher erzielter elektrischer Eigenschaften von n-Typ- und p-Typ-TCOs der
Literatur unabhangig ihrer chemischen und stéchiometrischen Zusammensetzung (einzelne Werte
sind entnommen aus Tab. 2.4, Tab. 2.6 und Tab.2.7). Die gepunktete Gerade gibt die lineare
Regression der Werte von p-Typ-Materialien an.
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Tab. 2.7. Ubersicht iiber p-typ Schichten bzw. Bulkproben (F.k.) der Literatur bezuglich deren elektrischen und
optischen Eigenschaften (p: spez. Widerstand, x: Ladungstragermobilitat, N: Ladungstragerkonzentration,
E4: optische Bandliicke).

Material Herstellung plQem ulem®Vist  N/em®  E;@feV Ref.
(In203)1x(Ag20)x  RF Sput. 88x10°(x=0,5) 17 42x10" - [436]
AgCo0; RF Sput. 5 - - 4,15 [290]
Cuy 05Ga0, F.k. 62,5 - - - [437]
Cu,0:Ni PLD 100 32 2x10® - [438]
CuAlO, Sol-Gel 5x10° - - - [439]
CuAlQ, (+ Cu,0)  CVD 0,5 0,5 26x10" 375 [440]
CuAlO, PECVD 6 x 107 2 10%° 3,6 [441-443]
CuAlO, H.t. 5 8,9x 103 38x10% - [444]
CuAlO, PLD 3,33 - - 2,5 [445]
CuAlO, PLD,LA. 1 0,13 2,7x10"° 35 [293,294,446]
CUuAlO, DC Sput. 2,56 - 1,2 x10%® - [447]
CuAlO, RF Sput. 20 0,2 1,4 x10® 35 [448]
CuAlO, RF Sput. 51x10° - - - [449]
CuAlO, F.k. 5,9 x 10° - - - [433]
CuCr,,Mg,0, Sp. 45x%10° 0,3 - - [290]
CuCrO, MOCVD 1,16 11,16 4,75 x 10" 3,08 [450]
CuCr0, F.k. 1x 102 - - 1,28 [434]
CuGaO, PLD 15,87 0,23 1,7x10® 36 [451]
CuGa0, RF Sput. 179 - - 3,4 [446]
CuGay.«Fe,0, RF Sput. 1-5 - - 34-43  [290]
CuGa0,:Ca F.k. 1,8 x 10 - - - [432]
CuGaO,:Ni F.k. 154 (2,5 mol% Ni) - - - [452]
CulnO,:Ca PLD 17,2 - - - [453,454]
Culn0O,:Ca PLD 357 - - 39 [333,421]
CuNig 67Shg 330,:Sn  RF Sput. 20 - - 3,4 [290]
CuSc,; xMg,0, F.k. 4.4 % 10" 0,05 45x%x10%° - [455]
CuSC;«MgxOzsy RF Sput. 3,3x 107 - - 2,3-3/4  [290456]
CuScOyx Sput. 3,3x 107 - - - [457]
CuScO, PLD 8,6 x 10° - - 3,7 [458]
CuY..Ca0, F.k. 338 0,05 33x10° - [455]
CuY1xCa0yuy Co-Verd. 1 - - 35 [290,459]
CuYO,:Ca F.k. 1,1 0,7 8x10® - [460]
NixC03.x0,4 RF Sput. 2x10%(x=15) - - - [461]
PbCu,0,:Na F.k. 5,2 x 10* - - 1,7 [462]

SrCu,0; Spruh-Pyr. - - - 3,3[463]  [453:454,464]
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SrCu,0,:K PLD 20,8 0,46 6,1x 107 33 [420]
ZnO:N CVvD 34 12 15x10%* - [465]
ZnRh,0,4 RF Sput. 5x10%-14 - - 2,1 [466-468]

®: direkte optische Bandliicke, F.k.: Festkdrpersynthese (Pulver), EBE: Electron Beam Evaporation, RF: radio frequency,
DC: direct current, Sput.: sputtering, PLD: pulsed laser deposition, L.A.: Laser Ablation, Pyr.: Pyrolyse, PE / MOCVD:
plasma enhanced / metal organic chemical vapor deposition, H.t.: Hydrothermalsynthese, Verd.: Verdampfung, a: amorphes
Schichtmaterial, i.: indirekte, d.: direkte optische Bandliicke.

2.7 Herstellungsverfahren von TCO Schichten

Aufgrund der Fille von Anwendungsgebieten und dem damit verbundenen kommerziellen
Interesse existiert fir die Herstellung dinner Schichten im allgemeinen eine Vielzahl von
Methoden [4,14,27,28,246,469]. An dieser Stelle soll daher nur ein Uberblick tiber Verfahren
gegeben werden, die fir transparente leitfahige Oxidschichten von Bedeutung sind.

Da die Eigenschaften diinner TCO-Schichten sehr stark von ihrer Morphologie und der
Anzahl von Verunreinigungen abhangen, haben die Art der Herstellung und die
Herstellungsparameter groRen Einfluss auf die resultierenden optischen und elektrischen
Eigenschaften. So st bekannt, dass ein Material, je nach Herstellungsverfahren,
unterschiedliche Eigenschaften zeigt, und selbst die Variation der Beschichtungsparameter
eine Anderung der Schichtcharakteristika zur Folge hat. Diese Sensibilitat der
Schichteigenschaften kann jedoch auch dazu genutzt werden, sie malizuschneidern.

Prinzipiell lassen sich die Herstellungsverfahren nach den dabei ablaufenden Prozessen
unterscheiden. Bei physikalischen Methoden kommt es aufgrund physikalischer Prozesse
unter Energiezufuhr zur Uberfilhrung des Schichtmaterials, bzw. einer Vorstufe (Precursor),
an die Substratoberflache, an welcher eventuell noch chemische Prozesse (z. B. Oxidation)
ablaufen. Die Abscheidung erfolgt unter Vakuum bzw. unter reduziertem Druck in einer
Gasatmosphare mit definierten Partialdriicken von Reaktiv- oder Inertgasen, wie z. B. O,, H»
oder Ar. Zu den physikalischen Verfahren zéhlen z. B. das weit verbreitete
Kathodenzerstauben (Sputtern) und das Aufdampfen.

Bei chemischen Methoden findet eine Uberfihrung von entweder fliichtigen
(gasformigen) oder in flissiger Phase gel6sten Precursoren zur Substratoberflache statt,
wonach es, je nach Art der Ausgangsverbindung, unter Energiezufuhr und der Reaktion mit
der Gasatmosphdre zur Umsetzung zum gewinschten Schichtmaterial kommt. Die im
Rahmen dieser Arbeit angewandte Sol-Gel Technik als Basis der Flissigfilmbeschichtung
wird als Vertreter der chemischen Verfahren in Kap. 2.8 gesondert vorgestellt.

Tab. 2.8 gibt einen Uberblick Gber TCO-Schichten, die mittels physikalischer und
chemischer Methoden abgeschieden wurden. Vergleicht man die Schichten, die durch
Vakuum-Verfahren wie dem Sputtern und mittels Sol-Gel Technik hergestellt wurden, weisen
die erstgenannten in der Regel bessere optische und elektrische Eigenschaften auf. Dieser
Umstand beruht vor allem darauf, dass durch Sputterprozesse Schichten héherer Reinheit und
hoherer Kristallinitdt erhalten werden. Dariiber hinaus weisen gesputterte TCO-Schichten
aufgrund der Abscheidung unter niedrigem Sauerstoffpartialdruck eine Unterstdchiometrie
beziglich des O-Gehaltes auf. Auffallend ist, dass Prozesse wie thermisches Aufdampfen (s.
Kap.2.7.1.2) und PLD (s.Kap.2.7.1.3) zu Schichten mit besonders hohen
Ladungstragermobilitaten fuhren.
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Tab. 2.8. Ubersicht iiber TCO-Schichten, hergestellt durch unterschiedliche Verfahren. ®©

Material Verfahren d e, U N T Literatur
nm 10 Qcm cm?Vvis? 10% cm*® %
In,O3:Sn DC Sputtern k. A. 1,36 40,5 11 85 [470]
TA 410 19 60 8,6 80 [152]
EBE 82 0,44 103 14 ~70 [274]
HDPE 213 1,35 34,8 13 k. A [471]
PLD 300 0,85 54 14 85 [472]
Sprih-Pyr. 300 13 ~40 15 k. A. [106]
Sol-Gel 90 5,8 ~10 6,2 87 [473]
In,O3:Mo RF Sputtern 100 2,5 83 3 80 [478]
TA 370 18 130 2,6 80 [194]
PLD k. A 2,6 125 1,9 k. A [474]
Spriih-Pyr. k. A 7.3 17 4,98 90 [475]
Sn0O,:Sh Sputtern 800 20 10 3 k. A. [476]
PLD 200 9,8 k. A. k. A. 88 [477]
Spriih-Pyr. k. A 8,1 8,1 9,5 70 [478]
Sol-Gel 300 210 0,5 6,5 80 [479]
SnO,:F Sprih-Pyr. 1100 2,2 37 7,6 85 [480]
ZnO:Al RF Sputtern k. A 1,9 22 15 85 [481]
DC Sputtern ~ 500 2,7 25 9,0 85 [482]
PLD 280 0,85 47,6 15 88 [483]
Sol-Gel 164 50 43 0,3 86 [484]
ZnO:In Sprih-Pyr. ~ 550 11 24,3 2,2 85 [485]
Cd,Sn0O, RF Sputtern 510 1,28 54,5 8,9 85 [486]
MOCVD 970 4,6 20,3 6,6 85 [487]
Sol-Gel 230 33 12 16 ~ 80 [488]

®: Werte in grau wurden aus Angaben der Verdffentlichung berechnet, k. A.: keine Angabe. RF/DC Sputtern: radio
frequency- (Wechselstrom-) bzw. direct current- (Dioden-, Gleichstrom-) Sputtern, EBE: e-beam evaporation, HDPE:
Elektronenstrahlverdampfen in Gegenwart eines Plasmas, PLD: pulsed laser deposition, TA: thermisches Aufdampfen,
MOCVD: metal-organic chemical vapor deposition, d: Schichtdicke, p: Spez. Widerstand, s Ladungstrdgermobilitat, N:
Ladungstragerdichte, T: Durchschnittliche Transmission im Sichtbaren (400 - 800 nm).

So richtet sich die Wahl des Herstellungsverfahrens nach Faktoren wie der erforderlichen
Qualitat des Schichtmaterials und der Reproduzierbarkeit des Prozesses, dem apparativen
Aufwand bzw. den Kosten und dem zu beschichtenden Substrat.
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2.7.1 Physikalische Verfahren

Das industriell bedeutendste Verfahren zur Dinnschichtherstellung ist das Sputtern. Mit
dieser Methode wird heute grol3flachig Flachglas fiir den Architekturbereich zur Herstellung
von Warmeschutzverglasungen und fur optoelektronische Anwendungen (z. B. Solarzellen
und Displays, s. Kap. 2.3) beschichtet. Das mittlerweile veraltete thermische Aufdampfen
wurde von Sputter-Techniken verdrdngt und hat nur noch untergeordnete kommerzielle
Bedeutung. So waren es vor allem Metallschichten fur Spiegel, die nach diesem Verfahren
hergestellt wurden. Eine Methode, durch die qualitativ hochwertige Schichten erzielt werden
kdnnen, ist die pulsed laser deposition (PLD), also eine Abscheidung unter Einwirkung
gepulsten Laserlichts, welche jedoch vorrangig im Labormalstab zur Anwendung kommt.

2.7.1.1 Kathodenzerstiuben (Sputtern)

Die Dunnschichtherstellung mittels Sputter-Techniken ist schon seit 1852 bekannt [246] und
findet heute vor allem bei der grol3flachigen Beschichtung von Flachglas fiir den Automobil-,
Architektur- und Display-Bereich Verwendung [489]. Unter dem Sputtern versteht man im
allgemeinen das Herausschlagen von Atomen aus einer Oberflache durch hochenergetische
lonen. Die lonenquelle ist in der Regel ein Plasma aus ionisierten Edelgasatomen (meistens
Ar), welche bei Unterdruck nach Beschleunigung durch ein elektrisches Feld aus einer
Elektrode (Kathode, Target) Schichtmaterial abtragen. Dieses herausgeschlagene Material
kondensiert auf einem sich in der N&he befindlichen Substrat und bildet schlieBlich eine
homogene Schicht.

Je nach Aufbau bzw. Stromversorgung der Kathode unterscheidet man zwischen
Gleichstrom- (DC) und Wechselstromsputtern (AC bzw. RF), wobei das DC-Sputtern, auch
Diodensputtern genannt, die Verwendung eines elektrisch leitfahigen Targetmaterials
voraussetzt, um statische Aufladungen des Targets und das resultierende sog. Arcing
(kurzzeitige Plasmaentladungen hoher Energiedichte [490]) zu vermeiden. Zusétzlich besteht
die Mdglichkeit, den Sputter-Prozess in Reaktivgasatmosphére (Reaktivsputtern [491-493])
oder in Gegenwart eines Magnetfeldes (Magnetron-Sputtern [494]) durchzufiihren. Durch das
Magnetfeld werden die durch den Sputterprozess zusétzlich entstehenden Sekundérelektronen
in stabilen kreisformigen Bahnen nahe am Target gehalten, wodurch ein Aufheizen bzw. eine
Beschadigung des Substrates vermieden werden kann. Auf diese Weise ist es moglich, auch
temperatur- (Kunststoffe) und oberflachenempfindliche Substratmaterialien (elektronische
Komponenten) zu beschichten. Die Stabilitat des Plasmas ist vor allem abhangig von der Art
der Gasatmosphare und wird im Falle des DC-Sputterns durch das Austreten von
Sekundarelektronen aus dem Target zusétzlich unterstutzt.

Als Targetmaterialien kommen sowohl Metall- als auch Komposittargets zur
Verwendung, wobei Metalltargets zur Herstellung von Verbindungen (Oxide, Nitride,
Carbide) den Einsatz von Reaktivgas voraussetzen und im sog. Reaktiv-Modus gearbeitet
werden muss (Hysterese-Effekt), was u. U. Probleme hinsichtlich der Langzeitstabilitat des
Targetmaterials verursacht [495]. So neigen Metalltargets zur sog. nodule-Bildung, d. h. es
kommt zu regional unterschiedlichen Sputterraten auf dem Target. Die Folge ist sowohl eine
Storung des elektrischen Feldes (Arcing) als auch der Abscheidungsrate. Keramische bzw.
Komposit-Targets, wie sie in RF-Sputterprozessen Verwendung finden, bestehen aus dem
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abzuscheidenden Schichtmaterial, es ist also keine Reaktivgas-Atmosphare erforderlich,
jedoch sind sie aufgrund aufwéndiger Herstellungsmethoden teurer und schwerer zu recyceln
[269]. Ist das Komposittarget, wie im Falle der TCO-Abscheidung, aufgrund einer Sauerstoff-
Unterstochiometrie oder sonstiger Zusétze elektrisch leitfahig, kann es auch direkt in einem
DC-Prozess verwendet werden, da hier Leitfahigkeiten unterhalb von 5 Q2cm geniigen und so
Arcing weitgehend unterdriickt werden kann (z. B. SnO, [496], TiO, [418,497] oder SiC
[498]). Zur groRflachigen Flachglasbeschichtung sind heute Targets mit einer Lange von bis
zu 3,75 m erhaltlich [246].

Prinzipielle Vorteile von Sputterprozessen sind die hohe Reproduzierbarkeit und Qualitét
der abgeschiedenen Schichten, der niedrige Materialverbrauch, 6kologische Unbedenklichkeit
und hohe Durchsatzraten (Abscheidungsraten bis zu 70 nm/min). Der Beschichtungsprozess
kann sowohl als In-Line Verfahren direkt im Anschluss an die Flachglasherstellung, als auch
im Batchverfahren erfolgen. Von Nachteil sind vor allem der hohe apparative Aufwand, hohe
Materialkosten vor allem der hochreinen Targets und das Problem der Phasenreinheit bei der
Abscheidung von terndren Systemen (z. B. Cd,SnO4 [169,499]).

Zur Abscheidung von TCOs ist in der Literatur hauptsachlich das DC- und RF-
Magnetron-Sputtern vertreten, wobei die erstgenannte Methode héhere Sputterraten und einen
geringeren Einbau von Sauerstoff des Plasmas in das Schichtmaterial aufweist [500].

2.7.1.2 Thermisches Aufdampfen (TA)

Der Prozess des thermischen Aufdampfens beinhaltet die Uberfiihrung eines Materials mittels
thermischer Energie in die Gasphase und anschlieBendem Kondensieren der gasférmigen
Partikel auf einer kiihleren Substratoberflache (bei Unterdruck von mind. 10 torr). Nach
diesem Verfahren konnen sowohl Metallfilme als auch Kompositschichten hergestellt
werden; Voraussetzungen sind lediglich ein gentigend hoher Dampfdruck und ein
zersetzungfreies Verdampfen des abzuscheidenden Materials. Das Aufheizen erfolgt meist
durch eine Widerstandsheizung, alternativ kann der Energieeintrag bei schwer zu
verdampfendem Material auch durch einen Elektronenstrahl erfolgen (e-beam evaporation)
[501,502]. Zur Erhéhung der Dichte und Homogenitit der abgeschiedenen Schichten wird
haufig zusatzlich in Gegenwart eines Plasmas abgeschieden [471].

Die Prozesskontrolle gestaltet sich im Vergleich zu Sputterprozessen als relativ einfach,
ein Nachteil dieses Verfahrens ist jedoch die fehlende Moglichkeit der In-Line Beschichtung
und der hohe apparative Aufwand.

2.7.1.3 Pulsed Laser Deposition (PLD)

Mittels der Abscheidung durch gepulste Laserstrahlung (pulsed laser deposition, PLD) ist es
mdglich, beinahe alle festen Materialien (einschlieBlich Refraktarmetalle wie W und Cr) in
Form dinner Schichten abzuscheiden. Gerade diinne Schichten hochschmelzender Metalle
sind mit anderen Verfahren nur schwer herzustellen. Der Prozess beinhaltet die Bestrahlung
eines Targets bei Unterdruck mittels hochenergetischer Laserimpulse (meist KrF Excimer-
Laser) von auRerhalb des Beschichtungsraumes durch ein Quarzfenster. Das bestrahlte
Beschichtungsmaterial verdampft und kondensiert auf einem nahe liegenden Substrat,
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welches entweder auf Raumtemperatur oder erhohter Temperatur gehalten wird. Neben dem
Prozess des thermischen Materialabtrags kommt es durch photoemittierte Elektronen zur
Ausbildung eines Plasmas Uber der Targetoberflache und so gestalten sich die wahrend der
Beschichtung ablaufenden Prozesse recht komplex. Da die ablatierten Teilchen hohere
Energien als in vergleichbaren Vakuum-Prozessen besitzen, ist eine hohe Diffusion der
Atome auf der Substratoberfliche gewahrleistet. Dieser Umstand fuhrt selbst ohne
Substratheizung oder zusatzlichen lonenbeschuss zu sehr glatten Schichten hoher Dichte und
Kristallinitat.

Die Abscheidungsraten sind im Vergleich zu Sputterprozessen relativ hoch und erreichen
leicht Werte von bis zu 100 nm/min, die SubstratgroRe ist jedoch aufgrund des punktuellen
Materialabtrags am Target begrenzt und kann durch Mehrquellen-Verdampfersysteme erhéht
werden. Als Quelle des Beschichtungsmaterials konnen sowohl reine Metalle als auch
Feststoffe in Form von Pulvern oder Presslingen verwandt werden, auch die Beimischung von
Reaktivgasen ist moglich.

Gerade im Bereich von TCO-Schichten existiert eine Vielzahl von Veréffentlichungen
(siene z. B. [360,390,451,474,503]). Auffallend ist vor allem das — neben hochdichtem
Schichtmaterial — auf entsprechenden Substraten scheinbar leicht zu realisierende epitaktische
Wachstum, wodurch qualitativ hochwertige Schichten hergestellt werden konnen [271]. Fur
ITO-Schichten kdnnen so spezifische Widerstande von unter 10 Qcm erreicht werden
[109,472].

Vorteile der Methode sind die geringe Zahl an Verunreinigungen durch die Anordnung
der Energiequelle (Laser) aufierhalb des Beschichtungsraumes, wodurch auch der apparative
Aufwand und die damit verbundenen Kosten relativ gering sind. Aufllerdem besteht eine hohe
Reproduzierbarkeit bezuglich des Stochiometrie-Transfers vom Target zur Schicht, was eine
Abscheidung komplexer Phasen ermdglicht [504].

GroRe industrielle Verbreitung blieben der Methode bis heute verwehrt, weil es wegen
der raumlich begrenzten Verdampfung des Targetmaterials ausgekliigelter apparativer
Techniken bedarf, um die normalerweise beobachtete Schichtdickeninhomogenitat zu
minimieren. Durch Verwendung von bereits erwahnten Mehrquellen-Verdampfersystemen
kann dies umgangen werden, jedoch entstehen so héhere Beschichtungskosten verglichen mit
anderen Vakuumtechniken.

2.7.2 Chemische Verfahren

Fur die groRflachige Beschichtung im Architekturbereich zur Herstellung von FTO
beschichtetem Warmeschutzglas (bis zu 3,21 x 6,00 m?) fand vor allem in den 1990er Jahren
das sog. APCVD-Verfahren (atmospheric pressure CVD) Verwendung, eine
Normaldruck-Variante der chemischen Dampfphasenabscheidung (chemical vapor deposition,
CVD). CVD-Prozesse in der Halbleiterindustrie z. B. zur Herstellung von amorphem und
polykristallinem Si sind in der Regel Niederdruckvarianten, da so die Gefahr der
Kontamination minimiert werden kann. Beschichtungen aus fllssiger Phase beinhalten
Sprihtechniken, sowie Tauch- und Rotationsbeschichtung auf Basis des Sol-Gel Prozesses
(s. Kap. 2.8).
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2.7.2.1 Chemische Dampfphasenabscheidung (CVD)

Die CVD beinhaltet die Uberfilhrung eines Precursors in die Gasphase und dessen
anschlieBende Zersetzung an der Substratoberflache durch Energiezufuhr zu dem
gewiinschten Schichtmaterial. Die Abscheidung der Schicht kann dabei sowohl bei Normal-
(atmospheric pressure CVD, APCVD) als auch bei Unterdruck (low pressure CVD, LPCVD)
erfolgen, wobei die Energiezufuhr entweder thermisch, Laser-induziert (laser-induced CVD,
LCVD), mittels UV-Belichtung oder mit Hilfe eines Plasmas (plasma-enhanced CVD,
PECVD) erfolgen kann.

Die bei dem Prozess ablaufenden Reaktionen sind komplex und beinhalten u. a. Pyrolyse
(thermische Zersetzung), Oxidation, Hydrolyse, Disproportionierungen und
Transportreaktionen. Prozessvariablen wie Substrattemperatur, Druck, Gasfluss und
apparative Geometrie beeinflussen sowohl die Abscheidungsraten als auch die Eigenschaften
der abgeschiedenen Schichten. Idealerweise handelt es sich bei CVD-Prozessen um
heterogene Reaktionen, d. h. eine Zersetzung des Precursors auf der Substratoberflache.
Reaktionen in der Gasphase sind zu vermeiden, denn hierdurch kann es dort zu einer
Agregation von Partikeln kommen, welche zu Verunreinigungen der Schicht fuhren.

Als Precursoren kommen sowohl inorganische, organische als auch metallorganische
Verbindungen (metal organic CVD, MOCVD) zum Einsatz, welche vor der Abscheidung bei
geeigneten Temperaturen zersetzungsfrei in den gasformigen Zustand berfiihrt werden. Ein
Tragergas (inert oder reaktiv) beférdert das Precursorgas durch beheizte Gaszuleitungen in
den Reaktionsraum.

Grolle industrielle Bedeutung erlangte die APCVD bei der Herstellung von
Warmeschutzverglasungen (sog. low-E- bzw. K-Glas), deren Funktion auf der IR-Reflexion
von FTO basierte. Bei dem heute noch durchgefuhrten Prozess handelt es sich um eine
online-Beschichtung von Flachglas mit FTO in direktem Anschluss an den Zieh-Prozess,
wobei die im Glas enthaltende Restwédrme von ca. 500°C zum einen der Zersetzung des
Precursors dient, zum anderen die Aushartung der Oxidschicht gewéhrleistet. Als Precursoren
kommen vor allem wassrige bzw. alkoholische Lésungen von Zinnsalzen bzw. -organylen in
Verbindung mit Trifluoressigsaure bzw. HF zur Verwendung [246].

Ein weiteres wichtiges Einsatzgebiet der CVD ist die Herstellung von auf amorphem
(@-Si:H) und polykristallinem (c-Si:H) Silizium basierenden Solarzellen [505,506]. Dabei
erfolgt die Abscheidung der Si-Schichten mittels eines PECVD-Prozesses unter Verwendung
von SiH; und H, als Edukte direkt auf der TCO-Schicht, welche als transparente
Frontelektrode fungiert. Da das TCO unter den Prozessbedingungen des H,-Plasmas stabil
sein muss, haben sich vor allem ZnO:Al und ZnO:In aufgrund ihrer bereits in Kap. 2.2.3
erwéahnten Resistenz im Hy-Plasma beziiglich einer Reduktion zum Metall als geeignete
Materialien erwiesen.

Ahnlich dem Sputtern ist es auch bei CVD-Prozessen schwierig, phasenreine ternire
Verbindungen herzustellen. Vor allem die Verwendung mehrerer Precursoren mit
unterschiedlichen thermischen Eigenschaften und Reaktionskinetiken flhrt haufig zu
Phasenseparation [487]. Eine Mdglichkeit ist der Einsatz von bei Unterdruck fliichtigen
Heterometallalkoxiden, in denen die Stéchiometrie des gewiinschten Schichtmaterials bereits
auf molekularer Ebene vorliegt (single-source precursor). Durch die Variation der
Alkoxidliganden lasst sich zudem ein definierter Zersetzungsmechanismus auf der
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Substratoberflache einstellen [507]. Von Nachteil ist hier lediglich die aufwéndige Synthese
der hydrolyseempfindlichen Precursoren.

Bei der kombinatorischen Untersuchung neuer TCO-Materialien kann der CVD-Prozess
zur Herstellung von Schichten eingesetzt werden, die eine Variation des Verhaltnisses zweier
Metalle entlang des Precursorflusses aufweisen [305,508]. Durch eine ortsabhéngige Analyse
optischer und elektrischer Eigenschaften des beschichteten Substrates kann so die fur das
System optimale Zusammensetzung gefunden werden.

2.7.2.2  Spriih-Pyrolyse

Mittels eines Sprih-Prozesses wurden Mitte des 20. Jahrhunderts die ersten
Sonnenschutzschichten auf Flachglas groRflachig aufgebracht [246]. Ahnlich dem bereits in
Kap. 2.7.2.1 beschriebenen APCVD-Prozess erfolgt das Aufspriihen der Beschichtungslésung
auf das durch den Herstellungsprozess noch heiRe Flachglas derart, dass Sprihdisen unter
Druck (Luft als Trégergas) die Losung aufsprihen, wahrend diese sich senkrecht zur
Laufrichtung des Glases hin- und herbewegen. Durch pyrolytische Zersetzung des gel6sten
Precursors auf der Glasoberfliche bildet sich eine homogene Schicht, wobei das
verdampfende LAsungsmittel Uber eine Absaugvorrichtung entfernt wird.

Die Beschichtungslosungen bestehen in  der Regel aus Metallsalzen bzw.
metallorganischen Verbindungen in waéssrigen bzw. organischen Losungsmitteln unter
Zugabe diverser Additive zur Verbesserung der Dispergierung, der Benetzung und des
Verlaufs. Die bei dem Prozess entscheidenden Parameter sind die Geometrie der Dusen,
TropfchengroBe, Temperatur der Beschichtungslésung und des Substrates sowie die
Geschwindigkeit der Dusen relativ zum Substrat. Die Geometrie der Disen muss auf das
jeweilige LOsungssystem abgestimmt sein, da diese neben der Durchflussgeschwindigkeit und
dem Dispergierungsprozess entscheidenden Einfluss auf die TropfchengroRe hat. Letztere
sollte so gewéhlt werden, dass ein Nebel sehr feiner und kleiner Tropfchen auf dem Substrat
auftrifft und das Losungsmittel erst dort verdampft. Sind die Trépfchen zu grof3, kommt es zu
punktférmigen Inhomogenitéten, sind sie zu klein, besteht die Gefahr der Verdunstung des
Losungsmittels bereits in der Flugphase und einer pulverformigen Ablagerung auf dem
Substrat.

Vorteile des Verfahrens sind der geringe apparative Aufwand, die Mdglichkeit, auch
komplex geformte Korper beschichten zu kénnen [509] und der geringe Materialverbrauch
vor allem im Online-Prozess nach der Flachglasherstellung. Aufgrund der hohen Zahl der
Prozessparameter ist die reproduzierbare manuelle Aufbringung optischer Schichten nur
schwer zu realisieren, Abhilfe schaffen hier maschinelle Spruhvorrichtungen. Ein
gravierender Nachteil des Aufspriihens auf ein heiRes Substrat ist die Limitierung der Technik
auf nicht brennbare Beschichtungslésungen.

Durch Spruhpyrolyse hergestellte TCO-Schichten weisen oft eine den gesputterten
Schichten analoge saulenartige Morphologie auf, die verbesserte elektrische Eigenschaften
mit sich bringt [478].
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2.8 Der Sol-Gel Prozess

Der Sol-Gel Prozess beschreibt den Ubergang einer Dispersion kolloidaler Partikel (Sol) zu
einem starren, pordsen Netzwerk aus Makromolekilen (Gel) durch Destabilisierung des
Systems [510,511]. Die Destabilisierung erfolgt meist durch teilweisen Entzug des
Losungsmittels.

Genauer betrachtet handelt es sich bei einem Sol um eine Dispersion kolloidaler Partikel,
also der Grofle 1-100nm, in einer Flissigkeit [512]. Durch Agregation der kolloidalen
Spezies kommt es schlielich zur Ausbildung eines dreidimensionalen starren Netzwerks
(Gel) unter Bildung von M-O-M Bricken (chemisches Gel) [31]. Liegt das resultierende Gel
als diinne Schicht vor, fuhrt die fortschreitende Kondensation und die Verdampfung des
Lésungsmittels zu einer Verdichtung des Schichtmaterials [122]. Da das Gel-Netzwerk eine
kontinuierliche flussige Phase enthalt und eine offene, pordse Struktur darstellt, bleibt die
Mobilitdt der sich darin befindlichen Spezies wie Losungsmittelreste, solvatisierte
Metallkationen und freie Liganden groftenteils erhalten. Die Triebkraft fir das weitere
Schrumpfen und das anschlieRende Altern des Gel-Films (Synerese) ist in erster Linie die
Minimierung der fest-flussig Grenzflache und der damit verbundenen Oberfldchenenergie.
Erst durch Energiezufuhr erfolgt die vollstandige Umwandlung des Gels zum gewi(inschten
Schichtmaterial (Trocknung bzw. Verdichtung). Beziiglich detallierter Ausfiihrungen zu den
ablaufenden Prozessen wéhrend der einzelnen Phasen der Sol-Gel Umwandlung sei auf
Kap. 2.8.2 (s. unten, S. 72) bzw. die Literatur verwiesen [511,513-515].

Ein Sol entsteht durch partielle Hydrolyse einer alkoholischen Ldsung von Metallsalzen
bzw. -alkoxiden (GI. (2.36), M: Metallkation der Wertigkeit x) und anschliellender
Kondensation unter Alkohol- (Gl. (2.37)) bzw. Wassereliminierung (GI. (2.38)).

M(OR), +H,0 b . M(OR),,OH +ROH (2.36)
2 M(OR), ,OH —fewewatn , M _O(OR),, ;,OH +ROH (2.37)
2M(OR), ,OH fendensatn , N QO(OR),, , +H,0 (2.38)

Die durch fortschreitende Hydrolyse- und Kondensationsreaktionen eingeleitete
Gelierung eines Sol-Gel-Systems kann zweckmaRigerweise durch die Beobachtung seiner
Rheologie, also der zeitlichen Viskositatsanderung, erfolgen [511,512].

Neben den oben beschriebenen Abldufen der Hydrolyse und Kondensation kann auch die
einfache Verdampfung des Losungsmittels ohne Ausbildung starker Vernetzung der
gelierenden Spezies zu einem gelartigen Film fuhren (physikalisches Gel) [512,516].
Beispielsweise fiihrt das Auflésen von Metallchloriden in Alkoholen zumindest teilweise zu
einer Substitution der Chloridliganden durch Alkoxidgruppen unter Ausbildung von
gemischten Chloro-Alkoxiden [517,518], welche bedeutend weniger hydrolyseempfindlich
sind. Dieser Umstand kommt zwar der Handhabbarkeit der Beschichtungslosung zugute, kann
jedoch aufgrund einer verlangsamten Kondensationskinetik die Schichthomogenitét nachteilig
beeinflussen. DemgemaR enthalt eine ethanolische Lésung von SnCl; bzw. Sn(QO'Pr),



Kapitel 2 Grundlagen transparenter leitfahiger Schichten 67

beispielsweise, abhéngig vom Wassergehalt der Losung, eine Mischung von kristallinen
SnO,-Nanopartikeln und nicht hydrolysierten, gelosten Spezies [519], wobei durch die
Zugabe von chemischen Lodsungsadditiven (s. unten, Kap. 2.8.1.3, S. 70) die Kinetik des
Hydrolyseprozesses, nicht jedoch der Ablauf des Kondensationsprozesses und damit die
finale mittlere KristallitgroRe beeinflusst werden kann [520].

Vorteile des Sol-Gel Prozesses sind vor allem die hohe Homogenitét der bereits in der
Losung auf molekularer Ebene gemischten Komponenten und die aufgrund der hohen
spezifischen Oberflache der amorphen Pulver niedrigeren Prozesstemperaturen im Vergleich
zu herkdmmlichen Festkorperreaktionen.

Der Sol-Gel Prozess bildet die Grundlage fir zahlreiche Beschichtungstechniken wie
Spriih-, Tauch- und Rotationsbeschichtung. Vorteile gegentiber physikalischen Verfahren sind
vor allem der geringe apparative Aufwand, die meist kostenglnstig herzustellende
Beschichtungslésung und die Mdglichkeit, auch vorgeformte Substrate (z. B. aus dem
Architektur- oder Automobilbereich) beschichten zu kdnnen. Durch Sol-Gel Prozesse
hergestellte TCO-Schichten zeigen in der Regel hohe chemische und mechanische
Bestandigkeit und gute Haftungseigenschaften auf Glasoberflachen durch die Ausbildung von
Si-O-M Briicken [521]. Wahrend mittels Sprihtechniken die Beschichtung von unebenen
Oberflachen und dreidimensionalen Korpern moglich ist, erlaubt die Tauchbeschichtung im
Vergleich zur Rotationsbeschichtung eine Schichtaufbringung auf Flachglas groRerer
Abmessungen. Der gréite Vorteil von Spriih- und Rotationsbeschichtung ist hingegen der im
Vergleich zur Tauchbeschichtung sehr viel geringere Bedarf an Beschichtungslésung,
wodurch ein hoherer Durchsatz verschiedener Losungen mdglich ist.

Eine Variation der klassischen Sol-Gel Flussigfilmbeschichtung ist die Aufbringung von
nanopartikuldren Suspensionen von bereits im Vorfeld kristallisierten Partikeln [522]. Durch
gezielte Modifizierung der Partikeloberflachen bereits wahrend deren Herstellung kénnen
hochstabile Beschichtungssuspensionen erhalten werden. Die Trennung von Kristallisation
und Schichthértung ermdglicht die Herstellung von Schichten bei niedrigen Temperaturen
bzw., bei entsprechender Formulierung der Suspension, mittels UV-Licht. Dieses Konzept
konnte erfolgreich fir 1TO-Schichten auf Kunststoffsubstraten unter Verwendung von
kristallinen ITO-Nanopartikeln angewandt werden [523,524].

Prinzipiell beinhaltet die Schichtherstellung im Rahmen der  klassischen’
Sol-Gel-Flussigfilmabscheidung folgende Schritte:

1. Substratreinigung

2. Auftragung der Beschichtungslésung (Beschichtung)

3. Hydrolyse und Kondensation des Flissigkeitsfilmes (Trocknung)
4. Hartung des Gel-Filmes durch Energiezufuhr (Schichtausbildung)
5. Nachbehandlung in alternierender Atmosphére

Aufgrund der oben erwahnten Vorteile der Rotationsbeschichtung (geringer Verbrauch
an Beschichtungslésung, kurzer Beschichtungsvorgang) wurde ausschliellich diese Methode
im Rahmen der Arbeit angewendet und soll daher auch im Folgenden néher erlautert werden
(Kap. 2.8.1.2).
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2.8.1 Beschichtung

2.8.1.1 Substratreinigung

Die bei jeder Glasoberflache eintretende Glaskorrosion fuhrt in feuchter Atmosphare schon
nach kurzer Zeit zu einer Veradnderung der chemischen Zusammensetzung der Oberflache,
mitunter bis zu einer Tiefe von 200 nm [525]. Als Ursache hierfir wird insbesondere bei
Kalknatron-Glasern eine Auslaugung der Oberflache von Na® und OH-lonen angefiihrt,
welche zur Ausbildung einer pordsen Korrosionsschicht aus Kieselglas fuhrt [246]. Gerade im
Rahmen der Dunnfilmbeschichtung hat die verénderte Oberflache groRen Einfluss auf die
abgeschiedene Schicht, da diese neben einer erhdhten Rauigkeit auch eine verénderte
Oberflachenenergie aufweist [526].

Um eine moglichst hohe Schichtqualitat, d. h. eine hohe Haftung und homogene
Benetzung, zu gewahrleisten, hat die Reinigung des Substrates vor jedem
Beschichtungsprozess hochste Prioritat. Speziell bei Glassubstraten kommt es neben dem
mechanischen Entfernen von Partikeln wahrend des Reinigungsprozesses auch zu einer
teilweisen Freilegung freier Si-OH-Gruppen auf der Glasoberflache [527]. Diese sind im
Verlauf des Sol-Gel Beschichtungsprozesses durch Ausbildung von Si-O-M Briicken (M:
Metallkation) fiir die Haftung der Schicht auf dem Glassubstrat verantwortlich.

Zur ,Auffrischung’ der Glasoberflache bestent die Mdoglichkeit, diese zunéchst
mechanisch zu polieren und anschliefend mittels maschineller Reinigung einem Spuilgang zu
unterziehen. Die mechanische Reinigung mit einem Poliermittel (z. B. Ceroxid) fihrt zu
einem Abtrag der Korrosionsschutzschicht; die so behandelte Glasoberflache ist jedoch
anfalliger fur neu eintretende Glaskorrosion. Beim Spiilen in einer Waschmaschine wird
abwechselnd mit alkalischem und saurem Reiniger gesplt, was zu einer erneuten Auslaugung
fihrt. Aus diesem Grund sollte das gereinigte Glas bis zur Beschichtung nur flr kurze Zeit in
maoglichst feuchtigkeitsarmer Atmosphare gelagert werden [246].

2.8.1.2 Rotationsbeschichtung (Spin-Coating)

Das Spin-Coating ist ein Beschichtungsverfahren, bei dem ein Flissigkeitsfilm mit Dicken bis
zu mehreren um homogen auf ein sich drehendes Substrat aufgebracht wird. Wegen kurzer
Beschichtungsdauer und hoher optischer Qualitdt der Schichten ist das Verfahren fir
industrielle Anwendungen geeignet. So findet es in der Mikroelektronik bei der Belackung
von Wafern Anwendung, bei der ein Photolack (Resist) mit Dicken bis zu 1 um aufgebracht
wird. Ein weiteres Einsatzgebiet ist die Abscheidung von optischen Schichten fir
Laseranwendungen [528].

Nach Bornside et al. [529] lasst sich der Spin-Coating Prozess in vier Schritte unterteilen
(s. Abb. 2.22). Nach Auftragen eines Uberschusses an Beschichtungslésung — die Menge
richtet sich dabei im Wesentlichen nach der GroRe des Substrates — erfolgt in einem zweiten
Schritt, dem sog. Anschleudern (spin-up), die vollstindige Benetzung des Substrates.
Wéhrend auf die endgtiltige Rotationsgeschwindigkeit beschleunigt wird, wird Gberschiissige
Flussigkeit durch Zentrifugalkraft nach auBen abgefiihrt, die Ubertragung der Rotation auf die
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Flussigkeit erfolgt dabei tber ihre Viskositat. Wahrend dieses dritten Schrittes (Abschleudern,
spin-off) dinnt der Flussigkeitsfilm bei konstanter Rotationsgeschwindigkeit immer mehr aus,
wobei die Filmhomogenitat im Idealfall mit abnehmender Dicke zunimmt. Die Verdampfung
des Losungsmittels ist hier als letzter Schritt aufgefiihrt, diese kann jedoch, je nach
Fluchtigkeit des Losungsmittels, parallel zu einem der vorangehenden Schritte einsetzen.
Letztendlich ist die Verdampfung allerdings der kritischste Prozess, den es zu kontrollieren
gilt, um Schichtfehler zu vermeiden (s. u.). Nach Beendigung des Prozesses liegt idealerweise
ein unbeweglicher, fast trockener Film vor, der ohne Qualitatseinbulle weiter gehandhabt
werden kann.

(a) Auftragung (b) Anschleudern (c) Abschleudern (d) Verdampfung
()
do/dt= 0
Q@ o il
O (0]

Abb. 2.22. Schematische Darstellung der Prozessschritte des Spin-Coating, modifiziert nach Bornside
et al. [534].

<IN

Erste theoretische Untersuchungen der Ablaufe wéhrend des Spin-Coatings gehen zurtick
auf Emslie et al. [530]. Unter Bericksichtigung der Zentrifugalkraft und der dynamischen
Viskositat der Flussigkeit ergibt sich anhand deren Analyse fir die homogene zeitliche
Abnahme der Schichtdicke d(t) wahrend der Phase des Abschleuderns

d0
J1+4K-d -t

mit der Anfangsdicke d, des Flussigkeitsfilms. Neben der Abhéangigkeit von der
Anfangsdicke und der Zeit ergibt sich auch eine Abhédngigkeit von K und damit, gemaR Gl.
(2.40), von der Dichte p, und der dynamischen Viskositat 7 der Fllssigkeit und der
Winkelgeschwindigkeit @ des Substrates. Die Verdampfung des LAsungsmittels wahrend des
Prozesses bleibt dabei unbertcksichtigt.

d(t) =

(2.39)

K= ? (2.40)

Die Erweiterung der Arbeiten von Emslie et al. durch Meyerhofer [531] basiert auf der
Einfuhrung der Verdampfungsrate E des Ldésungsmittels [532] und der strikten zeitlichen
Trennung von Abschleudern und Verdampfung. Die endgultige Filmdicke d, lasst sich
demgemal’ ermitteln nach
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d, = C{LT, (2.41)
2(1-c,)K

wobei ¢, die Anfangskonzentration der gelosten Substanz darstellt. Bei laminarer
Luftstromung oberhalb des Substrates und unter der Annahme, dass der
geschwindigkeitsbestimmende Schritt der des Massetransports des verdunstenden
Losungsmittels in die Atmosphare darstellt [533], ergibt sich flr die Verdampfungsrate

E-BJo (2.42)

mit einer losungsmittelabhdangigen Konstanten B [528]. Lawrence [534] nimmt gar eine
lineare Abhéngigkeit der Verdampfungsrate von der Rotationsgeschwindigkeit an. Weitere
Modelle des Spin-Coatings, z. B. nach Bornside [529], Yonkoski [535] oder Flack [536]
beriicksichtigen dartiber hinaus eine stetig ansteigende Viskositat der Beschichtungsldsung
und ein Uberlappen der Abschleuder- und Verdampfungsphase und entsprechen somit eher
den realen Abl&ufen wéhrend des Prozesses.

Zusammenfassend sind die aus den obigen Analysen hervorgehenden wichtigsten
Abhangigkeiten

1

Jo

und die Erkenntnis, dass die Zeit, welche ein Film zum Trocknen bendtigt, proportional zu
o ist [528].

(2.43)

d, o

2.8.1.3 Schichtfehler und deren Vermeidung

Wie bereits erwéhnt, stellt der Schritt der Verdampfung den entscheidenden Prozess
bezuglich finaler Schichtdicke und Schichtqualitat dar. Ist die Verdampfung aufgrund der
Verwendung  von  LoOsungsmittelgemischen  inhomogen,  bilden  sich  lokale
Temperaturgradienten, die wiederum Gradienten in der Oberflachenspannung hervorrufen.
Dieser sog. Marangoni-Effekt [537] ist vermutlich fiir den bei Flussigfilmbeschichtungen oft
beobachteten Schichtfehler, dem sog. Orangenschalen-Effekt (orange peel) [538]
verantwortlich. Beim Spin-Coating im Speziellen kann dieser aulRerdem radiale
Streifenbildungen (striations) verursachen [539]. Weitere Schichtfehler sind Tribungen
(cloudiness), der Abdruck der Substrathalterung (chuck marks) [540] und Risse im
Schichtmaterial [541]. Tribungen und Chuckabdricke werden vor allem durch eine
frihzeitige Awusféllung der gel6sten Substanz nach Verdunstung des Losungsmittels
verursacht. Trocknet der Flussigkeitsfilm unter Bildung einer ,Haut’ an der Oberflache bzw.
fihrt die zunehmende Vernetzung der gelierenden Spezies zu einer Reduktion der Gel-
Duktilitat, nimmt die Fahigkeit ab, Zugeigenspannungen durch Relaxationsvorgange
abzubauen. Bevor das Abschleudern beendet ist, kann es so aufgrund der wirkenden
zentrifugalen Spannungen und der Flussigkeitsreibung zu Rissen in der Schicht kommen.
Durch gezielte Einstellung der Eigenschaften der Beschichtungslésung ist es jedoch méglich,
die oben erwéhnten Fehler zu minimieren.
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Die Steuerung der Vorgange wéhrend der Trocknungsphase erfolgt neben der Wahl
geeigneter Precursoren hauptsachlich durch den Einsatz sog. Additive, welche, abhéngig von
ihrer Funktionsweise, der Beschichtungslosung im Vorfeld der Beschichtung zugesetzt
werden. Eine Einteilung dieser Hilfsstoffe erfolgt dabei zweckmaRigerweise aufgrund ihrer
Funktionsweise. Der Einsatz physikalischer Additive fihrt in erster Linie zu einer
Veranderung der Rheologie und des Trocknungsverhaltens des Ldsungssystems. Zur
Verwendung kommen zu diesem Zweck sogenannte Verzogerer, meist hochsiedende
organische Additive, welche, nach Verdampfen des fliichtigeren Hauptlésungsmittels, erst bei
héheren Temperaturen aus dem Gel-Film ausgetrieben werden und so fir eine groRere
Duktilitat wahrend der ersten Phase der Warmebehandlung sorgen. Auf diese Weise kdnnen
beispielsweise Zugeigenspannungen durch Relaxationsvorgénge im Gel besser abgebaut und
Rissbildung verhindert werden. Die wichtigsten Eigenschaften dieser Art von Additiven sind
somit ein niedriger Dampfdruck und eine niedrige Oberflachenspannung [542,543].

Tab. 2.9 gibt einen Uberblick tber die wichtigsten Arten physikalischer Additive, von
denen die Verlaufshilfsmittel vor allem in der Lack- und Druckindustrie Verwendung finden.

Tab. 2.9. Die wichtigsten Arten ,physikalischer’ Additive.

Art des Additivs Funktionsweise Beispiele

Verlaufshilfsmittel Erhéhung der Viskositat, Polyether- bzw. Polyester-

(flow agent) Hydrophobierung modifizierte
Polydimethylsiloxane, Silanole

Egalisierhilfsmittel Reduktion der Oberflachenspannung Grenzflachenaktiver Stoff bzw.

(levelling agent) Tensid, Akrylate

Benetzungsmittel Reduktion der Oberflachenspannung Grenzflachenaktiver Stoff bzw.

(wetting agent) Tensid, Akrylate

Hilfsmittel zur Filmbildung Hoher Siedepunkt 2-BE, DEG, N-Methylpyrrolidon

(film-forming agent)

Im Gegensatz zu den physikalischen Additiven beeinflussen chemische Additive neben
der Rheologie des Beschichtungssystems vor allem die wahrend des Kondensations- bzw.
Polymerisationsprozesses ablaufenden Vorgange und werden demgemal ausschlielRlich bei
der Herstellung anorganischer Sol-Gel-Schichten eingesetzt. So kann durch die Zugabe
organischer Additive zu organischen Losungen von Metallsalzen zum einen eine
Komplexierung der Metallionen (chelating agent) und zum anderen eine Steuerung der
Hydrolyse und Trocknung erreicht werden [516]. Eine Komplexbildung bzw. ein begleitend
einsetzender Ligandaustausch am Metallkation kann dartiber hinaus, neben der Steuerung der
Hydrolisierungskinetik und des -grades [544], die Loslichkeit des eingesetzten Precursors im
verwandten LoOsungsmittel gewdhrleisten und sowohl die Zersetzungskinetik des
Precursorsystems als auch die kristalline Orientierung des Schichtmaterials einschlieRlich
dessen Morphologie beeinflussen [545,546]. Die am haufigsten bei Sol-Gel-Prozessen zur
Verwendung kommenden Additive sind vor allem Glykole, Glykolether, Diketone und
Alkanolamine, wobei diese neben ihren komplexierenden auch typische Eigenschaften
physikalischer Additive zeigen. Oftmals fiihrt erst eine Kombination von physikalischen und
chemischen Additiven zu der angestrebten Schichtqualitat.
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2.8.2  Schichthirtung

Der nach dem Beschichtungsprozess vorliegende, bis zu einem gewissen Grad getrocknete
Gelfilm ist zundchst amorph. Zusatzlich sollte ein Grof3teil des Ldsungsmittels bereits nach
dem Beschichtungsprozess bei Raumtemperatur verdampft sein. Durch Energiezufuhr kénnen
anschlieBend folgende Abldufe initiiert werden:

1. Austreiben von organischen Resten
2. Verdichtung des Schichtmaterials
3. Kiristallisation (Nukleation und Kristallwachstum)

Die Temperatur fir das Verbrennen von organischen Resten ist vom jeweiligen
Losungsmittel- und Precursorsystem abhéngig. Hochdichtes, kristallines Schichtmaterial kann
nur dann erhalten werden, wenn die Verdichtung des Schichtmaterials vor der einsetzenden
Kristallisation abgeschlossen ist. Die Zusammenhange von Trocknung, Verdichtung,
Nukleation und Kristallisation sollen im Folgenden kurz erlautert werden.

2.8.2.1 Trocknung

Abgeschiedene Sol-Gel-Schichten haben unmittelbar nach dem Beschichtungsprozess eine
gelartige Morphologie, d. h. es handelt sich um amorphe, hochpordse Festkorper, die einen
betrachtlichen Anteil (bis zu 6-fache Menge [547]) flussiger Phase beinhalten [512]. Die
Flussigkeit, die aus den Poren des Gels wéhrend des Trocknens verdampft, bildet dort
Menisken aus und verursacht so hohe kompressive Spannungen innerhalb des Gel-Netzwerks.
Diese Spannungen konnen je nach Losungsmittel Werte von 1 kbar erreichen [548] und eine
bis zu 10-fache Volumenabnahme des Gels zur Folge haben [510]. Die bei Schichten
stattfindende inhomogene Schrumpfung wahrend dem Verdampfen des Ldsungsmittels
beschrénkt sich unterhalb einer bestimmten Filmdicke (~ 1 um [549]) aufgrund des Einflusses
des Substrates auf die Richtung senkrecht zur Substratoberflache. Bei fortschreitender
Trocknung konnen die auftretenden, aufgrund der fortschreitenden Immobilitat des Gelfilms
parallel zum Substrat verlaufenden Spannungen, zu Rissen im Gelfilm fiihren [550].

Theoretische Betrachtungen der Trocknungsabldufe fihren zu dem Ergebnis, dass die
fortschreitende Verdampfung des Losungsmittels aus Poren zu einer steigenden
Kapillarspannung P in der fliissigen Phase flhrt, welche den kompressiven Druck, der auf
die festen Bestandteile wirkt, ausgleicht. Das Maximum der Kapillarspannung wird dann
erreicht, wenn die Flussigkeitsminisken in die Poren eindringen. Diese betragt dann

p e (2.44)

max
rm

wobei y., die Oberflachenspannung der Flussigkeits-Dampf-Grenzflache und r, die
Krimmungsradien der Flussigkeitsmenisken symbolisieren. Das Schrumpfen und Verdichten
des Gelfilms wird so lange erfolgen, bis die Steifigkeit des resultierenden Netzwerks der
Druckkraft standhalten kann [521].
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Nach Scherer erfolgt eine Unterteilung des Trocknungsvorgangs zweckmaRigerweise in
zwei Teilschritte, zum einen die sog. constant rate period (CRP), zum anderen die falling rate
period (FRP) [512]. Wahrend der CRP befindet sich der Flussigkeitsminiskus noch auf3erhalb
der Poren, die Verdampfungsrate ist konstant. Der Massentransport erfolgt ausschliellich
durch Konvektion. Dringen, wie bereits oben erwéhnt, die Menisken des Lésungsmittels in
die Poren ein, setzt die FRP ein und die Kapillarspannung hat hier ein Maximum (Gl. (2.44)).
Mit zunehmender Zeit nimmt die Verdunstungsrate des Ldsungsmittels ab, wobei der
Massentransport durch die Permeabilitat des Gels beschrankt wird. Je nach Ldsungsmittel
kdnnen zu Beginn der zweiten Phase Kapillarspannungen von bis zu 350 bar (EtOH) bzw.
1,3 kbar (Wasser) auftreten [516].

Neben der Oberflachenspannung des Ldsungsmittels haben auch dessen Viskositat und
die Permeabilitat des Gels, aber auch die sich zeitlich &ndernde Verdunstungsrate Einfluss auf
die auftretenden Spannungen wahrend der Trocknung. Um die Anzahl der Prozessparameter
zu minimieren, erscheint es demgemaR vorteilhaft, fir einen konstanten Abtransport des
verdampfenden Losungsmittels wéhrend dem Trocknungsprozess zu sorgen. Dies kann
zweckmaligerweise durch ein Arbeiten unter definierten atmosphéarischen Bedingungen
(Temperatur, Luftfeuchtigkeit) realisiert werden.

2.8.2.2 Verdichtung und Kristallisation

Die in diesem Kapitel beschriebenen Vorgange der Verdichtung und Kristallisation werden
im Wesentlichen nur qualitativ betrachtet, auf eine Darstellung mathematischer Modelle wird
wegen der Ubersichtlichkeit verzichtet. Weiterfiihrende Informationen sind in der Literatur zu
finden [122,512,551-553].

Die Folge der oftmals durch Energiezufuhr vorangetriebenen Trocknung des Gel-Films
ist eine drastische Zunahme der Konzentration der Precursorverbindungen im zur Verfigung
stehenden Volumen der Schicht. Zur Uberfilhrung von amorphem, hoch porosem
Schichtmaterial in eine kristalline Phase hoher Dichte ist eine weitere Energiezufuhr
notwendig. Diese, bei einem bestimmten Energieinhalt des Schichtmaterials einsetzende
Phasenumwandlung wird als Kristallisation bezeichnet und geht von spontan gebildeten
Zentren der neuen Phase aus, deren Beginn die Keimbildung bzw. Nukleation sind. Da
Sol-Gel Schichten unmittelbar nach der Herstellung in einem amorphen Zustand vorliegen,
konnen die Vorgénge der Nukleation in diesen Schichten mit Hilfe von Modellen von
traditionellen Gléasern beschrieben werden [31,554,555].

Eine einsetzende Keimbildung und somit die Bildung einer neuen Phase ist die Folge von
Fluktuationen von Atomen aufgrund thermischer Bewegungen. Die Mehrzahl dieser
Fluktuationen ist instabil. Ubersteigt die mittlere GroRe dieser Fluktuationen jedoch einen
kritischen Wert und erniedrigt deren Auftreten zudem die freie Energie des Gesamtsystems,
sind diese stabil und ermoglichen ein Wachstum der Produktphase. Die Nukleation einer
neuen Phase erfordert somit eine Umordnung des bestehenden Materials auf atomarer Ebene,
wobei in den meisten Féllen hohe Energiebarrieren berwunden werden mdissen [552].
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Wiéhrend die Triebkraft * jedweder Art von Umwandlung thermodynamisch begriindet ist
(s. Abb. 2.23), beeinflussen vor allem Kkinetische Faktoren den Mechanismus einer
Phasenumwandlung. Die Triebkraft im Falle der Umwandlung einer amorphen Sol-Gel
Schicht in kristallines Schichtmaterial hangt von der Energiedifferenz des amorphen (Edukt-)
und Kkristallinen (Produkt-) Zustandes ab. Durch eine geschickte Beeinflussung dieser
Triebkrafte konnen die Ablaufe wéhrend einer Phasenumwandlung gesteuert werden.

Amorphe Sol-Gel Schicht

Unterkuhlte
Schmelze

Freie Energie

Kristall

m

Temperatur

Abb. 2.23. Schematische Darstellung der freien Energie einer amorphen Schicht, einer idealen
unterkiihlten Schmelze und der zugehorigen kristallinen Phase in Abhéangigkeit der Systemtemperatur.
AGy symbolisiert die thermodynamische Triebkraft zur Kristallisation, T, die Schmelztemperatur des
Systems [556].

Abhangig von der Art des Materials und der Phasenumwandlung werden zwei Arten der
Keimbildung unterschieden. Die homogene Nukleation setzt streng genommen ein in allen
Volumenelementen eines Materials chemisch, energetisch und strukturell homogenes
Erscheinungsbild voraus und erfolgt zufallig aufgrund thermischer Fluktuationen. Da reale
Materialien jedoch stets eine bestimmte Anzahl von Defekten und Verunreinigungen
aufweisen, handelt es sich bei experimentell beobachteten Nukleationsvorgéngen
ausnahmslos um Prozesse, die als heterogene Nukleation bezeichnet werden [551], wobei
Keimbildungsprozesse bevorzugt an Defektzentren, also intrinsischen Fluktuationen,
stattfinden. In dinnen Sol-Gel-basierten Schichten ist stets eine Konkurrenz zwischen
verschiedenen Abl&ufen mit unterschiedlichen Nukleationsraten zu beobachten. Wahrend
Nukleationsprozesse innerhalb des Schichtvolumens zu einer gleichmaligen Verteilung von
Keimen fuhren, haben Nukleationsprozesse an Grenzflachen (Substrat-Schicht) eine
letztendlich vorliegende Vorzugsorientierung des Schichtmaterials zur Folge.

* Als Triebkraft wird haufig die einen natlrlichen Prozess auslosende Energiedifferenz zwischen einem Ausgangs- und
Endzustand beschrieben.
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Bleibt die Energiezufuhr bestehen, ist es Atomen des Ausgangszustandes moglich, zu
Keimen der Produktphase zu diffundieren. Dieser Vorgang des Kristallwachstums der
Produktphase fiihrt zu einer fortschreitenden Absenkung der freien Energie des
Gesamtsystems. Abhédngig von der Zusammensetzung der Eduktphase kann es bei der
Wanderung der Kiristallitgrenzen (oftmals auch als Korngrenzen bezeichnet) durch die
amorphe Matrix zu diversen Segregationsvorgangen kommen, welche sowohl positiven als
auch negativen Einfluss auf deren Mobilitdt haben und im schlimmsten Fall das
fortschreitende Kristallwachstum zum Erliegen bringen kénnen.

Die Vorgdnge von Nukleation und Kristallwachstum laufen in unterschiedlichen
Temperaturintervallen ab und auch die Triebkréfte, die flir beide Prozesse verantwortlich sind,
sind unterschiedlich, wodurch es moglich ist, die Mikrostruktur eines Materials durch eine
Variation der Temperaturbehandlung zu beeinflussen. Durch eine geeignete Wahl
unterschiedlicher Parameter wie Sintertemperatur, Sinterzeit und Heizrate lasst sich so z. B.
die Kristallisation so lange unterdriicken, bis eine maximale Verdichtung des Schichtmaterials
erfolgt ist. Detaillierte Untersuchungen dieser Zusammenhénge wurden vor allem an Glésern
durchgefiihrt, wobei die typischerweise fiur solche Systeme erhaltene Temperaturabhangigkeit
der Keimbildungs- (1) bzw. Kristallwachstumsrate (U) in Abb. 2.24 schematisch dargestellt ist.
Das experimentell am besten untersuchte System ist das des Anorthit (CaO-Al,O5:2 SiOy)
[557]. Eine mdgliche Strategie zum Erhalt gro3er Kristallite wére beispielsweise ein schnelles
Durchfahren der Keimbildungszone, um schlieBlich im Temperaturbereich des
Kristallwachstums isotherm zu behandeln.

Schmelz-

[ e Keimbildung |
Kristallwachstum U

temperatur

max

rel. Geschwindigkeit von | bzw. U

Temperatur

Abb. 2.24. Schematische Darstellung der relativen Geschwindigkeiten der Keimbildung (I) und des
Kristallwachstums (U) in Abhangigkeit der Temperatur (in Anlehnung an [558]).

Unabhdngig von den bereits beschriebenen Abldufen der Keimbildung und des
Kristallwachstums ist es je nach Anwendungsgebiet der Schichten erstrebenswert,
Schichtmaterial mdglichst hoher Dichte zu erhalten. Ein durch Temperaturbehandlung
vorangetriebenes Verdichten eines Materials wird als Sintern bezeichnet, dessen Triebkraft
neben einer Verringerung des Krimmungsradius, dem angelegten Druck und chemischen
Reaktionen vorrangig die Reduktion der Oberflachenenergie darstellt [122]. Wé&hrend in
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Bulk-Materialien  Transportphdnomene wie viskoses FlieBen (viscous flow) und
Korngrenzendiffusion (grain boundary diffusion) fir eine Reduktion der Oberflache
verantwortlich sind, fuhren in Sol-Gel Schichten auch Vorgange wie Oberflachendiffusion
und Verdampfung bzw. Kondensation zu einer gewissen Verdichtung des Materials [122].

Es ist allgemein akzeptiert, dass in amorphem Material eine Verdichtung durch viskoses
FlieBen schneller voranschreitet als durch Diffusionsvorgédnge, welche in kristallinem
Material mitunter Uber groRRe Distanzen erfolgen mussen. Durch dieses sogenannte viskose
Sintern (viscous sintering) von amorphem Material ist es im ldealfall moglich, vor der
einsetzenden Kristallisation zu einer maximal erreichbaren Dichte zu sintern. Dies wird
haufig durch ein schnelles Aufheizen der Probe bis unterhalb der Kristallisationstemperatur
erreicht, wobei sichergestellt sein muss, dass die im Gel-Film vorhandenen organischen
Bestandteile vorher vollstandig ausgetrieben worden sind. Andere Arbeiten deuten hingegen
darauf hin, dass die Heizrate keinen Einfluss auf die Sintergeschwindigkeit austbt [559].
Sobald schliellich ein gewisser Grad an Kristallinitdt erreicht ist, kommt der
Verdichtungsprozess zum Erliegen [560,561].

Die bereits erwéhnte Energiebarriere, welche zum Einsetzen der Keimbildung
uberwunden werden muss, ist in Sol-Gel-basierten Materialien aufgrund des hohen
Restgehalts an organischen Bestandteilen oft hoéher als in anderen Systemen, kurze
Diffusionswege der produktbildenden Spezies aufgrund hoher Homogenitat fihren hingegen
meist zu erniedrigten Kristallisationsbarrieren. Dariber hinaus sintern nanoskalige im
Vergleich zu mikrokristallinen Materialien in der Regel bei niedrigeren Temperaturen [562].
Neben den beschriebenen Einflussmoglichkeiten der Temperaturbehandlung sind die Dichte
und Kristallinitdt von Sol-Gel Schichten auch abhéngig von der Art der eingesetzten
Precursoren [563].



Kapitel 3

Experimentelle Methoden

Im folgenden Kapitel werden experimentelle Methoden der Lésungs- und
Schichtherstellung beschrieben (Kap. 3.1), sowie Methoden der Charakterisierung
vorgestellt.

Zu Beginn der Arbeit erfolgten erste Screening-Versuche der Synthese und
Eignung von Beschichtungslosungen mit Hilfe eines Pipettierroboters. Die
Beschreibung dieser Experimente erfolgt in Kapitel 3.1.2, gefolgt von der
Beschreibung der leicht modifizierten ,konventionellen’ Art der Losungssynthese.
Vor der eigentlichen Beschichtung eines Substrates (Kap. 3.1.3) wurde dieses
gereinigt (Kap. 3.1.3.1). Das beschichtete Substrat wurde dann bei erhohten
Temperaturen behandelt und schliefSlich einer Nachbehandlung in alternativer

Atmosphire unterzogen (Kap. 3.1.3.2 bzw. 3.1.3.4).

Kapitel 3.2 beschreibt schliefSlich Charakterisierungsmethoden, die sowohl

fiir die Lésungs- als auch fiir die Schichtcharakterisierung herangezogen wurden.
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3.1 Schichtherstellung

3.1.1 Precursor- und Additivwahl

Zur Herstellung von Materialien des multidimensionalen Phasenraums der Abb. 1.3 kamen
die in Anhang A, Tab.B.2 (S.271) aufgefuhrten Precursoren zur Anwendung. Bei der
Auswahl waren folgende Kriterien von Bedeutung:

o Definierte Zusammensetzung

e Hohe Loslichkeit im Losungsmittel

e Umsetzung zum gewdinschten Material bei moglichst niedriger Temperatur
e Leichte Handhabbarkeit

e Leichte Verfugbarkeit

e Niedriger Preis

Wahrend das letzte Kriterium vor allem fir anorganische Verbindungen wie
Metallchloride und -acetate, mit Ausnahme fiir die der seltenen Elemente Indium und Gallium,
zutrifft, erflllen die ebenfalls untersuchten Metallalkoxide diese Anforderung nicht.

Die Darstellung reiner Zn- bzw. Sn-Alkoxide erfolgt im Falle des Zn Uber die Reaktion
des ZnCl, mit dem entsprechenden Li-Alkoxid (Methoxid und Isopropoxid, Metathese) und
anschlieBender Alkoholyse, im Falle des Sn durch Reaktion von SnCl, mit einem Na-Alkoxid
im entsprechenden Alkohol [564]. Die anschlieRende Isolierung der Alkoxidverbindungen
und deren eventuell notwendige Reinigung machen die Herstellung von Alkoxiden aufwéndig,
aulBerdem sind die Verbindungen meist sehr hydrolyseempfindlich [565]. Gerade die
Fluchtigkeit der Verbindungen ermdglicht jedoch — eine ausreichende Stabilitat in der
Gasphase vorausgesetzt — eine durch Sublimationsprozesse durchfuihrbare Reinigung.

Vor allem beziiglich der Handhabbarkeit (Hydrolyseempfindlichkeit) sind in vielen
Fallen Losungen einfacher Metallsalze in Alkohol denen von Alkoxiden vorzuziehen [566].
Weitere  Entscheidungskriterien sind der hohe Preis kommerziell erhaltlicher
Alkoxidverbindungen und die Schwierigkeit der Steuerung des Hydrolisierungsgrades. Die im
Rahmen der Arbeit verwendeten Ausgangsverbindungen waren sowohl anorganische
Metallsalze, deren Auflésen in Alkohol zumindest teilweise einen Ligandaustausch am
Metallkation zur Folge hat [567], als auch kommerziell erhéltliche Alkoxide, wobei sich im
Verlauf der Untersuchungen zeigte, dass die Art des Precursors, v.a. dessen
Hydrolyseverhalten, groen Einfluss auf die Kristallinitit und Morphologie des finalen
Schichtmaterials hat.

Wie bereits in Kap.2.8.1.3 erwéhnt, beeinflussen die Trocknungs- und
Verlaufeigenschaften der Beschichtungslosung die Qualitdt der ausgehdrteten Schicht.
Haupteinflussfaktoren sind dabei im Wesentlichen der Siedepunkt der hochstsiedenden
Komponente und die Oberflachenspannung und Viskositat des Gemisches aus Losungsmittel,
Additiv und Precursor. Als Losungsmittel kamen aufgrund der guten Losungseigenschaften
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fur Metallsalze und -alkoxide vor allem polare Verbindungen wie Alkohole (z. B. Ethanol,
1-Propanol) und Glykole (z. B. Ethylenglykol-monomethylether, 2-Methoxyethanol, 2-ME)
zum Einsatz. Zur Verbesserung der Beschichtungseigenschaften war es je nach Art des
Precursorsystems aulRerdem notwendig, der Losung Hilfsmittel (Additive) zuzusetzen. Diese
sollten je nach Funktionsweise neben einer leicht zu realisierenden Viskositatseinstellung der
Losung folgende Anforderungen erfillen:

o Geringe Oberflachenspannung
o Loslichkeit in Losungsmittel

o Komplexierung von hydrolyseempfindlichen Metallkationen (Stabilisierung der
Beschichtungslésung)

o Kein unléslicher Komplex mit Metallkation
o Keine Rickstande bei maximaler Sintertemperatur

Zusatzlich ist es gemaR den Ausfihrungen in Kap. 2.8.1.3 oftmals erforderlich, dass das
Additiv einen hoéheren Siedepunkt als das Losungsmittel aufweist, um eine Egalisierung und
damit die Filmbildung der noch nicht getrockneten Schicht zu unterstiitzen. Einen Uberblick
der eingesetzten Losungsmittel und Additive gibt Tab. B.3 (S. 272) in Anhang A.

3.1.2 Herstellung der Beschichtungslosungen

Neben der Temperaturbehandlung des beschichteten Substrates hat auch die Formulierung der
Beschichtungslésung groRen Einfluss auf die kristalline Zusammensetzung der
abgeschiedenen Schicht. So wurden zu Beginn der Arbeit im Hinblick auf Stabilitat und
Benetzungseigenschaften der Losungen bzw. Morphologie und kristalline Phasenanteile der
Schichten geeignete Kombinationen unterschiedlicher Metallausgangsverbindungen und
Losungsadditive getestet.

Um bei der eigentlichen Lésungssynthese hdohere Durchsatzraten erzielen zu kénnen und
so einen schnelleren Uberblick iiber Losungseigenschaften zu erhalten, wurden erste
Versuche unter Zuhilfenahme eines Pipettierroboters durchgefiihrt. Im Folgenden werden die
auf diese Weise synthetisierten Losungen als ,quasikombinatorisch’ bezeichnet, da
kombinatorische Prozesse im engeren Sinne sowohl die Synthese als auch die
Charakterisierung der synthetisierten Verbindungen mittels Hochdurchsatz-Methoden
umfassen. Leider standen zum Zeitpunkt der Dissertation am INM keine geeigneten
Apparaturen zur Verfiigung, um neben der Losungsherstellung auch deren Charakterisierung
mittels kombinatorischer Ansatze zu realisieren. Insbesondere wére es von Interesse gewesen,
die Schichtherstellung und anschlieBende -charakterisierung kombinatorisch 16sen zu kénnen;
hier musste jedoch auf konventionelle Methoden zurtickgegriffen werden.

Beschichtungslésungen, die zur detaillierteren Untersuchung eines bindren bzw. terndren
Systems dienten, wurden ausschlie3lich auf konventionelle Art hergestellt, da hierfir i. d. R.
groRere Mengen an Losung bendtigt wurden (s. Kap. 3.1.2.2). Um atmosphérische Einflisse
wahrend der Losungssynthese weitgehend zu vermeiden, erfolgte das Abwiegen der zum
Herstellen der Stammldsungen notwendigen Menge an Precursor unter Schutzgas (N,
Wasser- und Sauerstoffgehalt ca. 1 ppm) in einer Handschuhbox.
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3.1.2.1 Quasikombinatorische Losungssynthese

Nach erfolgter Versuchsplanung konnte die LOsungssynthese mit Hilfe der
Steuerungssoftware ,Gemini’ des Pipettierroboters (TECAN Genesis RSP 150) erstellt
werden. Stammlésungen der Metallausgangsverbindungen geeigneter Konzentration (0,5 oder
1 mol/l), die entsprechende Menge an Additiven und das Losungsmittel wurden bereitgestellt,
welche dann gemé&B dem erstellten Software-Prozess durch den Pipettierroboter
zusammengegeben wurden. AnschlieBend an die Versuche, in denen einzelne
Metallverbindungen mit und ohne Additiv bezuglich der Lodsungsstabilitdt und
Beschichtungseigenschaften getestet wurden, erfolgte dann die Herstellung von Gemischen
der geeignet erscheinenden Verbindungen im Hinblick auf die Bildung kristalliner Phasen in
aus diesen Losungen hergestellten Schichten. Abb. 3.1 zeigt den schematischen Ablauf der
Synthese flr Losungen mit einer bzw. zwei oder drei Metallverbindungen, Abb. 3.2 gibt einen
Uberblick iiber die Anordnung der Reaktions- und VorratsgefaBe auf dem Arbeitsplatz des
Pipettierroboters bei Versuchen mit einzelnen Metallverbindungen (Abb. 3.2 (a)) und solchen,
bei denen unterschiedliche Verbindungen kombiniert wurden (Abb. 3.2 (b)).

Stammldsung A Stammldsung B Stammlosung C

[ |
Losemittel ———®) Riihren

Additiv

Q) Heizen auf 85°Cfir 1 h

Nein
Lésung klar und ohne
Niederschlag?

4 ml 0,4 mol/I
klare Losung

Abb. 3.1. Flussdiagramm der L&sungssynthese mittels Pipettierroboter.

Verwurf

Nach Vorlegen der entsprechenden Mengen an Stammldsungen wurde der Metallgehalt
des Gemisches zunéchst durch Verdiinnen mit der entsprechenden Menge an Lésungsmittel
auf den Zielwert eingestellt und bei Verwendung eines Additivs dieses unter Ruhren
zugegeben, wonach der Gesamtmetallgehalt 0,4 mol/l betrug. Ein Nachteil der
Losungssynthese mit dem Roboter war, dass die ReaktionsgefélRe mit maximal 4 ml Lésung
befullt werden konnten. Diese Menge an Beschichtungslosung erwies sich jedoch fir
ausfihrliche Versuchsreihen als zu gering, weshalb zur Synthese gréRerer Volumina auf die
,konventionelle’ Synthese zuriickgegriffen wurde (s. Kap. 3.1.2.2). Das im Anschluss an das
Mischen erfolgte Erhitzen der Losungen auf 85°C sollte folgende Punkte gewéhrleisten:
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e Homogene Verteilung aller Edukte
o Beschleunigung von eventuell auftretenden Alterungsprozessen
e Thermodynamische Equilibierung von chemischen und physikochemischen

Reaktionen
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Abb.3.2. Anordnung der ProbengefalBe auf der Arbeitsfliche des Roboters bei
(@) einzelnen Metallverbindungen und (b) Kombination verschiedener Metallverbindungen (My, M,:
Metallkationen).

Die Beschleunigung von Alterungsprozessen und chemischen Reaktionen hatte zur Folge,
dass einige der Losungen nach dem Erhitzen einen Niederschlag zeigten, welche sodann als
fir den Beschichtungsprozess ungeeignet aussortiert werden konnten. Die Niederschlége
bestanden entweder aus den im Losungsmittel unldslichen Komplexen zwischen Additiv und
Metallkation oder aus Hydrolyseprodukten der Metallausgangsverbindungen.

Der Versuch, wéhrend des Kochens unter Rickfluss den Einfluss von Luftfeuchtigkeit zu
unterdriicken, indem der gesamte Reaktionsraum standig mit Stickstoff gespult wurde, fuhrte
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zu einem sichtbaren Verlust von Losungsmittel bei ca. 20% der Lésungen. So wurden alle
folgenden Versuche unter statischer Reaktionsatmosphare durchgefuhrt. Die Applikation der
so erhaltenen Beschichtungslésungen auf Substrate wurde versuchsweise in den Prozess der
Losungssynthese eingebunden, indem definierte Volumina (2 ul) auf Borosilikatglas
aufgetipfelt und diese anschlieBend bei 500°C wéhrend 1 h gehértet wurden. Da sich die
Viskositdten und Benetzungseigenschaften der Losungen erheblich  voneinander
unterschieden, konnten mit dieser Methode jedoch keine reproduzierbaren Schichten
hergestellt werden. Diese Versuche dienten lediglich der Beurteilung von Trocknungs- und
Benetzungseigenschaften der einzelnen Ldsungen, welche sich dann auch bei
Vergleichsversuchen mit rotationsbeschichteten Substraten bestatigen lieRen.

3.1.2.2 Konventionelle Losungssynthese

Fur Versuchsreihen, bei denen groRere Mengen (>4 ml) an Beschichtungslésung bendtigt
wurden, erfolgte die Lodsungssynthese ohne Pipettierroboter. Abb. 3.3 zeigt das leicht
modifizierte Vorgehen, bei dem nach Herstellen der Stammldsungen diese in den
entsprechenden Verhaltnissen gemischt wurden.

Stammldsung A Stammldsung B Stammlésung C

I |

Rdhren
Additiv-Loésung
Lésemittel Kochen unter
Ruckfluss fur 1 h

klare Beschichtungs-
I6sung

Abb. 3.3. Flussdiagramm der konventionellen Lésungssynthese.

Die eventuelle Zugabe eines Additivs erfolgte vor Verdinnen des Gemischs auf die
Endkonzentration unter Ruhren, wonach die so erhaltene Losung zum Ruckfluss fir 1 h
erhitzt wurde. Ubliche Konzentrationen der so erhaltenen Beschichtungslésungen betrugen
0,2 bzw. 0,4 mol/l beziiglich des Metallgehalts. Soweit nicht anders angegeben, wurden die
Beschichtungslésungen nach der Loésungssynthese wéhrend 24 h gerihrt, bevor sie zur
Beschichtung verwendet wurden.
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3.1.3 Beschichtungsprozess

Die mittels Sol-Gel-Verfahren aufgebrachten Schichten durchlaufen nach dem
Beschichtungsvorgang eine gewisse Hydrolysezeit (Kondensation) unter kontrollierten
atmospharischen Bedingungen, gefolgt von einem Trocknungsschritt (Thermolyse, Pyrolyse)
bzw. Aushéartungsschritt (Sintern, Kiristallisation) bei erhéhter Temperatur und einer
nochmaligen Nachbehandlung in alternativer Atmosphére.

3.1.3.1 Substratreinigung

Zugeschnittene Glassubstrate aus Borosilikat- (Schott Borofloat 33, Dicke 2 mm, 5 x 5 bzw.
10 x 10 cm?), Kiesel- (TQS, Dicke 1 mm, 2,5 x 2,5 bzw. 5 x 5 cm?), und alkalifreiem Glas
(Schott AF45, Dicke 1,1 mm, 5 x 5 cm?) wurden zunachst mit einer Aufschlammung von
Ceroxid-Pulver (MIRAMAX) poliert und anschlieBend in einer Laborspilmaschine
(Professional IR 6100, MIELE) einer Intensivreinigung unterzogen. Der Reinigungsvorgang
umfasst das Spulen mit alkalischem Reiniger (Deconex OP200, Borer Chemie), wobei
mehrmals mit deionisiertem Wasser und Mineralsaure (Deconex 26 Plus, Borer Chemie)
zwischengespult wird. Der abschlieBende Spiilgang mit deionisiertem Wasser erfolgt dann so
lange, bis ein bestimmter Leitwert des Spllwassers unterschritten ist.

Silicium-Wafer (CrysTec Kristalltechnologie, & 100 mm, 0,525 mm Dicke, P-dotiert,
p >5kQcm, einseitig poliert) wurden nach dem Zuschneiden (3,5 x 3,5 cm?) zunachst mit
Aceton im Ultraschallbad vorgereinigt, fir 10 Sekunden in 5% HF-Ldsung eingetaucht und
schliellich wieder mit Aceton gespiilt. Die so gereinigten Substrate wurden in einer staub-
und UV-geschitzten Box bis zur Verwendung aufbewahrt und eventuell unmittelbar vor der
Beschichtung zur Entfernung von Staubpartikeln mit ionisierter Druckluft gereinigt.

3.1.3.2 Beschichtung

Abb. 3.4 zeigt den Ablauf eines typischen Beschichtungsprozesses, ausgehend von der
Beschichtungslésug bis hin zur Charakterisierung der hergestellten Schichten. Um die
Volumina der wahrend dieser Arbeit hergestellten Beschichtungslésungen so gering wie
mdoglich halten zu kénnen, kam fur alle hergestellten Schichten die Rotationsbeschichtung
(Spin-Coating) zum Einsatz. So verringerte sich der Bedarf an Beschichtungldsung von ca.
25ml im Falle der Tauchbeschichtung (Dip-Coating) je nach Substratgrole und
Losungseigenschaften auf ca. 100 ul bis 1 ml. Dartiber hinaus gewahrleistete der verwendete
Spin-Coater (CONVAC, Modell 1001) einen auf die jeweilige Beschichtungsldsung
abgestimmten programmierbaren Prozess durch die Vorgabe von Parametern wie
Beschleunigung, Maximaldrehzahl, Haltezeit und Verzdgerung. Typischerweise wurden die
Schichten bei 1000 Umdrehungen pro Minute und einer Haltezeit von 20 Sekunden bei
maximaler Drehzahl aufgebracht. Anschlielend wurden die beschichteten Substrate noch ca.
30 Sekunden auf dem Chuck mit ausgeschaltetem Vakuum belassen. So konnte sich die noch
I6sungsmittelhaltige  Schicht ausrichten und durch die Feuchtigkeit der Raumluft
kondensieren.
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Beschichtungs-
l6sung

Rotationsbeschichtung

Trocknung unter
kontrollierten Bedingungen
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Schichtaushéartung
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beschichtung?
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Nachbehandlung
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C Schichtcharakterisierung )

Abb. 3.4. Flussdiagramm der Schichtherstellung (r: Heizrate, T: Temperatur, t: Zeit).

84



Kapitel 3 Experimentelle Methoden 85

3.1.3.3 Schichtausbildung

Die beschichteten Substrate wurden nach der Hydrolysezeit waagerecht mit der
beschichteten Seite nach oben im entsprechenden Ofen platziert. Je nach Sinteratmosphéare
standen unterschiedliche Ofen zur Wahl, die meisten Sinterversuche bis 600°C erfolgten
jedoch an Luft in konventionellen Hochtemperaturtrockenschranken mit Umluft und
programmierbarem Temperaturregler (Carbolite, LHT 6/30 und 6/60). Sind bei den
Abbildungen in Kapitel 4 keine Angaben bezlglich der verwandten Ofenatmosphére
angegeben, wurden die Proben an Raumluft behandelt. Versuche unter definierter
Atmosphére, wie z.B. synthetischer Luft (N,/O, = 80/20), N, (Reinheit 5.0), He (Reinheit 5.0)
oder Formiergas ° (No/H, = 92/8 bzw. 80/20) bei Normaldruck bzw. N, bei 0,1 mbar, wurden
in einem horizontalen Kieselglas-Rohrofen (GERO, spezielle Anfertigung) durchgefihrt.
Abb. 3.5 gibt einen schematischen Uberblick iiber die in dieser Arbeit angewandten
Temperaturprogramme zur Aushartung der abgeschiedenen Schichten.

Die verwendeten Temperaturprogramme A bis D (siehe Abb. 3.5) sind charakterisiert durch
folgende Parameter:

e Tq: Trocknungstemperatur (100 - 400°C)

e Ts: Sintertemperatur (500 - 1100°C)

e tr:Zeitbei T=Tr (5-60 min)

o ts: Zeitbei T =Ts (5 min-72h)

e rr: Heizrate in K/min zur Trocknungstemperatur T+ (2 - 5 K/min)
e rg: Heizrate in K/min zur Sintertemperatur Ts (2 - 5 K/min)

Wahrend im sog. Ein-Schritt-Prozess (A und B) das Verbrennen von organischen Resten
und das Sintern bzw. die Kristallisation des Schichtmaterials parallel ablaufen, erfolgt dies im
Zwei-Schritt-Prozess (C und D) zeitlich getrennt. Ist im weiteren Verlauf dieser Arbeit fir
einzelne Proben Kkeine explizite Heizrate angegeben, so wurden diese direkt in den
vorgeheizten Ofen gegeben, wodurch sich eine Heizrate von etwa 100 K/s ergibt. Diese
Vorgehensweise soll durch vertikale Linien im Temperaturprogramm in Abb. 3.5 verdeutlicht
werden.

5 Gasgemisch aus Stickstoff und Wasserstoff (Gehaltsangabe: Vol%(N,)/VVol%(H,)). Formiergas wird Ublicherweise als
Schutzgas bei der Warmverarbeitung von Metallen eingesetzt, wie beim L&ten, Schweillen (zum Wurzelschutz), Walzen,
Pressen und Glihen. Der enthaltene Wasserstoff wirkt dabei reduzierend auf Metalloxide und verhindert eine Oxidation der
Metalloberflache.
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Temperatur

Zeit

Abb. 3.5. Uberblick der unterschiedlichen Temperaturprogramme. Zur Erklarung der Zeichen siehe
Text.

3.1.3.4 Nachbehandlung

Im Anschluss an die erste Temperaturbehandlung, die zur Verdichtung und u.U. zur
Kristallisation notwendig war, wurden alle Proben einer Nachbehandlung in dem oben
erwéahnten GERO-Ofen unterzogen. Dieses VVorgehen war vor allem bei denjenigen Schichten
notwendig, die an Raumatmosphare behandelt wurden und so keine messbare bzw. nur eine
sehr geringe Leitfahigkeit besaRen.

Zu behandelnde Schichten einer Serie, die im Anschluss einer elektrischen
Charakterisierung zur Verfugung stehen sollten, wurden bereits vor der Behandlung
zugeschnitten (1 x 1 cm?). Nach zweimaligem Evakuieren des Ofenraumes bis 10™ mbar und
Fluten mit N, erfolgte sowohl das Aufheizen als auch das Abkuhlen in No-Atmosphére. Finf
Minuten vor Erreichen der Maximaltemperatur, die sich nach dem zu behandelnden
Schichtmaterial richtete (z. B. In und Sn enthaltende Schichten in Formiergas max. 350°C),
wurde die entsprechende Gasart nach vorherigem Evakuieren zugefihrt. Die typische
Flussrate des Gases wahrend der Haltezeit bei Maximaltemperatur lag bei 100 I/h. Alle
behandelten Proben einer Serie wurden vor ihrer elektrischen bzw. optischen



Kapitel 3 Experimentelle Methoden 87

Charakterisierung mindestens 16 h, hochstens jedoch 40 h unter konstanten klimatischen
Bedingungen gelagert und wenn mdglich innerhalb eines Tages vermessen.

3.2 Charakterisierungsmethoden

Nachfolgend werden die unterschiedlichen Methoden der Charakterisierung sowohl der
Beschichtungsldsungen als auch der hergestellten Schichten naher erlautert.

3.2.1 Losungscharakterisierung

3.2.1.1 Viskosimetrie

Fur alle hergestellten Losungen war wichtig, dass sie Uber einen ldngeren Zeitraum ,stabil’
blieben, d.h. es durfte wadhrend der Durchfiihrung einer Beschichtungsserie zu keiner
erkennbaren Degradation (Trubung, Niederschlagsbildung) der Lésung kommen. Zu diesem
Zweck wurden die Losungen einerseits mit bloBem Auge kontrolliert, andererseits in
regelméaliigen Abstanden die Viskositaten ermittelt.

Zur Messung der Viskositdt der Losungen kam ein  thermostatisiertes
Kapillarviskosimeter nach Ubbelohde (SCHOTT Gerétebau, AVS 410, Thermostat CT 1450)
zum Einsatz. Die zu messende Losung wurde dazu in den Vorratsbehdlter der zuvor
kalibrierten Kapillare (Kapillarkonstante Ky) eingefullt und durch die Kapillare nach oben
gedrickt. Nach Entfernen des Druckes wird dann die Fallzeit At gemessen, wéhrend der sich
der Meniskus der Losung an zwei Lichtschranken vorbeibewegt. Die kinematische Viskositét
v lasst sich dann geman

v =K, -At (3.1)

berechnen. Bei allen Messungen wurde darauf geachtet, dass es der Messbereich der Kapillare
erlaubte, auf die sog. Hagenbach-Couette-Korrektionszeit zu verzichten. Neben der
kinematischen Viskositat lasst sich dartber hinaus mittels der Dichte p, der Lésung nach
(3.2) auch die dynamische Viskositat 7 berechnen.

=V Py (3.2)

Eventuell auftretende Inhomogenititen innerhalb der Ldsung oder des umgebenden
Mediums durch aufsteigende Luftblasen kdnnen die Fallzeit erheblich beeinflussen. Zur
Vermeidung von groRen Fehlern wurde zu diesem Zweck flr jede Losung der Mittelwert aus
10 Fallzeiten nach Verwurf von Ausreilern ermittelt und dieser fur die Berechnung
verwendet.
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3.2.1.2 Gehaltsbestimmung (ICP-AES)

Um die berechneten Metallgehalte der Losungen zu verifizieren wurden diese mittels
optischer ~ Atomemissions-Spektrometrie  mit  induktiv  gekoppeltem  Plasma als
Anregungsquelle (ICP-AES, Jobin-Yvon JY24) bestimmt. Hierzu wurden max. ein Tag vor
der Messung die entsprechenden Lésungen (0,05 - 0,5 mol/l) mit entionisiertem Wasser
1:1000 verdinnt und mit 5 Vol% HNOj; (65%) angesduert. Eine Vergleichslosung mit
gleichem S&uregehalt, jedoch ohne Zugabe der Beschichtungsldsung diente zur Bestimmung
des Blindwertes sowohl des eingesetzten Wassers als auch der S&ure.

Der Metallgehalt der Lésungen lieR sich nach Kalibrierung des Spektrometers mit Hilfe
von Einzelelement-Standardlésungen mit einer Genauigkeit von <5 Gew.% bestimmen,
welche im Wesentlichen von der aufwandigen nasschemischen Probenvorbereitung reduziert
wird.

3.2.1.3 Thermogravimetrie (TG-DTA)

Die Differenzthermoanalyse (DTA) in Kombination mit Thermogravimetrie (TG) gibt
Aufschluss Uber das thermische Verhalten von Losungen und Feststoffen. Neben chemischen
Reaktionen, Phasenlibergangen und Phasenumwandlungen ist durch die Registrierung der
Massenanderung auch eine Aussage Uber die umgesetzten Spezies maoglich.

Simultane Thermoanalysen ausgewahlter Beschichtungslésungen gaben einen Einblick
in Trocknungs- und Zersetzungsvorgange sowie FestkOrperreaktionen. Zu diesem Zweck
standen zwei Apparaturen zur Auswabhl, die jeweils die Kombination von Thermogravimetrie
(TG) und Differenzthermoanalyse (DTA) boten. Um einen Uberblick uber die
gravimetrischen Eigenschaften einer Lsung zu erhalten wurde mit einer TG-DTA Apparatur
von SEIKO (Seiko Instruments, SSC/5200) gemessen, wéhrend fur ausfiihrlichere Messungen
ein TG-DTA Gerat von Netzsch (STA 449 C Jupiter) zur Verflgung stand, welches zudem
sowohl tber eine MS- (IPI, QMS 403 Aéolos), als auch FTIR-Kopplung (Bruker, TENSOR)
verfugte.

Um den Einfluss des Lésungsmittels wéhrend der Messung zu minimieren, wurden die
zu messenden Losungen (1 ml) vorher entweder bei Raumtemperatur oder bei 40°C an Luft
flir 24 h getrocknet. Die resultierenden Gele bzw. Pulver wurden anschlieBend homogenisiert
und davon je nach Apparatur 10 bzw. 20 - 30 mg in spezielle Al,O3-Tiegel nach Aufnahme
einer  Korrekturmessung mit leerem  Tiegel eingewogen. Die  verwendeten
Temperaturprogramme umfassten zum einen ein Aufheizen mit Kkonstanter Heizrate
(10 K/min) bis zu einer Maximaltemperatur von 700 - 1000°C, zum anderen einen dem
Beschichtungsprozess nachempfundenen Verlauf, bei dem auch zundchst mit konstanter Rate
(5 K/min) geheizt, nach Erreichen der Maximaltemperatur (550 - 600°C) diese jedoch fur eine
bestimmte Zeit (1 - 6 h) gehalten wurde. Dabei war darauf zu achten, dass sowohl Korrektur-,
als auch Probenmessung unter gleichen Bedingungen abliefen. Die Messungen erfolgten
sowohl unter synthetischer Luft (N,/O, = 80/20), als auch unter Stickstoff-Atmosphare mit
einem Fluss von 40 ml/min. Die aufgezeichneten Kurven wurden einer
Temperaturlinearisierung unterzogen.

Die mittels FTIR aufgezeichneten Gasspektren wurden zur Identifizierung mit
Referenzspektren [568] verglichen, wodurch eine eindeutige Zuordnung zumindest von CO,
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und H,O erfolgen konnte (s. Abb. 3.6). Die Registrierung des Gram-Schmidt-Graphen
erlaubte, eine schnelle Aussage uber die Entwicklung von IR-aktiven Gasbestandteilen zu
treffen, diente im brigen jedoch lediglich zur Klarung qualitativer Zusammenhénge wahrend
der Zersetzungsreaktionen [569].
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Abb. 3.6. Gas-IR-Spektren von TG-DTA Reaktionsgasen im Vergleich mit NIST Referenzspektren
[568].

3.2.2 Schichtmorphologie und -zusammensetzung

3.2.2.1 Schichtdicke

Neben strukturellen und elektrischen Charakteristika zahlt die Schichtdicke zu den
wichtigsten Parametern duinner Schichten, da diese sowohl in Berechnungen eingeht, als auch
viele Parameter (Kristallitgrof3e, Transparenz, elektrische Leitfahigkeit, ...) direkt beeinflusst.

Die Standardmethode zur Messung von Schichtdicken im Rahmen der Arbeit war die
Profilometrie. Anhand von Transmissionselektronenmikroskopie (Kap. 3.2.2.4) und
Rontgenreflektometrie (Kap. 3.2.2.5) konnten die so erhaltenen Werte zusétzlich abgesichert
werden. Zur Messung von Schichtdicken mittels der Profilometrie wurde die ausgeheizte
Schicht zundchst mit einem Verstarkungsring beklebt und diese anschlie3end im Inneren des
Ringes mit Zinkpulver und konzentrierter Salzsdure (37%) weggeatzt. Die so entstandene
Stufe von Substrat zu Schicht konnte dann mit Hilfe eines Nadel-Profilometers (Tencor, P-10
Surface Profiler) mit einer vertikalen Auflésung von 0,1 nm abgetastet werden
(Tastschnittverfahren). Die zu messende Probe wird hierzu unter einer vertikal auslenkbaren,
lateral jedoch feststehenden Nadel bewegt. Die geometrische Beschaffenheit der Probe ist
dann proportional zur vertikalen Auslenkung der Nadel. Um ein Zerkratzen der Schicht zu
vermeiden war es moglich, die Auflagekraft der Spitze einzustellen, welche der
Scangeschwindigkeit angepasst sein sollte. Alle Messungen wurden daher mit moglichst
geringer Kraft (5 mg) und einer Scangeschwindigkeit von 0,05 mm/s durchgefihrt. Die
verwendete Nadel hatte einen Radius von 2 um (Schaft-Winkel 60°). Durch die Messung der
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Rauigkeit mittels des Profilometers konnte aufgrund der begrenzten lateralen Aufldsung von
0,01 um kombiniert mit dem relativ groen Radius der Nadel lediglich die Grél3enordnung
der Oberflachenstruktur einer Schicht abgeschatzt werden. Genauere Rauigkeitsmessungen
erfolgten mit Hilfe der Atomkraftmikroskopie (s. ndchstes Kapitel).

Die drei wichtigsten, im Rahmen der Arbeit ermittelten Parameter eines untersuchten
Oberflachenprofils sind nach DIN ISO 4287 der Mittenrauwert R, der quadratische
Mittenrauwert (rms) Ry und die maximale Rautiefe R;. Wéhrend die ersten beiden Kenngréien
gemittelte Werte Uber die Messlange darstellen, handelt es sich bei dem Wert von R; um eine
absolute GroRe, d.h. die vertikale Distanz zwischen Minimum und Maximum des
gemessenen Profils. Zur besseren Beurteilung der Qualitét einer Oberflache sollten daher stets
mehrere Kenngrolien angegeben werden.

3.2.2.2 Atomkraftmikroskopie (AFM)

Die Atomkraftmikroskopie (atomic force microscopy, AFM) erlaubt das Abtasten einer
Oberflache von elektrisch leitenden, halbleitenden und isolierenden Proben. Bei dem
Verfahren tastet eine Messspitze die Probenoberflache in einem extrem geringen Abstand,
dem Nahfeldbereich, ab (ublicherweise wenige nm bis A), wobei sich die Spitze auf einem
federnden Hebelarm (cantilever) befindet und aufgrund zwischenatomarer Wechselwirkung
mit der Probenoberflache vertikale Auslenkungen erfahrt. Das Abtasten in x- und y-Richtung
erfolgt wahlweise in einem Kontakt-, intermittierenden Kontakt- (tapping) oder
Nichtkontakt-Modus, wobei die Erfassung der Auslenkung der Messspitze wiederum durch
unterschiedliche Verfahren erfolgen kann (z. B. mittels Laser, kapazitiv oder piezoelektrisch).
Wirken im Kontaktmodus vorwiegend repulsive Kréfte zwischen Probenoberflache und
Messspitze, sind es im Nichtkontakt-Modus attraktive Wechselwirkungen, die vor allem die
Schwingungsfrequenz der in diesem Modus oszillierenden Spitze beeinflussen.

Aufgrund der endlichen Kontaktflache zwischen Messspitze und Probenoberflache im
Kontaktmodus ist mit letzterem Verfahren in der Regel eine hohere laterale Aufldsung
mdoglich. Die oftmals unter Atmosphérenbedingungen gemessenen Proben zeigen jedoch
haufig durch Adsorbatschichten verschmutzte Oberflachen, wodurch die theoretisch héhere
Ortsauflosung des Nichtkontakt-Modus stark eingeschréankt und dann der Kontaktmodus zu
bevorzugen ist. Im Vergleich zur Profilometrie kann mit Hilfe der Atomkraftmikroskopie
ublicherweise eine 100-fach hohere laterale bzw. 10-fach héhere vertikale Auflosung erreicht
werden, geeignete experimentelle Aufbauten erlauben gar ein Abtasten in atomarer Aufldsung.

AFM-Messungen (Topomatrix Explorer TMX2000) erfolgten an ausgewahlten Proben je
nach Morphologie Uber eine Flache von 500 x 500 nm® bzw. 3 x 3 bis 20 x 20 um? im
Kontaktmodus. Bei den Messungen kam eine Spitze bestehend aus SisN4 zum Einsatz (ultra
sharp cantilever ND-MDT). Die wichtigsten Kenngrolien, die aus AFM-Messungen
gewonnen werden konnten, beziehen sich auf die Morphologien der untersuchten Oberflachen.
So erfolgte neben der Beurteilung der allgemeinen Homogenitat und der Ermittlung der
GroRe von oberflachennahen Strukturen vor allem die Bestimmung des Mittenrauwerts der
Probe.
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3.2.2.3 Rasterelektronenmiskroskopie (REM)

Im Rahmen dieser Arbeit diente neben der Atomkraftmikroskopie auch die
Rasterelektronenmikroskopie (REM) zur Abbildung von Oberflachenstrukturen der
abgeschiedenen Schichten.

Um eine Elektronenmikroskopabbildung zu erhalten, wird die Oberflache eines
Festkorpers von einem fokussierten Elektronenstrahl in Form eines Rasters abgetastet. In der
Gluhkathode wird ein Elektronenstrahl erzeugt, auf Energien bis zu 50 keV beschleunigt und
mittels elektrischer und magnetischer Felder auf die Probe fokussiert. Dort werden die
Elektronen zum einen reflektiert (Ruckstreuelektronen), zum anderen konnen sie in die
obersten  Schichten der Probe eindringen und dort Elektronen ausschlagen
(Sekundarelektronen). Vor allem diese Sekundarelektronen werden anschliefend im
Sekundarelektronenvervielfacher detektiert und zur Bilderzeugung genutzt. Unterschiedliche
Kontraste in REM-Abbildungen geben dabei zum einen Auskunft tber die tatséchliche
Topographie der Probe, zum anderen beinhalten sie Informationen Uber das Material der
Oberflache. Dartiber hinaus kénnen die durch Réntgenemission emittierten Rontgenstrahlen
des Probenvolumens mittels eines energiedispersiven Rontgendetektors registriert und zur
elementspezifischen Analyse herangezogen werden (EDX). Um elektrostatische Aufladungen
der Proben und damit Abbildungsartefakte zu vermeiden, wurden alle Proben vor der Analyse
(JEOL JSM-6400 F) mit einer Goldschicht bedampft (JEOL JFC-1300).

3.2.2.4 Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)

Wahrend bei der Rasterelektronenmikroskopie ein Elektronenstrahl die Oberflache einer
Probe abtastet, wird in der Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) das zu untersuchende
Objekt durchstrahlt.

Das Prinzip der Erzeugung des Elektronenstrahls ist &dhnlich dem der
Rasterelektronenmikroskopie, die Abbildung der Probe erfolgt jedoch nach Durchstrahlen des
Objektes. Die maximal zu durchstrahlende Probendicke ist abh&ngig von der Ordnungszahl
der Elemente, aus denen die Probe besteht, der Hohe der Beschleunigungsspannung und der
gewunschten Auflésung und betrégt in der Regel einige 10 bis 1000 nm, so dass meist eine
aufwandige Probenpraparation im Vorfeld der Messung notwendig ist.

Durch das Passieren des Probenvolumens verlieren die Elektronen aufgrund inelastischer
Streuprozesse kinetische Energie. Mittels nachgeschalteten Blenden ist es mdglich, nur
ungestreute Elektronen zur Abbildung zu nutzen, wobei Atome héherer Ordnungszahl und
dickere Probenbereiche stérker streuen. Der so entstehende Kontrast wird als
Massendickenkontrast bezeichnet. Erfolgt die Kontrastgebung aufgrund von elastischen
Streuprozessen an periodischen, d. h. kristallinen Strukturen, durch eine lokale Variation der
Erfullung der Bragg-Bedingung, handelt es sich um den Beugungskontrast. Liegen niedrig
indizierte Kiristallflachen parallel zur Abbildungsachse, sind Abbildungen mit einer
Auflésung von Gitternetzebenen mdoglich. Darlber hinaus liefern Interferenzerscheinungen
zwischen ungebeugten und gebeugten Elektronenstrahlen den Phasenkontrast.

Zur Probenpraparation wurden zwei gleichartig beschichtete Substrate mittels
Epoxidkleber mit der Schichtseite aufeinander geklebt (Sandwich-Praparat) und anschlieRend
mit einem Ultraschallhohlbohrer ein quaderférmiges Stiick quer zur Schicht herausgetrennt.
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Durch wiederholtes Bohren langs zur Klebeflache und Verstarkung mit einer Metallhilse
konnte das zweite Bohrstiick dann in Scheiben geschnitten werden. Nach mechanischem
Schleifen (Dimpeln) bis auf eine Dicke von ca. 80 um in der Mitte der Scheiben (Klebestelle)
wurde die Probe dann mittels einer lonenmihle (BAL-TEC RES 010) unter Rotation und
einem Winkel von 5° bis zum Erscheinen eines Lochs geatzt. Das Probenmaterial um das so
entstandene Loch weist nun Randbereiche auf, die zur Transmission von Elektronen
ausreichend diinn sind (einige 10 nm). Vor dem Einbau in das Mikroskop (Philips CM 200
FEG) wurden die Proben mit Kohlenstoff bedampft (Balzers Kleinbedampfungsanlage Mikro
BA 3).

3.2.2.5 Rontgenbeugung (XRD)

Als eine der wichtigsten Charakterisierungsmethoden der hergestellten Schichten stellte sich
die Rontgenbeugung (X-ray diffraction, XRD) heraus. Neben der Identifikation vorhandener
kristalliner Phasen dienten die Beugungsspektren auBerdem zur Ermittlung von
KristallitgroRen und Volumenanteilen bestimmter Phasen.

Generell zeigt Rontgenstrahlung eine hohe Eindringtiefe in Materie. Da die Dicken der
hergestellten Schichten im Bereich von 15 bis 400 nm lagen, musste sichergestellt sein, dass
die Intensitat der durch das Schichtmaterial gebeugten Rontgenstrahlung im Vergleich zu dem
Substratuntergrund zumindest fur qualitative Analysen ausreichend war. So konnte mittels der
Methode des streifenden Einfalls (grazing incidence diffraction, GID) die
Oberflachensensitivitdt im Vergleich zur herkémmlichen 6/20 - Geometrie nach Bragg-
Brentano durch Verldngerung der Weglange der Rontgenstrahlen durch die zu messende
Dinnschicht um ein Vielfaches erhoht werden.

Abb. 3.7 zeigt einen Vergleich der resultierenden Beugungsspektren fur eine
Zn,Sn04-Schicht mit einer Dicke von 90 nm auf Borosilikatglas, gemessen in herkémmlicher
0/26 - Geometrie und unter streifendem Einfall (6 =0,5°). Auffallend ist das deutliche
Hervortreten der Reflexe des Schichtmaterials im Falle der GID-Messung. Dabei kam es bei
Vergleich der beiden Messanordnungen weder zu einer Verschiebung der Reflexlagen noch
zu einer Anderung der Halbwertsbreiten der Reflexe.

So erfolgten alle Messungen an Schichten (Siemens, Rontgendiffraktometer D 500) unter
einem konstanten Einfallwinkel von 6 = 0,5° (bestrahlte Flache ~ 5 x 30 mm?) Uber einen 26-
Bereich von 10 bis 70° bzw. 90°. Als Detektor der Rontgenstrahlung (CuK,,
A =0,1541874 nm) diente ein Szintillationszahler mit Sollerblende.

Bei Messungen von Schichten auf Glas macht sich im Bereich von 20 = 17-25° die
amorphe Struktur des Glassubstrates durch einen breiten Peak bemerkbar, zusétzlich zeigt
sich, bedingt durch den Messaufbau, eine Untergrundstreuung mit exponentiellem Abfall.
Diese beiden Untergrundkomponenten wurden fur bestimmte quantitative Analysen durch die
Subtraktion eines Untergrundfits (Philips X’Pert Highscore, Version 1.0b) und dartiber hinaus
in allen folgenden Abbildungen, die zur Veranschaulichung dienen, zum Zwecke der
Ubersichtlichkeit herausgerechnet. Sonstige Auswertungen der Spektren (Scherrer, s.u.)
erfolgten jedoch stets an Originalmessdaten. Einen Uberblick (ber die einzelnen
Komponenten eines Rontgendiffraktogramms einer Schicht auf einem Glassubstrat gibt
Abb. 3.8 (s. Bildunterschrift).



Kapitel 3 Experimentelle Methoden 93

I Zn,SnO, [74-2184]

0/26

ZnZSnO4 auf Glas

rel. Intensitat

ZnZSnO4 auf Glas
10 20 30 40 50 60 70 80

20/°

Abb. 3.7. Vergleich von Rontgenspektren einer 90 nm dicken Zn,SnO,-Schicht auf Borosilikatglas,
gemessen in 6/26 - Geometrie (oben) und unter streifendem Einfall von 6 = 0,5° (unten).

Schichtmaterial, fur das in Rontgendiffraktogrammen keine eindeutigen Reflexe, sondern
lediglich eine breite Schulter aufgrund fehlender Fernordnung zu identifizieren waren, wird in
dieser Arbeit als réntgenamorph bezeichnet. Da in realen Proben nie eine véllig amorphe, d. h.
ungeordnete Struktur vorliegen kann [570] und die Methode der Roéntgenbeugung mit
Cu-Strahlung zudem eine MindestgroRe der zu identifizierenden beugenden Doménen
voraussetzt, ist davon auszugehen, dass in den hier als rontgenamorph Kklassifizierten
Schichten durchaus nanokristalline Bereiche einer gewissen Nahordnung vorzufinden sind.
Diese konnten jedoch auch mittels TEM nicht eindeutig nachgewiesen werden.

Nach der Aufnahme des Beugungsspektrums konnten im Falle von kristallinen Anteilen
die beobachteten Reflexlagen mit Hilfe der in der ICDD PDF2-Datenbank enthaltenen Karten
verglichen werden. Bei Ubereinstimmung der Reflexlagen wurde davon ausgegangen, dass es
sich um die Verbindung handelt, die in der ICDD registriert ist. So konnten bei Kenntnis der
Struktur die Reflexe indiziert und einzelnen Kristallrichtungen zugeordnet werden. Waren in
den Rontgenbeugungsspektren nur Reflexe einer Phase zu sehen, wurde eine Phasenreinheit
des Schichtmaterials nach Mal3staben der XRD-Methode angenommen.

Zur Bestimmung der KristallitgroRe und des Volumenanteils bestimmter Phasen war es
mit Hilfe der Philips-Software zudem mdoglich, die Reflexe mittels einer
Pseudo-Voigt-Funktion anzufitten, wodurch sich Parameter wie die Halbwertsbreite (full
width at half maximum, FWHM) und die integrierte Intensitat (integrated intensity) der
Reflexe bestimmen lieRen.
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Abb. 3.8. Einzelkomponenten eines gemessenen Rontgendiffraktogramms einer Zn,SnO,4-Schicht auf
Borosilikatglas (Schichtdicke 70 nm). (a) Originalmessung, (b) apparative Untergrundstreuung,
(c) diffuse Streuung durch das Glassubstrat, (d) Resultierendes Spektrum des Schichtmaterials nach
Untergrundsubtraktion,  (e) GaulR-Kurve zur Anpassung des amorphen  Schichtanteils,
(f) Bragg-Anteile des kristallinen Schichtmaterials.

Die Ermittlung des Volumenanteils ¢(t) einer Phase erfolgte gemaR Gl. (3.3) aus dem
Verhdltnis zwischen der integrierten Intensitat A; der zugehorigen Bragg-Reflexe zum
Zeitpunkt t der Temperaturbehandlung und der integrierten Intensitat A; der gleichen Reflexe
der vollstandig kristallisierten Probe unter der Annahme, dass die relative Flache aller Reflexe
einer Phase unter der Voraussetzung einer statistischen Orientierung der Kristallite im
Probenmaterial proportional zu dem Volumenanteil der entsprechenden Phase in der Probe ist
[571].

t)= Lt 3.3
o(t) A (3.3)

Nach Scherrer [572] l&sst sich aus der Halbwertsbreite £ die mittlere KristallitgréRe G
nach
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G K-4
f-cosé

(3.4)

berechnen, wobei A die Wellenlange der einfallenden Strahlung und K die Scherrer-Konstante
bezeichnet, welche flr spharische Kristallite ~0,9 betragt. Neben der KristallitgroRe haben
jedoch auch Gitterstorungen (Defekte, Spannung), sowie spektrale und apparative
Gegebenheiten Einfluss auf die Linienverbreiterung [573]. Somit kann mit Hilfe der Scherrer-
Formel eigentlich nur eine Koharenzlange, genauer gesagt der Querschnitt von diskreten
kristallinen Domanen abgeschatzt werden. Im Laufe der Arbeit zeigte sich jedoch, dass die
Bestimmung der KiristallitgroBe nach Gl. (3.4) gut mit Ergebnissen anderer Methoden
Ubereinstimmte (v. a. TEM, s. Kap. 3.2.2.4). Um die beiden zuletzt genannten Fehlerquellen
zu minimieren, wurde zundchst nach Scherrer mittels eines LaBg-Standards (NIST SRM660)
die apparative Linienverbreiterung fsq bestimmt, um dann geman

ﬂ = ﬂexp _ﬂstd (35)

die korrigierte Linienverbreiterung £ bestimmen zu koénnen. Die Bestimmung der mittleren
KristallitgroRen einer Phase erfolgte stets anhand der Halbwertsbreite des nach der ICDD
PDF2-Datenbank intensivsten Reflexes der entsprechenden Phase (ZnO: #36-1451 (101),
SnO,: #41-1445 (110), In,04: #76-0152 (222), Zn,SnO4: #74-2184 (311), Zn3In,Op: #20-1439
(107), ZnsIn,Og: #20-1440 (101), ZnGa,04: #86-0415 (311), GaSbhO,: #48-0386 (110)).

3.2.2.6 Rontgenreflektometrie (XRR)

Die Rontgenreflektometrie (X-ray reflectometry, XRR) ist eine Methode zur zerstérungsfreien
Charakterisierung von Oberflachen, vorzugsweise Schichten auf einem Substrat. Ein
Rontgenstrahl trifft dabei unter kleinem Winkel (streifender Einfall, & =0 -2°) auf die
Probenoberflache und wird reflektiert. Eine winkelabhéngige Detektion der reflektierten
Strahlung erlaubt Aussagen (ber morphologische Eigenschaften des durchstrahlten
Probenbereichs [574].

Grundlage der Untersuchungsmethode ist die Reflexion von Rdéntgenstrahlung an
Grenzflachen von Materialien unterschiedlicher Elektronendichte. Diese entspricht dem
Brechungsindex in der klassischen Optik, welcher fur Rontgenstrahlung geringfugig kleiner
als eins ist. Einen Uberblick tber den Informationsgehalt einer XRR-Messung gibt Abb. 3.9.
Nach dem Snelliusschen Brechungsgesetz herrscht im Bereich sehr flacher Einfallswinkel
bezogen auf die Probenoberflache bis zum sogenannten kritischen Winkel bzw. Glanzwinkel
0, (0 <6, ~0,5°) Totalreflexion. Der in das Material eindringende Rontgenstrahl wird mit
zunehmender Eindringtiefe exponentiell geschwaécht, die Absorption fihrt zu einem
,Abrunden’ der Totalreflexionskante. Aufgrund der geringen Eindringtiefe (einige wenige
nm) besitzt die bei diesen Winkeln detektierte Rontgenstrahlung hauptsachlich Informationen
oberflachennaher Bereiche, flr die bei Kenntnis des Glanzwinkels g5 die Dichte p bestimmt
werden kann.

Fur groBere Winkel kann das Verhalten der reflektierten Strahlung anhand der
Fresnelschen Gleichungen beschrieben werden, wobei die detektierte Strahlung zunehmend
Informationen aus tiefer liegenden Probenbereichen beinhaltet. Nach Uberwindung der
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Totalreflexion werden bei Vorliegen von Mehrfachschichtsystemen bestehend aus zumindest
zwei Schichten Interferenzerscheinungen registriert, welche aus Uberlagerungen von an den
Grenzflachen zweier Schichten mit unterschiedlicher Elektronendichte reflektierten Wellen
resultieren. Durch die Simulation der gemessenen Kurven mittels einer Analyse-Software
konnen so anhand der Periode, der Amplitude und dem Abklingen dieser sogenannten
Kiessig-Oszillationen Informationen (Uber Dicke, Dichte und Rauigkeit der einzelnen
Teilschichten gewonnen werden. Eine raue Oberflache fihrt aufgrund diffuser
Reflexionsvorgange beispielsweise insgesamt zu einer Abschwachung der reflektierten
Strahlung [519]. Bei der Interpretation der Ergebnisse ist dabei vor allem zu beachten, dass
Material gleicher chemischer Zusammensetzung, jedoch unterschiedlicher Dichte als
getrennte Schichten simuliert werden muss.
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s 1 . Totalreflexionskante
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Abb. 3.9. Informationsgehalt einer XRR-Messung, Erlduterungen s. Text (Simulation einer 70 nm
dicken Zn,SnO4-Einfachschicht auf Borosilikatglas).

Die Messungen erfolgten an einem Diffraktometer ohne Reflektometrie-Zusatz
(PANanalytical X’Pert MRD) mit CuK,-Strahlung (4=0,1541874 nm) und einem
Graphit-Monochromator im Bereich 0°< 6 < 3°. Je nach Qualitat der Probe lassen sich mit
dieser Methode Schichten ab einer Schichtdicke von 5 - 10 nm mit einem Fehler von 0,1%
detektieren, wobei im Falle von Mehrfachschichtsystemen mit Fehlern im einstelligen
Prozentbereich gerechnet werden muss. Die ermittelte Rauigkeit der Einzelschichten spiegelt
den quadratischen Mittenrauwert Ry wider, welcher jedoch i.d. R. mit einem Fehler im
Prozentbereich behaftet ist.
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3.2.2.7 Rontgenphotoelektronenspektroskopie (XPS)

Als oberflachensensitive Analysenmethode gibt die durch Rontgenstrahlung induzierte
Photoelektronenspektroskopie (x-ray photoelectron spectroscopy, XPS) Aufschluss uber
oberflachennahe Bereiche eines Festkorpers und der daran adsorbierten Stoffe. Die
Energieanalyse der durch die Rontgenstrahlung emittierten Photoelektronen liefert Spektren,
in denen die fur bestimmte Elemente charakteristischen Banden beobachtet werden kdnnen.
Die Analyse selbst ist zerstorungsfrei, jedoch kann zusétzlich zur eigentlichen XPS-Messung
ein Materialabtrag der Probenoberflache durch das Beschiefen mit lonen erfolgen, um zum
einen oben erwéhnte Adsorbate zu entfernen, zum anderen ein Tiefenprofil der Probe zu
erstellen.

Das im Rahmen der Arbeit verwandte Gerédt (Surface Science, M-Probe) wies eine
instrumentelle Auflésung von 0,8 eV auf und ermdglichte die Messung der Probenoberflache
mit einer Ortsaufldssung von 1x1mm? als Anregunsgquelle diente AlK,-Strahlung
(1486,6 eV). Die Uberpriifung der vertikalen Homogenitit des Schichtmaterials erfolgte mit
Hilfe tiefenabhangiger Messungen, wobei der Materialabtrag durch Argonsputtern realisiert
wurde.

3.2.3  Elektrische Eigenschaften

3.2.3.1 Van-der-Pauw / Hall-Effekt

Die Ermittlung elektrischer Parameter der hergestellten Schichten wie des spezifischen
Widerstands, der Ladungstrdgermobilitdit und -konzentration erfolgte mittels der
Vier-Punkt-Methode in Van-der-Pauw Geometrie [575] unter Zuhilfenahme eines
Elektromagneten. Die Van-der-Pauw Methode zur Bestimmung des spezifischen Widerstands
dunner Schichten ist eine vor allem in der Halbleiterindustrie haufig angewandte Methode,
um zuverlassig und mit hoher Genauigkeit elektrische Kenngrélien zu bestimmen [576].

Grundlage der Methode bildet die Erkenntnis von van-der-Pauw, dass bei entsprechender
Kontaktierung einer beliebig, vorzugsweise quadratisch geformten Probe geméal Abb. 3.10
die beiden elektrischen Widerstande R, und R; nach Gl. (3.6) mit dem spezifischen
Widerstand o der Schicht verknipft sind.

exp(—ﬂ9 RA] + exp(—;:g RB] =1 (3.6)
p p

Diese sogenannte Van-der-Pauw Gleichung kann bei Kenntnis der Schichtdicke d
numerisch nach dem spezifischen Widerstand aufgel6st werden. Die messtechnische
Ermittlung der beiden charakteristischen Widerstande R, und R, gehen aus Abb. 3.10
hervor.
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Ra=Ull;, Rg = U/l

Abb. 3.10. Schematische Darstellung der Messanordnung nach van-der-Pauw zur Ermittlung des
spezifischen Widerstands diinner Schichten (Erlduterungen s. Text).

Voraussetzung flr eine erfolgreiche Bestimmung des spez. Widerstands von diinnen
Schichten ist neben der Kenntnis der Schichtdicke eine hohe Schichtdickenhomogenitét der
zu vermessenden Probenflache, auferdem sollte diese von jeglicher Art Defekten wie
Lochern oder isolierenden Bereichen frei sein. Um eine moglichst hohe Homogenitét der im
Rahmen der Arbeit zu vermessenden Proben zu gewahrleisten, wurden Stiicke von 1 x 1 cm?
aus der Mitte der beschichteten Substrate mit einem Mindestabstand von 1,5 cm vom Rand
herausgeschnitten. Die jeweils benachbarte Schichtflache diente der
Schichtdickenbestimmung mittels  Profilometrie (s. Kap. 3.2.2.1). Die elektrische
Kontaktierung der Probe erfolgte mittels Kupferdréhten, welche mit Hilfe eines
Zweikomponenten-Silberleitklebers (Panacol-Elosol Elecolit 325 a / b) an den vier Ecken der
Probe angebracht und anschlieBend gehdrtet wurden (120°C, 15 min). Im Rahmen des
Van-der-Pauw Formalismus ist zu beachten, dass die elektrischen Kontakte an den Ecken der
Probe angebracht sind, also bis an den Rand reichen und dartiber hinaus méglichst klein sein
sollten. Anhand eines im Vorfeld der Messung durchgefiihrten Tests konnte ein Ohmscher
Kontakt der aufgebrachten Klebepunkte bestétigt werden.

Zur Ermittlung der Ladungstragermobilitat und -konzentration kann die Van-der-Pauw
Methode leicht mit einer Hall-Effekt Messung kombiniert werden. Dieser glavanomagnetische
Effekt bewirkt eine Ablenkung von bewegten Ladungstrdgern innerhalb eines Leiters der
Dicke d, der sich in einem Magnetfeld befindet [577]. Verlauft das Magnetfeld normal zur
Bewegungsrichtung der Ladungstréager, erfahren diese aufgrund der wirkenden Lorentz-Kraft
eine zu den Magnetfeldlinien und ihrer Bewegungsrichtung senkrechte Ablenkung (s.
Abb. 3.11). Die so entstehende Hall-Spannung U, ist gemal Gl.(3.7) Uber die
Hall-Konstante R,, mit der magnetischen Induktion B und dem Strom | verknipft.

u,|=r, 21 (3.7)

Nach Messung von U, und der Ermittlung der Konstanten R,, kénnen bei Kenntnis des
zuvor aus Van-der-Pauw Messungen ermittelten spezifischen Widerstands anhand der
Gl. (3.8) und (3.9) die Ladungstragermobilitdt « und -konzentration N berechnet werden.
Das Vorzeichen der Hall-Konstanten gibt zusatzlich Auskunft Gber den dominierenden
Ladungstragertyp (negativ: n-Leitung, positiv: p-Leitung).
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Abb. 3.11. Auswirkungen des Hall-Effekts auf einen stromdurchflossenen Leiter.

R, =L (3.8)

(3.9)

Die Messanordnung &ndert sich im Vergleich zur einfachen Van-der-Pauw Geometrie
dergestalt, dass nun Strom- und Spannungskontakt diagonal gegeniberliegend angeordnet
sind, wobei der Hall-Koeffizient aus nur einer Messung bestimmt werden kann (s. Abb. 3.12).
Zur Erhohung der Messgenauigkeit erfolgt jedoch zusétzlich ein softwaregesteuerter
Ortswechsel von Strom- und Spannungskontakten sowie die Umkehr des Magnetfeldes. Die
zur Verflugung stehende Apparatur (MMR Technologies) war mit einem Elektromagneten
(1,3 T) ausgestattet, Messungen erfolgten stets bei einer Feldstarke von 1 T bei 300 K.

Abb. 3.12. Schematische Darstellung einer Hall-Effekt Messung in van-der-Pauw Geometrie.

3.2.3.2 Kelvin-Methode

Die Messung der Austrittsarbeit einer Oberflache kann einerseits durch Absolut-, andererseits
durch Relativmessungen erfolgen. Zu Absolutmessungen sind Methoden wie thermische,
Photo- und Feldemission zu z&hlen, auf die hier jedoch nicht ndher eingegangen werden soll.
Die am weitesten verbreitete Relativmessung ist die Kelvinmethode, welche auch im Rahmen
der Arbeit zur Anwendung kam (KP Technologies [578]).

Die Kelvinmethode basiert auf dem Prinzip des Kelvin-Oszillators [579]. Die Basis bildet
eine parallel zur Probenoberflache kreisférmige Messspitze (Kelvin-Sonde), welche mit der
Probe elektrisch kontaktiert ist und in einem definierten Abstand Uber deren Oberflache
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oszillierende Schwingungen ausubt [580]. Aufgrund der elektrischen Kontaktierung bildet
sich zwischen beiden Oberflachen ein Potentialgradient aus, das sogenannte Kontaktpotential
V. (Abb. 3.13 (b)), wobei eV, der Differenz der Austrittsarbeiten beider Materialien
entspricht. Zwischen den beiden Platten des Kondensators (Kelvin-Sonde und Probe) bildet
sich ein elektrisches Feld aus. Durch Anlegen eines Gegenpotentials V, (backing potential)
kann nach Eliminierung dieses Feldes und der daraus folgenden Erfiillung der Bedingung
V, =-V, das ursprunglich vorhandene Kontaktpotential ermittelt werden (Abb. 3.13 (c)).
Nach erfolgter Kalibrierung des Systems mit einem Referenzmaterial bekannter
Austrittsarbeit ist es sodann moéglich, sowohl die Austrittsarbeit der Messspitze, als auch die
der Probenoberflache zu berechnen.

Fur die im Rahmen der Arbeit durchgefuihrten Messungen erfolgte eine Kalibrierung des
Systems stets vor und nach der Messung von vier Proben. Als Referenzmaterialien standen
eine gesputterte Gold- und Aluminiumschicht zur Verfligung, wobei lediglich die Goldschicht
zur Kalibrierung herangezogen wurde. Die Messspitze bestand aus Edelstahl und wurde vor
und nach jedem Messvorgang mit Aceton leicht gereinigt.

(@) (b) ()
A A A A 4 A
b2 4 eVC be
d d1 4 o1
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Abb. 3.13. Schematische Darstellung der VVorgange wahrend der Messung der Austrittsarbeit mit der
Kelvinmethode. (a) Energiediagramm zweier elektrisch leitfahiger, jedoch voneinander isolierter
Oberflachen mit den Austrittsarbeiten ¢ und @,, (b) nach externer elektrischer Kontaktierung und
(c) Gegensteuerung mittels des backing potentials V,, (nach [581], Erlauterungen s. Text).

Bei Oberflachen einer gewissen Inhomogenitét erfolgt im Falle der Kelvinmethode eine
Mittelung Gber alle Domanen mit unterschiedlicher Austrittsarbeit mit gleichen Gewichten fur
gleiche Flachenanteile, die gemessene Austrittsarbeit ist also ein arithmetischer Mittelwert.
Im Gegensatz hierzu werden bei Methoden, die auf den oben erwdahnten tatséchlichen
Elektronenemissionen beruhen, stets Bereiche niedriger Austrittsarbeit bevorzugt, was unter
Umstédnden zu einem deutlichen Unterbefund fiihren kann [582]. Um Einflusse lokaler
Inhomogenitaten der Schichten zu unterdriicken, wurde stets eine Flache von 17,6 x 17,6 mm?
abgetastet und tber alle gemessenen 484 Punkte arithmetisch gemittelt.
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3.2.4 Optische Eigenschaften

3.2.4.1 Optische Dichte

Als ein Auswahlkriterium von L&sungen, die mit Hilfe des Pipettierroboters hergestellt
wurden, galt die Ermittlung der optischen Dichte von getipfelten Schichten auf Glas. Zu
diesem Zweck stand ein UV-Vis Spektrophotometer (Molecular Devices, SpectraMax 190)
zur schnellen Vermessung von bis zu 96 Proben (Gesamtflache der Bibliothek 127 x 86 mm?)
zur Verfugung, wobei nach Messung der Transmittanz (T;) der Tupfelpunkte die optische
Dichte (OD) zur quantitativen Bestimmung von Verfarbung und Tribung der Einzelschichten
herangezogen wurde. Der Zusammenhang zwischen gemessener Transmittanz und optischer
Dichte ergibt sich aus der Abhé&ngigkeit

OD=A = Iog(Tij = Iog(%j , (3.10)

r

wobei A, die Absorbanz, Py die eingestrahlte und P die durchgestrahlte Energie darstellen.

3.2.4.2 Transmission und Reflexion

Die Aufnahme von Transmissions- und Reflexionsspektren erfolgte mit Hilfe eines
UV-Vis-NIR Spektralphotometers (Varian, CARY 5E). Fur Transmissionsmessungen stand
ein Substrat-Probenhalter mit einer bestrahlten Probenfliche von 12 x 19 mm? zur Verfiigung
(Einfallwinkel 90° relativ zur Probenoberflache), Reflexionsmessungen erfolgten in der
sogenannten VW-Geometrie (Einfallwinkel 83°), wobei V und W die Strahlengange wahrend
der Proben- bzw. Referenzmessung beschreiben. Bei dieser Methode bedarf es zur
Kalibrierung zunéchst einer 0%- und 100%-Reflexionsmessung, um anschlieBend die
Probenmessung durchfiihren zu kdnnen. Als Referenz fiir eine Reflexion von 100% diente ein
Spiegel. Eine zweifache Reflexion des Messstrahls auf der Probenoberflache im Rahmen der
angewandten Messgeometrie fihrt zu deutlich vermindertem Rauschen in den
aufgenommenen Spektren. Um ungewollte Reflexionen von der Substratriickseite zu
minimieren wurde die Ruckseite der Probe vor der Messung mit Schleifpapier angeraut
(Kdrnung 1200) und mit schwarzen optischen Aufklebern versehen.

Neben der Beurteilung der optischen Qualitat der Schichten ermdéglicht die Kenntnis von
Transmission und Reflexion einer Probe die Bestimmung der optischen Bandliicke des
Schichtmaterials, sofern das Substratmaterial im Energiebereich der Bandlicke transparent
erscheint. Die prinzipiellen Vorgange wahrend eines Bandiibergangs wurden bereits in
Kap.2.1.2.2 (S.27) beschrieben, GI.(2.33) (S.27) beschreibt die Auswirkungen
elektromagnetischer Strahlung mit Energien nahe der Bandliicke auf die Vorgange im
Festkorper.

Im engen spektralen Bereich des optischen BandUbergangs ist der Imaginarteil &, der
Permittivitat proportional zu dem Absorptionskoeffizienten « (GlI. (3.11)).
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2wV

~

ar—-2=¢, (3.11)
nc

Der Absorptionskoeffizient einer Schicht der Dicke d l&sst sich bei Kenntnis der
Transmission und Reflexion nach Gl. (3.12) ann&hern und so ist es mdglich, einen
Naherungswert fiir die optische Bandliicke durch eine Auftragung von (ahw)"* gegen ha
zu ermitteln °. In dieser sog. Tauc-Auftragung (tauc plot) [151] lasst sich der Parameter E
aus dem x-Achsenabschnitt des extrapolierten linearen Bereichs der Kurve bestimmen.

ey e12

Vor allem fur die bindren Verbindungen ZnO, SnO, und In,O;3 ist bekannt, dass die
Hauptlbergange von Valenz- zu Leitungsband direkt stattfinden. So wurde fur die im
Rahmen der Arbeit ermittelten Werte der optischen Bandliicke von Schichten ausnahmslos
das Vorliegen von direkten Ubergéngen angenommen, die Werte wurden demgemaR durch
eine Auftragung von (ahv)® gegen hv ermittelt.

3.2.4.3 Triibung

Die empfindlichsten Parameter der subjektiven visuellen Erscheinung optischer Schichten
sind neben der transmittierten und reflektierten Farbung vor allem die Trubung in
Transmission und Reflexion. Wéhrend eine Einfarbung von Schichten keinen Einfluss auf
deren elektrische Charakteristik haben muss, rihrt eine Tribung meist von der Gegenwart
lichtstreuender Defekte, d. h. morphologischer Unregelmaliiigkeiten, welche sowohl innere
Streuzentren (intrinsische Tribung) als auch raue Oberflachen (Rauheitstriibung) beinhalten
konnen.

Unter der Tribung eines Mediums versteht man den Prozentsatz des transmittierten
Lichts, das nach Durchlaufen der Probe vom einfallenden Lichtstrahl aufgrund
Vorwartsstreuung gemal ASTM D 1003 mehr als 2,5° abweicht. Durch diese sogenannte
Grollwinkelstreuung erscheint das Material unter Verminderung des Kontrastes milchig-trub.
Das im Rahmen der Arbeit verwandte Gerat (BYK-Gardner Haze-Gard Plus) erfllt den oben
erwahnten ASTM-Standard, die Lichtquelle und spektrale Empfindlichkeit ist an die
CIE-Normspektralwertfunktion y unter Normlicht C angepasst. Abb. 3.14 zeigt einen
schematischen Uberblick tber den Messvorgang, die Offnung am Kugeleingang, d. h. die
bestrahlte Probenflache hat einen Durchmesser von 18 mm.

®Es gilt:

ho=hy=—
A
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Abb. 3.14. Schematische Darstellung des Ablaufs der Triibungsmessung.

Neben der Trubung (H, Haze) konnten auch Parameter wie Gesamttransmission (T,
Transmittance) und Bildscharfe (C, Clarity), welche auf Kleinwinkelstreuung beruht,
simultan gemessen werden, wobei lediglich die ersten beiden Werte registriert wurden. Die
Intensitat des senkrecht auf die Probe einfallenden Lichtes wird nach Durchgang durch die
Probe in einer integrierenden Kugel fotoelektrisch gemessen, wobei bei den durchgefihrten
Messungen stets die beschichtete Substratseite in Richtung der Lichtquelle wies. Der
automatisch gesteuerte Messvorgang sieht vor, dass die Gesamttransmission bei

geschlossenem, die Tribung bei gedffnetem Kugelausgang bestimmt wird und ein Ringsensor
in der Austrittsoéffnung die Bildschérfe misst.



Kapitel 4

Ergebnisse

Die in diesem Kapitel prdsentierten Ergebnisse der im Rahmen der Arbeit
durchgefiihrten Experimente sind nach folgendem Schema gegliedert: Zunachst
gibt Kap. 4.1 einen Uberblick iiber grundlegende Zusammenhénge, die sich im
Verlauf der kombinatorischen Versuche ergaben. Weiterfiihrende Details zu den

untersuchten terndren Systemen sind in den entsprechenden Kapiteln zu finden:

Zn0O - $n0, Kap. 4.2 (8. 110)

Zn0O - In 0, Kap. 4.3 (8. 170)

2Zn:5n0;y - In;0; Kap. 4.4 (8. 210)
bzw, - Sb205

Sonstige Materialien Kap. 4.5 (8. 227)
( ZI]O - G&sz,
Ga203 - Sb205)

Kap. 4.6 (8. 236) beschliefst den Ergebnisteil mit Untersuchungen zur
Stabilitit  der  elektrischen  Eigenschaften  hergestellter — Schichten  in

unterschiedlichen Lageratmospharen.
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4.1 Kombinatorik

Kombinatorische Versuchsdurchfuhrungen erlauben es (im Vergleich zu konventionellen
Laborprozessen) auf schnellem Wege Synthesen und die anschlieRende Charakterisierung von
Verbindungen mit hohem Durchsatz durchzufihren (high-throughput
synthesis / characterization). Wahrend die urspringliche Entwicklung durch die
pharmazeutische Industrie vorangetrieben wurde, ist heute insbesondere im Bereich der
Materialwissenschaften ein erhohter Gebrauch kombinatorischer Ansétze zu verzeichnen
[583-587]. Anwendungen umfassen z.B. die Synthese und Charakterisierung von
Katalysatormaterialien [588], die Herstellung wvon Beschichtungslosungen und die
anschlieBende Beschichtung inklusive Charakterisierung von optischen und mechanischen
Eigenschaften transparenter, UV-hartbarer Schichten auf Kunststoffen [589], die
physikalische Abscheidung organischer Dunnschichten [590] und die Synthese keramischer
Pulver [591]. Besondere Erwahnung finden sollte die Gruppe um Perkins, Ginley und Coultts,
die mittels unterschiedlicher Verfahren (Multitarget-Sputtern und MOCVD) Bibliotheken von
TCO-Materialien auf Glassubstrate aufbringen, welche graduelle Verldaufe in der
Zusammensetzung zeigen [303,304]. Eine ortsaufgeldste Charakterisierung dieser
Bibliotheken gewahrt einen Uberblick hinsichtlich optischer und elektrischer Eigenschaften
und  erleichtert so das  Auffinden optimaler = Zusammensetzungen  von
Multikomponent-TCO-Schichten. Die Analytik kombinatorisch hergestellter Proben erfordert
ahnlich hohe Durchsatzraten wie die Probenherstellung [592] (s. speziell im Falle von XRD
[593]).

Wegen der zu Beginn der Arbeit gewunschten hohen Durchsatzmenge an Testlésungen
erfolgten erste Versuche der Herstellung von Beschichtungslosungen mittels eines
Pipettierroboters. Die Synthese umfasste dabei die bereits in Kap. 3.1.2.1 beschriebenen
Prozessschritte, wobei neben der Ldsungsherstellung auch versucht wurde, deren
Beschichtungseigenschaften  kombinatorisch  zu  untersuchen. Eine reproduzierbare
Schichtherstellung mittels Auftipfeln der Ldsungen stellte sich als schwierig heraus.
Aufgrund  eingeschrankter — Charakterisierungsmoglichkeiten  dieser  kombinatorisch
hergestellten TCO-Schichten beschrankten sich die Auswertungen der kombinatorischen
Experimente auf die Untersuchung der Langzeitstabilitat und Beschichtungseigenschaften der
Losungen, wahrend weitergehende Untersuchungen des entsprechenden Materialsystems auf
konventionelle Art durchgeftihrt wurden.

Zur Realisierung des eigentlichen Zieles, also der Herstellung von terndren Phasen
mittels der Sol-Gel Technik, wurden zundchst Losungen einzelner Precursoren (Tab. B.2,
Anhang A, S. 271) in Verbindung mit unterschiedlichen Additiven (Tab. B.3, Anhang A,
S. 272) auf ihre Beschichtungseignung geprift, um dann zu Kombinationen unterschiedlicher
Metallverbindungen lberzugehen. Ein Vorteil der Verwendung von einzelnen
Metallprecursoren gegeniiber dem Einsatz von Heterometallalkoxiden war, neben der
leichteren Verflgbarkeit, die schnell zu realisierende Variation der Metallverhaltnisse in der
Losung [594].

Wie bereits in Abb. 3.1 angedeutet und in Abb. 4.1 schematisch dargestellt, beinhalteten
die Auswahlkriterien der Beschichtungslésungen neben einer ersten Kontrolle der
Losungsstabilitdt eine Bewertung des optischen Erscheinungsbildes der hergestellten
Schichten. Erfullten deren makroskopische morphologische Eigenschaften die Anspriiche
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optischer Schichten, wurde in einem letzten Schritt die kristallografische Struktur des
Schichtmaterials untersucht. Nach Erflllung all dieser Kriterien wurden groRere Mengen der
entsprechenden Beschichtungslosung zur detaillierten Untersuchung des entsprechenden
Materialsystems auf konventionelle Art synthetisiert.

Lésung klar und
ohne Niederschlag?

Losungssynthese

Nein

Gute optische
Qualitéat der Schicht?

Tupfelversuche
(Optische Charakterisierung)

Lésung ungeeignet

Nein

Gute optische
Quialitat der Schicht?

Rotationsbeschichtung
(Optische Charakterisierung)

Lésung ungeeignet

Nein Variation der Parameter

von Beschichtung und
Temperaturbehandlung

Gewlinschte
kristallografische
Struktur?

Lésung ungeeignet
Lésung zur detaillierten

Untersuchung geeignet

Rontgenografische
Charakterisierung

Abb. 4.1. Auswahlkriterien der kombinatorisch hergestellten Beschichtungslésungen.

Im Rahmen dieses Kapitels (Kap. 4.1) sollen nur allgemeine Erkenntnisse aus den
durchgefiihrten Kombinatorikversuchen vorgestellt werden, weitere Details zu den
Ergebnissen dieser Versuche im Hinblick auf spezifische Materialien sind in den
entsprechenden Kapiteln zu finden (Kap. 4.2 - 4.5).

4.1.1 Evaluierung der Beschichtungseigenschaften

Abb. 4.2 (a) zeigt eine anhand von Tupfelversuchen erhaltene Bibliothek eines Precursors
(SnCIy(OAC), in Ethanol) in Kombination mit steigenden Gehalten verschiedener Additive
(s. Bildunterschrift). Das zweite Auswahlkriterium (Abb. 4.1) beinhaltete sowohl eine
subjektive Beurteilung der Benetzungseigenschaften einzelner Beschichtungslésungen auf
dem gereinigten Glassubstrat als auch die Messung der Absorbanz (optische Dichte, OD) der
einzelnen Tupfelpunkte und somit eine objektive Beurteilung der Beschichtungseigenschaften
von Precursor / Additiv Kombinationen.



Kapitel 4 Ergebnisse 107

Abb. 4.2. (a) Untersuchung der Benetzungseigenschaften verschiedener Ldsungen anhand von
Tupfelversuchen durch automatisierte Aufgabe von 2 pul Losung auf ein Glassubstrat und
anschlieBender Aushértung bei 500°C wahrend 1 h (SubstratgroRe 3 x 6 cm?). DEG: Diethylenglykol,
DAA: Diacetonalkohol, 2-IPE: 2-lsopropoxyethanol, MEA: Monoethanolamin, die Zahlen geben
molare Aquivalente des Additivs bezogen auf den Metallgehalt an. Untere Abbildungen:
Rotationsbeschichtung von Glassubstraten, (b) keine Defekte erkennbar, (c) homogene Triibung,
(d) Einfarbung, (e) Benetzungsfehler und (f) Benetzungsfehler und inhomogene Tribung
(Rotationsbeschichtung, SubstratgréBe 5 x 5 cm?, Aushértung bei 500°C / 1 h).

Die Wellenldngenabhangigkeit der optischen Dichte im sichtbaren Spektralbereich der
am héufigsten beobachteten Schichtméngel ist in Abb. 4.3 (a) dargestellt. Eine Verfarbung
der Schichten aufgrund zu hoher Additivgehalte fuhrte zu einem Anstieg von OD im
entsprechenden Spektralbereich, Tribungen machten sich durch eine vertikale Verschiebung
der OD-Kurve bemerkbar. Ausgehend von diesen Erkenntnissen erfolgte die empirische
Festlegung eines, fir hohe optische Qualitdt der Schichten erforderlichen, maximal zu
erreichenden Wertes der optischen Dichte von OD = 0,05. Einen schnellen Uberblick ergab
der Vergleich der OD-Werte der Schichten bei drei charakteristischen Wellenlangen (400,
550 und 700 nm, s. Abb. 4.3 (b)). Die Qualitadt wurde fir ausreichend befunden, wenn die
optische Dichte mindestens fur zwei Wellenlangen unterhalb der Qualitatsgrenze lag.

Nach der zweiten VVorauswahl erfolgte mit den verbleibenden Beschichtungsldsungen zur
genaueren Untersuchung eine praxisnahe Rotationsbeschichtung von Glassubstraten und
anschlielende Hartung bei 500°C wahrend 1 h. Die Abb. 4.2 (b) bis (f) zeigen eine Auswahl
von Beschichtungen, die sich auf diese Weise ergaben. Es zeigte sich, dass ca. 30% der
Losungen, die das Qualitatskriterium  der  Tupfelversuche bestanden, nach
Rotationsbeschichtung unzureichende Schichten lieferten (Abb. 4.2 (c) bis (f)). Auch solche,
die aufgetupfelt bereits negativ auffielen, zeigten bei der Rotationsbeschichtung &hnliches
Verhalten.
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Abb. 4.3. Optische Charakterisierung von Tupfelplatten (s. Abb. 4.2 (a)).
(@ Wellenlangenabhéngigkeit der optischen Dichte OD im sichtbaren Spektralbereich fir
unterschiedliche Schichtqualitaten, (b) Optische Dichte OD unterschiedlicher Schichten bei den aus
(a) ermittelten, fur die optische Qualitat entscheidenden Wellenlangen von 400, 550 und 700 nm. Die
gepunktete Linie bei OD =0,05 verdeutlicht den empirisch festgelegten maximalen Wert der
optischen Dichte fir Schichten ausreichender Qualitét.

Bei der Kombination von Metallverbindungen zur Herstellung von terndaren Phasen stand
im Rahmen von Vorversuchen neben der optischen Qualitdt die Bestimmung der
entstehenden kristallografischen Phasen im Vordergrund. Wie in Abb. 4.4 am Beispiel des
Systems ZnCl, / SnCl,(OAc), zu sehen ist, zeigten die bei den Versuchen mit einzelnen
Precursoren ermittelten, bez. der optischen Schichtqualitdt geeigneten Additive auch beim
Ubergang zu L6sungen von Precursorkombinationen die zu erwartende Wirkungsweise
hinsichtlich der Morphologie, beeinflussten jedoch die Kristallinitdt des Schichtmaterials
negativ, d. h. flhrten meist zu amorphen Schichten. Selbst eine Nachbehandlung unter
erhohter Temperatur bzw. flr eine langere Zeit fiihrte nicht zu der gewinschten kristallinen
Phase, sondern vielmehr zum Auskristallisieren der bindren Oxide. Diese Phasenseparation
konnte nicht nur bei Zugabe bestimmter Additive, sondern auch bei der Anwendung
bestimmter Temperaturbehandlungen, aber auch bei der Kombination bestimmter Precursoren
unabhéangig von der Temperaturbehandlung der abgeschiedenen Schichten (siehe z. B.
Abb. 4.5 fur Schichten im System ZnO - SnO;) beobachtet werden. Vor allem die erste und
letzte Beobachtung legt den Schluss nahe, dass die Ablaufe wéhrend der Beschichtungs- und
Trocknungsphase entscheidenden Einfluss auf die spatere kristallografische Erscheinung des
Schichtmaterials haben und eine Phasenseparation wéhrend der Schichthdrtung nur dann
unterdriickt werden kann, wenn es zu einer ausreichenden Hydrolyse und damit
einhergehenden Kondensation bzw. Polymerisation der Precursorverbindungen wéhrend der
Trocknungsphase kommt. Beziglich detaillierter Ausfiihrungen zu geeigneten Precursoren
der einzelnen ternédren Systeme sei auf das jeweilige Kapitel verwiesen.
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X Zn,SnO, [74-2184]
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Abb. 4.4. Rontgenspektren (links) und REM-Aufsichten (rechts) von Schichten zur Verdeutlichung
des Einflusses der Zugabe von Loésungsadditiven auf die Kristallinitdt und Morphologie des
Schichtmaterials.

2-BE: 2-Butoxyethanol, DAA: Diacetonalkohol, 2-IPE: 2-Isopropoxyethanol, Beschichtungsldsung:
0,2M ZnCl, /0,1 M SnCl,(OAc), in EtOH, 5Vol% Additiv, Rotationsbeschichtung auf

Borosilikatglas, jeweils 1 Schicht nach Temperaturprogramm A (Ts = 600°C, ts = 4 h), Schichtdicke
je nach Additiv 70 bis 120 nm.

109
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4.2 Schichten im System ZnO - SnO,

4.2.1 Wahl des Precursorsystems

Die Auswahl der Precursoren erfolgte anhand der in Kap. 3.1.1 dargelegten Gesichtspunkte.
Grundvoraussetzungen wie die Loslichkeit im entsprechenden Losungsmittel und die
,Vertraglichkeit” mit zugesetzten Additiven konnten bereits im Vorfeld durch
kombinatorische Versuche ermittelt werden.

Eine Literaturrecherche fihrte zu der Erkenntnis, dass SnO,-basierte Sol-Gel-Schichten
zumeist aus Chlorid- [480,519,523], teilweise auch aus Alkoxidverbindungen des Zinns
[595,596] hergestellt werden, ZnO-Schichten hingegen zumeist aus Zn(OAc), [484,597,598]
oder Zn(AcAcH) [95]. Aufgrund der geringen Loslichkeit von Zn(OAc),:2aq in vielen
gebrauchlichen Losungsmitteln wie Alkoholen und Glykolethern (z. B. 2-Methoxyethanol) ist
der Zusatz eines chemischen Additivs notwendig. Da ein Additivzusatz immer Quellen der
Kontamination in die Beschichtungslésung einbringt, wurden zunéchst gut l6sliche
Zn-Verbindungen wie ZnCl, und Zn(NOs),-6aq auf ihre Eignung als Precursoren untersucht.

Beim Losen von anorganischen Metallsalzen maRiger Reaktivitat in Alkoholen kommt es
nur teilweise zu einem Ligandaustausch unter Bildung von Mischalkoxiden [567]. Reine
Alkoxide lassen sich z. B. durch Metathese und anschlieBende Abtrennung des Alkoxids
herstellen [599].

Die Entwicklung der kristallografischen Beschaffenheit der hergestellten Schichten in
Abhangigkeit des Zn-Gehalts der Losungen wurde mittels XRD untersucht und ist in Abb. 4.5
fiir verschiedene Precursorsysteme abgebildet. Alle hier gezeigten Schichten wurden mittels
Rotationsbeschichtung auf Borosilikatglas aufgebracht, bei 600°C wéahrend 24 h ausgeheizt
und langsam im Ofen abgekuhlt. Eine lange Sinterzeit sollte dabei zum einen die vollstandige
Verbrennung organischer Reste gewahrleisten, zum anderen das moglichst defektfreie
Schichtmaterial in ein thermodynamisches Gleichgewicht bei der gewahlten Sintertemperatur
uberfuhren.

Unabhédngig von der Art der eingesetzten Precursoren konnte lediglich Zn,SnO, als
ternére Phase im System ZnO - SnO; beobachtet werden, wahrend es kein Anzeichen fur das
Vorliegen kristallinen ZnSnO3 gab. In allen Fallen wurden mehr oder weniger groRe Anteile
von Kkristallinem Zn,SnO4 bei dem zu erwartenden Zn-Gehalt der Beschichtungslésungen
erhalten, wobei zumeist Phasengemische von ZnO bzw. SnO, und Zn,SnO, vorlagen,
insbesondere bei der Verwendung von anorganischen Precursoren. Lediglich die Verwendung
der Sn-Precursoren SnCl,(OAc),, Sn(O'Pr)s und Sn(O'Bu), fiihrte zu dem gewiinschten,
rontgenografisch phasenreinen Schichtmaterial Zn,SnO4 und nur durch den Einsatz der
beiden letztgenannten Verbindungen konnten ZTO-Schichten in optischer Qualitat erzielt
werden.
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Abb. 4.5. Einfluss unterschiedlicher Precursorsysteme auf die nach der Aushdrtung mittels XRD
beobachteten kristallinen Anteile des Schichtmaterials im System ZnO - SnO,, aufgetragen in
Abhéngigkeit des Zn-Gehalts der Lésungen. Wurden in einer Schicht mehrere kristalline Phasen
beobachtet, sind die entsprechenden Symbole vertikal nebeneinander angeordnet, die GroRe
symbolisiert den beobachteten Anteil von Zn,SnO, (%), SnO, (O), ZnO (&) und amorphem Material
(m). Die horizontale gepunktete Linie verdeutlicht die Zn/ Sn-Stéchiometrie in Zn,SnO,.
Rotationsbeschichtung auf Borosilikatglas, Loésungsmittel EtOH, Gesamtmetallgehalt 0,4 mol/l,
jeweils 4 Schichten nach Temperaturprogramm B (Ts=600°C, ts=24h, rs=5K/min),
Schichtdicken zwischen 300 und 400 nm.

Die Sol-Gel-Technik erweist sich als Mittel der Wahl beziglich der Herstellung von
Materialien hoher Homogenitat. Aufgrund einer im Vorfeld der Gelierung stattfindenden
Durchmischung der Precursorverbindungen in Lésung kann eine homogene Verteilung der
Metallatome in der Gel-Matrix erzielt werden. Dies konnte auch fir Systeme beobachtet
werden, welche neben Metallalkoxiden Metallsalze enthielten, beispielsweise im Falle eines
Gemischs von Sn-Acetat bzw. -Chlorid und Ti-Alkoxid in Alkohol, bei dem keine
Separierung von TiO; und SnO; festgestellt werden konnte [600]. Die Voraussetzung fir ein
solches Verhalten ist eine zumindest teilweise erfolgende Vernetzung der unterschiedlichen
Metallverbindungen untereinander, so etwa bei der Verwendung von Sn-Alkoxid und
Si-Acetat: Diese reagieren nach Estereliminierung unter in-situ Bildung eines
Heterometallalkoxids in nicht-protischen Losungsmitteln, woraus ein Gel hoher Homogenitat
resultiert [601]. Ahnliches Verhalten konnte auch bei der Herstellung von
Perovskit-Verbindungen genutzt werden [602]. Demgemal ist auch hier davon auszugehen,
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dass gerade die Verwendung von ,Netzwerkbildnern’ (Sn-Alkoxid) die rontgenografische
Phasenreinheit zur Folge hat und eine Phasenseparation verhindert werden kann.

So enthielten Schichten, die aus Lésungen hergestellt wurden, welche SnCl, und SnCly in
Verbindung mit ZnCl, und Zn(NOs3), enthielten, fiir Zn-Gehalte von 65 bis 75 mol% stets
Phasengemische aus bindrem Oxid (ZnO bzw. SnO;) und Zn,SnO4, unabhdngig von sonstigen
Losungsadditiven und Temperaturbehandlungen (s. Tab. 4.1 am Beispiel fur das System
ZnCl, / SnCl; in EtOH).

Tab. 4.1. Einfluss von Additiven und Temperaturbehandlungen auf die mittels XRD beobachteten kristallinen
Phasen furr das Precursorsystem ZnCl, / SnCl, in EtOH, Zn-Gehalt 67 mol%. ®

Additiv @ Temperaturbehandlung @ Beobachtete Phase @
Ohne A SnO,, ZnO

Sn0O,, Zn,SnO,

Zn0O, SnO,

amorph

Sn0,, Zn,Sn0O,

SnO,, ZnO

amorph

Sn0O,, ZnO

Zn0, SnO,

Zn0O, SnO,

Zn0O, SnO,

C Zn0, SnO,

@: Rotationsheschichtung auf Borosilikatglas, Gesamtmetallgehalt 0,4 mol/l, jeweils 4 Schichten, Schichtdicken zwischen
300 und 400 nm. @: Jeweils 5 Vol% Additiv, 2-IPE: 2-1sopropoxyethanol, DAA: Diacetonalkohol, MEA: Monoethanolamin.
®: A: Ts=600°C, ts=24h, direktes Einfihren in den aufgeheizten Ofen, B: T5=600°C, ts=24h, rs=5 K/min, C:
Ts=600°C, ts=24 h, rs =5 K/min, Ty =300°C, ty =1 h. Zur Erklarung der Symbole siehe Abb. 3.5 auf Seite 86. @: Der
Anteil der entsprechenden Phase nimmt von links nach rechts ab.

2-IPE

DAA

MEA

m > O W > O W > O w

Das bei dem Einsatz von SnCl, in der Losung vorhandene Sn" lag nach einer
Temperaturbehandlung von 600°C an Luft im Schichtmaterial als kristalline
Sn'V-Verbindungen (SnO., Zn,SnO,) vor. Eventuell noch vorhandene Sn"-Phasen waren u. U.
amorph und konnten daher nicht nachgewiesen werden. Eine DTA / TG-Untersuchung von
SnCl, in Ethanol ergab, dass es bei einer Temperatur von ca. 390°C zu einer leichten
exothermen Reaktion kommt, welche allem Anschein nach der Oxidation von Sn" zu Sn'v
und der damit einhergehenden Kristallisation von SnO, zuzuschreiben ist (s. Abb. 4.6). Ein
Vorliegen von kristallinem SnO, konnte demgemaR fur Temperaturen oberhalb von 400°C
rontgenografisch bestatigt werden (s. Abb. 4.6 (b)).
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Abb. 4.6. (a) Ergebnis der DTA / TG-Messung von SnCl, in EtOH an synthetischer Luft (Lsung bei
40°C wahrend 24 h getrocknet, Heizrate 10 K/min). (b) Réntgenbeugungsspektren der bei den
entsprechenden Temperaturen der DTA/TG-Messung erhaltenen Pulver (siehe (a), mit
Untergrundkorrektur).

Bereits unmittelbar nach dem Ausheizen der Schichten war anhand der optischen
Erscheinungen ersichtlich, dass die Art des Precursors erheblichen Einfluss auf die
Schichtmorphologie auslbt. Eine Messung der Tribungen der beschichteten Substrate
bestatigte die hohe optische Qualitat der Schichten, die aus Sn-Alkoxid basierten Lésungen
hergestellt wurden (s. Abb. 4.7), wobei hohe Triibungen vor allem auf hohe Mittenrauwerte
zurlickzufuhren waren. Né&here optische und morphologische Untersuchungen zeigten im
weiteren Verlauf, dass Lésungen, welche ZnCl, und Sn(O'Bu), in Ethanol enthielten, sowohl
Schichten optischer Qualitat, als auch, im Rahmen der zur Verfligung stehenden
Charakterisierungsmethoden, phasenreines Zn,SnO, lieferten. Demzufolge wurden die zur
elektrischen und optischen Untersuchung erforderlichen Zn,SnO,4-Schichten aus Ldsungen,

basierend auf diesem Precursorsystem, hergestellt und werden in den folgenden Kapiteln
naher beschrieben.
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Abb. 4.7. Ergebnisse der Trilbungsmessungen von Schichten aus Abb. 4.5 fiir Zn-Gehalte der
Lésungen von 60 bis 75 mol%. Die Beschichtungslésungen enthielten neben ZnCl, den angegebenen
Sn-Precursor in EtOH ohne Additiv (sonstige Beschichtungsparameter s. Abb. 4.5). Die gestrichelte
Linie bei einer Tribung von 0,1% gibt den empirischen Grenzwert an, unterhalb dessen keine
Tribung mit dem bloBen Auge zu erkennen ist.

4.2.2 Losungscharakterisierung

4.2.2.1 Quantitative Analyse

Anhand von quantitativen Gehaltsbestimmungen der Beschichtungslosungen mittels
ICP-OES und der daraus hergestellten Schichten mittels EDX konnte festgestellt werden, dass
es selbst bei Temperaturen von 900°C zu keinem merklichen Materialverlust des
Schichtmaterials kommt, lediglich bei einer Temperatur von 1000°C weicht der Zn-Gehalt der
Schicht von dem der entsprechenden Lésung deutlich ab (s. Abb. 4.8). Bezlglich des Sn ist
dieser Materialverlust nicht beobachtbar. Hochstwahrscheinlich ist der Unterschied auf die
Fluchtigkeit von ZnO zuriickzufuhren.

Dementsprechend liefert eine lineare Korrelation der beiden Messwertreihen fir
Schichten, die bei 800°C behandelt wurden, eine gute Ubereinstimmung zwischen den
Metallgehalten der Ldsungen und denen der Schichten, in Abb. 4.9 dargestellt fur das
Losungssystem ZnCl, / Sn(O'Bu), in EtOH am Beispiel des Zn (vergleichbare Ergebnisse fiir
Sn). Die Abweichungen der Messwerte von der Winkelhalbierenden liegen innerhalb der
Fehler der beiden Messverfahren.
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Abb. 4.8. Temperaturstabilitat von Zn,SnOy-
Schichten. Lésung ZnCl,/ Sn(O'Bu),; in
EtOH Zn-Gehalt von 70 mol%, Gesamt-
konzentration 0,4 mol/l. Rotationsbeschich-
tung auf Kieselglas, jeweils 4 Schichten nach
Temperaturprogramm B (Ts wie angegeben,
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Abb. 4.9. Korrelation der Zn-Gehalte von
Beschichtungsldsungen mit denen der daraus
hergestellten Schichten. Ldsungen ZnCl,/
Sn(O'Bu), in EtOH, Gesamtkonzentration
0,4 mol/l. Rotationsbeschichtung auf Kiesel-
glas, jeweils 4 Schichten nach Temperatur-
programm A (Ts = 800°C, ts =4 h).
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4.2.2.2 Viskositit und Stabilitit

Durch die Kondensation von geldsten, hydrolisierbaren Spezies kommt es zu einer
fortschreitenden Polymerisation, welche die Rheologie des Systems beeinflusst. Dieses
Altern 7 von Beschichtungslosungen lésst sich anhand einer Anderung der Viskositét eines
Sol-Gel Systems verfolgen, da diese auf dem Wege zur Gelierung abhangig von der Art der
gelierenden Spezies mehrere GrolRenordnungen durchschreiten kann [512].

Eine Zunahme der Viskositdt mit zunehmender Lagerzeit t, der Ld&sungen wurde
lediglich bei der Verwendung von Metallalkoxiden beobachtet, wéahrend LOsungen von
Metallchloriden bzw. -nitraten keine Alterungseffekte zeigten. Wie aus Abb. 4.10 ersichtlich
ist, nimmt die kinematische Viskositat einer ZnCl, / Sn(O'Bu)s-haltigen ethanolischen Lésung
(Zn-Gehalt 70 mol%) mit dem Alter zu, scheint jedoch asymptotisch einen Wert von
v =1,76 mm?/s fir lange Lagerzeiten zu erreichen (untere Kurve). Aus der abgebildeten

" Im Rahmen der Sol-Gel-Chemie beschreibt der Begriff des Alterns im engeren Sinne Ublicherweise die VVorgénge innerhalb
eines Gels nach eingetretener Gelierung des Sols. Im Verlauf der Alterung eines Gels kommt es zu Prozessen wie
Polykondensation, Synerese und Phasenumwandlung, welche alle ein Schrumpfen des Gels zur Folge haben. Das Altern von
Lésungen soll an dieser Stelle lediglich die zeitliche Anderung der rheologischen Eigenschaften ausdriicken.
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halblogarithmischen Auftragung l&sst sich eine Abhangigkeit v oclogt, mit einem
Korrelationskoeffizienten von R? = 0,9948 bestimmen (gepunktete Linie).

Die steigende Viskositat der Losung sollte sich nach GI. (2.41) (Seite 70) durch eine
zunehmende Schichtdicke d, der aus den Ldsungen hergestellten Schichten bemerkbar
machen. Auch diese Abhédngigkeit ist in Abb. 4.10 aufgetragen (obere Kurve). Tatsdchlich
lassen sich die Messwerte mit d . o (logt, )"'* fiir die Abhangigkeit der Schichtdicke d, von
der Lagerzeit t. fir t . >1h anpassen (gestrichelte Kurve, Korrelationskoeffizient
R?=0,9786). Somit lasst sich auch fiir das System ZnCl,/Sn(O'Bu)s in EtOH die von
Meyerhofer gefundene Abhéangigkeit d. oc v*'® bestétigen (GI. (2.41)).
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Abb. 4.10. Kinematische Viskositat und Schichtdicken in Abhéangigkeit von der Lagerzeit der
Beschichtungsldsungen. Lésung ZnCl, / Sn(O'Bu), in EtOH mit einem Zn-Gehalt von 70 mol%,
Gesamtkonzentration 0,4 mol/l. Rotationsbeschichtung auf Borosilikatglas (1000 min™), jeweils
1 Schicht nach Temperaturprogramm A (Ts = 600°C, ts = 1 h).

Weitere Untersuchungen ergaben, dass die Art des Temperaturprogramms
(Vortrocknung, langsames Heizen, ...) fur Schichtdicken im Bereich unter 100 nm kaum
Einfluss auf die finale Schichtdicke der ausgeheizten Schicht hat (= 5 nm). Bezuglich der in
Abb. 4.10 gezeigten Schichtdicken standen die physikalischen Dimensionen der Schichten im
Vordergrund, wéhrend kein Wert auf die Entstehung von Zn,SnO,4 gelegt wurde. Weiterhin
konnte anhand von XRD-Messungen von Stichproben, die nach Temperaturprogramm B
(Ts =600°C, ts =24 h, rs =5 K/min) ausgeheizt wurden, kein Einfluss der fortschreitenden
Kondensation der Losungen weder auf die nach dem Ausheizen vorliegende kristalline Phase
(Zn2Sn04) noch auf die finale KristallitgroRe festgestellt werden.

Die Messung der Viskositdt in Abhangigkeit der Losungszusammensetzung ist in
Abb. 4.11 fiur das System ZnCl,/Sn(O'Bu), in EtOH dargestellt. Wahrend sich die
Viskositaten flir hohe Zn-Gehalte nur wenig mit der Zeit veréanderten (reines ZnCl, in EtOH
zeigte keine Anderung), machte sich fir hohe Alkoxidgehalte die fortschreitende
Kondensation der Losung bemerkbar, wobei jedoch auch die Viskositat einer Lésung von
Sn(O'Bu), in EtOH nach langer Standzeit (> 100 d) scheinbar einen Grenzwert erreichte. Die
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Hydrolyse von Sn(O'Bu), lauft im Vergleich zu analogen Si-Verbindungen extrem schnell ab
und bendtigt zur Initiierung eines Kondensationsprozesses keine Katalysatoren [603].
Nichtsdestotrotz scheinen die hergestellten Beschichtungslésungen aufgrund des geringen
Wassergehalts des Ldsungsmittels (0,1%) nur einen begrenzten Anteil niedermolekularer
Oligomere zu beinhalten, was den leichten Anstieg der Viskositét fur Losungen mit hohen Sn-
Gehalten erklart. Nach vollstdndiger Umsetzung des im Ethanol vorhandenen Wassers
verlangsamt sich die Viskositatserhohung und kommt innerhalb des hier beobachteten
Zeitraums (~100d) nahezu zum Stillstand. Das Verhalten der Losungen mit Wasser-
Uberschuss wurde nicht untersucht, fir Silica-Gele filhrt dies aufgrund der einsetzenden
Gelierung normalerweise zu einem sprunghaften Anstieg der Viskositdt um mehrere Dekaden
[512].
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Abb. 4.11. Kinematische Viskositat der Beschichtungslésungen als Funktion des Zn-Gehalts,
gemessen zum angegebenen Zeitpunkt nach der Ldsungssynthese. ZnCl,/Sn(O'Bu), in EtOH,
Gesamtkonzentration 0,4 mol/l.

Der Einfluss des Sn-Alkoxids auf die kinematische Viskositat der Lésungen macht sich
auch bei Variation des Gesamtmetallgehalts bemerkbar. Aus Abb. 4.12 ist ersichtlich, dass die
Viskositat mit zunehmendem Precursorgehalt ansteigt, in der Abbildung ist eine polynomielle
Anpassung der 3. Potenz angedeutet (gepunktete Kurve). Fir niedrige Konzentrationen unter
0,1 mol/l ist die gemessene Viskositat dabei nur unwesentlich hoher als die des
Ldsungsmittels (Ethanol).
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Abb. 4.12. Einfluss der Gesamtkonzentration der Beschichtungslésung auf deren kinematische
Viskositat, gemessen 24 h nach der Lésungsherstellung. Die gestrichelte Linie gibt die Viskositat des
reinen Lésungsmittels (Ethanol) an. ZnCl, / Sn(O'Bu), in EtOH, Zn-Gehalt 70 mol%.

Beschichtungslésungen des Systems ZnCl, / Sn(O'Bu)s in EtOH zeigten somit eine
bemerkenswerte Langzeitstabilitat, selbst nach einer Lagerzeit von zwei Jahren war keine
Tribung bzw. kein Niederschlag zu erkennen.

4.2.2.3 Thermisches Verhalten

Neben der Art des Precursorsystems kommt der Temperaturbehandlung der abgeschiedenen
Schichten besondere Bedeutung zu. So soll gewahrleistet sein, dass zum einen die in der
Beschichtungslésung enthaltenen  Bestandteile wie Ldsungsmittel, Additive und
Metallliganden bei der Prozesstemperatur groRtenteils ausgetrieben sind, zum anderen das
angestrebte Schichtmaterial in der gewinschten Kristallinitat vorliegt. Bei der Herstellung
ternédrer Phasen ist dartiber hinaus eine Phasenseparation zu unterdriicken.

Zur qualitativen Beurteilung der thermischen Charakteristik der Beschichtungslésungen
wurden diese zunachst mittels TG-DTA untersucht, wobei zusétzlich die Mdglichkeit bestand,
die sich beim Aufheizen entwickelnden Gase sowohl mittels FTIR, als auch mittels MS zu
analysieren. Da die getrockneten Losungen jedoch keine definierte Zusammensetzung
besallen, erschien es zweckmaRig, thermische Vorgange lediglich qualitativ und
unterschiedliche Proben vergleichend auszuwerten. Das Hauptaugenmerk galt dabei der
Zersetzungstemperatur des Precursorsystems, d.h. der Temperatur, bei der eine
Gewichtskonstanz eintrat.

Ein Vergleich des thermischen Verhaltens von ZnCl,, Sn(O'Bu), und deren Kombination
in EtOH zeigt, dass die Zersetzungstemperatur des Gemischs mit etwa 580°C hoher ist, als die
der einzelnen Verbindungen (Abb. 4.13, ~330°C fiir ZnCl, und ~400°C fiir Sn(O'Bu)y).
Diese Tatsache lasst darauf schlieBen, dass es bei einer Kombination der beiden
Verbindungen zu Reaktionen kommt, die zu einem verdnderten Trocknungsverhalten der
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Losung fihren. Tatséchlich zeigten Schichten, die von Ldsungen der Einzelkomponenten in
EtOH hergestellt wurden zum einen unzureichende Benetzungseigenschaften (ZnCl, in
EtOH), zum anderen leichte Trilbung (Sn(O'Bu), in EtOH), wahrend die Kombination beider
Verbindungen Schichten hoher optischer Qualitat lieferte. Die DTA-Kurve einer Lésung von
ZnCl, und Sn(O'Bu), in EtOH zeigt zwei Peaks mit Maxima bei 127°C bzw. 581°C
(Abb. 4.13 (c)), welche auf 2zwei getrennt voneinander ablaufende endotherme
Zerfallsreaktionen zuruckzufihren sind (s. u.). Des Weiteren ist in Abb. 4.13 (c) zu sehen,
dass eine Variation des Zn-Gehalts der Lésungen im Bereich von 65 bis 75 mol% Zn kaum
Einfluss auf die Zersetzungstemperatur hat.
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Abb. 4.13. Ergebnisse der TG-DTA Analysen von (a) ZnCl,, (b) Sn(O'Bu), und (c) ZnCl, / Sn(O'Bu),
in EtOH, Heizrate 10 K/min. Lésungen getrocknet bei 40°C wéhrend 24 h.

Im Rahmen einer genaueren Untersuchung der thermischen Zersetzung von Sn(O'Bu), in
EtOH werden die einzelnen Zersetzungsschritte deutlich (Abb. 4.14 und Abb. 4.15). Der in
Abb. 4.14 dargestellte, bereits bei ca. 60°C einsetzende Massenverlust fallt bei 131°C am
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starksten aus, was an der zugehdrigen DTG-Kurve zu erkennen ist. Parallel zu diesem starken
Abfall der Probenmasse ist sowohl in der Gram-Schmidt Kurve als auch fiir m/z =18 ein
Maximum zu erkennen. Eine genauere Betrachtung des zugehorigen FTIR-Gasspektrums bei
dieser Temperatur zeigt, dass es sich um eine Freisetzung von Wasser handelt (Spektrum A in
Abb. 4.15). Die in der DTA-Kurve beobachteten exothermen Peaks bei 333 und 396°C sind
gemal dem Verlauf der Kurve m/z =44 und dem bei diesen Temperaturen beobachteten
IR-Spektrum auf die Entstehung von CO, (Spektrum C in Abb. 4.15) und die parallel
ablaufende Kristallisation von SnO, zuriickzufthren.
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Abb. 4.14. Ergebnisse der TG-DTA Analyse von Sn(O'Bu), in EtOH bei einer Heizrate von 10 K/min.
Losung getrocknet bei 40°C wahrend 24 h.

Auffallend

ist der

nahezu

identische spiegelbildliche Verlauf der DTA- und

Gram-Schmidt-Kurve. Oberhalb von etwa 450°C ist die CO,-Entwicklung beendet, woraufhin



Massenkonstanz eintritt und weder MS noch FTIR die Entstehung von weiteren Gasen zeigen.
Neben Wasser und CO, kann bei 197°C die Entstehung einer geringen Menge Organik
nachgewiesen werden, die sich sowohl im Massenspektrum (m/z=43, CzH;" von
Isopropyl-Derivaten) als auch mittels FTIR (Markierung bei der Wellenzahl 2945 cm™ in
Spektrum B der Abb. 4.15, C-H-Schwingungsbanden) beobachten
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Abspaltung der verbleibenden tert-Butoxidgruppen zurlickzufiihren ist.
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Abb. 4.15. FTIR-Analyse der gasférmigen Zersetzungsprodukte der TG-DTA Messung aus

Abb. 4.14.

Die thermische Analyse einer kombinierten Lésung von ZnCl, und Sn(O'Bu), in EtOH
mit einer Heizrate von 10 K/min (Abb. 4.16 und Abb. 4.17) zeigt ebenfalls Wasser (m/z = 18)
und CO, (m/z = 44) als Hauptzersetzungsprodukt, zusatzlich bei Temperaturen oberhalb von

Temperatur / °C

lasst und auf die
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600°C die Entwicklung von chlorhaltigen Verbindungen mit einer maximalen

800°C (m/z = 35 in Abb. 4.16, CI*).
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Abb. 4.16. Ergebnisse der TG-DTA Analyse von ZnCl, / Sn(O'Bu), in EtOH (Zn-Gehalt 70 mol%)

bei einer Heizrate von 10 K/min. Ldsung getrocknet bei 40°C wéhrend 24 h.

Der Temperaturbereich der Freisetzung von Wasser (120 - 130°C) ist mit dem des reinen
Alkoxids in Ethanol vergleichbar, die CO,-Freisetzung (520°C) ist jedoch zu hdheren
Temperaturen hin verschoben. Dies kann sowohl im Verlauf der diskreten m/z-Kurven in
Abb. 4.16 als auch an den Spuren der FTIR-Spektren A und B in Abb. 4.17 beobachtet
werden. Sowohl die differentielle TG- als auch die DTA-Kurve zeigen schlieBlich bei 576
bzw. 581°C den Ablauf einer weiteren Reaktion, unmittelbar gefolgt vom Eintreten der

Gewichtskonstanz ab ca. 580°C.
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Die horizontale Verschiebung der Peaks von DTA- und Gram-Schmidt-Kurve deutet auf
unterschiedlich ablaufende Prozesse hin. Wahrend der Verlauf der Gram-Schmidt Kurve eine
Aussage Uber die sich im Laufe des Zersetzungsprozesses entwickelnden IR-aktiven Gase
erlaubt, ist der bei 581°C beobachtete endotherme Prozess auf eine strukturelle Umwandlung
ablaufende Gasentwicklung

innerhalb der untersuchten Probe ohne eine parallel
zurlickzufuhren.
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Abb. 4.17. FTIR-Analyse der gasformigen Zersetzungsprodukte der TG-DTA Messung aus

Abb. 4.16.

Die rontgenografische Analyse der aus den TG-DTA-Messungen erhaltenen Pulver ist in
Abb. 4.18 wiedergegeben. Hierzu wurde das Temperaturprogramm mit der gleichen Heizrate,
jedoch nur bis zu der entsprechenden Temperatur angefahren und die Probe anschlieRend zum

Abkuhlen auf Raumtemperatur innerhalb des TG-DTA-Ofens belassen.
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Erste Anzeichen von kristallinem Zn,SnO, sind ab 550°C zu erkennen. Die
KristallitgroBe der Zn,SnO,-Kristallite steigt mit zunehmender Temperatur an, wobei fur
Temperaturen bis 600°C ein eingeschranktes Kristallwachstum zu beobachten ist. Oberhalb
von 600°C, also etwas oberhalb der aus den TG-DTA-Messungen ermittelten
Zersetzungstemperatur von 580°C, wird eine hohere Wachstumsrate der Kristallite beobachtet.
Demzufolge scheint die zu der Nukleation parallel ablaufende Zersetzungsreaktion das
Kristallwachstum so lange zu unterdriicken, bis die Zersetzung der Beschichtungslésung
beendet ist. Das Eintreten der Kristallisation von Zn,SnO, war in den DTA-Kurven
entsprechender Proben aufgrund der stark endothermen Zersetzungsreaktion bei 581°C nicht
zu erkennen. Die unmittelbare bzw. teilweise simultane Abfolge von Zersetzung des
Precursorsystems und Nukleation konnte bereits an vergleichbaren Systemen beobachtet
werden. Anhand von IR-spektroskopischen Untersuchungen zur Kristallisation von Ba bzw.
SrTiO3, welche aus niedrigzersetzenden (450 - 550°C) Precursoren hergestellt wurden, konnte
ein Einsetzen der Keimbildung unmittelbar im Anschluss an die Pyrolyse der Precursoren
festgestellt werden [604].
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Abb. 4.18. Einfluss der Temperaturbehandlung auf die Kiristallinitit der TG-DTA-Probe
ZnCl, / Sn(O'Bu), in EtOH (Zn-Gehalt 70 mol%) bei einer Heizrate von 10 K/min (s. auch Abb. 4.16
bzw. Abb. 4.17). Losung getrocknet bei 40°C wahrend 24 h. (a) XRD-Spektren nach Behandlung bei
verschiedenen  Temperaturen  (mit  Untergrundkorrektur) und (b) daraus errechnete
(311)-KristallitgroBen (nach Scherrer) in Abhéngigkeit der Temperatur, zum Vergleich ist der aus
Abb. 4.16 gezeigte Verlauf der DTG-Kurve angegeben.

Die hier beobachtete Kristallisationstemperatur von ca. 550°C liegt deutlich tiefer, als es
fir sonstige nass-chemisch hergestellte Proben beobachtet wurde. Durch Cofallung und
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anschlieBende Temperaturbehandlung gewonnenes Pulver zeigt beispielsweise eine
exotherme Kristallisation von Zn,SnQy erst bei 720°C [605].

Wird die Beschichtungslosung einem dem Beschichtungsprozess &hnlichen
Temperaturprogramm  unterzogen, erniedrigt sich bei geringerer Heizrate die
Zersetzungstemperatur des Precursorsystems. Abb. 4.19 zeigt das Ergebnis einer TG-DTA
Messung, der das Temperaturprogramm B mit Ts = 550°C, ts = 100 min und rs =5 K/min zu
Grunde liegt.
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Abb. 4.19. Ergebnisse der TG-DTA Analyse von ZnCl, / Sn(O'Bu), in EtOH (Zn-Gehalt 70 mol%)
bei einer Heizrate von 5 K/min und anschlieRendem Halten der Maximaltemperatur von 550°C
wéhrend 100 min. Lésung getrocknet bei 40°C wéhrend 24 h.

Auch hier bilden Wasser und CO, die Hauptzersetzungsprodukte, wobei sich im Falle
der Wasserfreisetzung ein zweistufiger Prozess bei 108 und 270°C andeutet. Infolgedessen
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finden sich die entsprechenden Maxima bei den Temperaturen ~ 110°C und ~ 510°C sowohl
in den zeitlichen Verlaufen der Kurven m/z = 18 und m/z = 44 (Abb. 4.19) als auch in den
Spuren der FTIR Spektren (Spektren A und C in Abb. 4.20).
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Abb. 4.20. FTIR-Analyse der gasférmigen Zersetzungsprodukte der TG-DTA Messung aus
Abb. 4.19.

Ein endothermer Prozess bei 550°C deutet auch hier auf einen der pyrolytischen
Zersetzung nachgelagerten Prozess hin, der die Gewichtskonstanz der Probe einleitet und
weder von massenspektrometrisch- noch IR-aktiven Abl&ufen begleitet wird. Das Entweichen
organischer Verbindungen bei Temperaturen zwischen 180 und 250°C wird insbesondere
anhand der FTIR-Messungen (Wellenzahlen von 2830 bis 3000 cm™) im oberen Teil der
Abb. 4.20 deutlich und kann auch in den Masseverlaufen fir m/z=43 und m/z=57 in
Abb. 4.19 abgelesen werden.
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Ein Anstieg der Kurve m/z = 35 (CI") setzt erst bei Erreichen der Maximaltemperatur ein
und steht damit in Einklang mit vorhergehenden Beobachtungen (s. Abb. 4.16), die Intensitat
bleibt wéahrend der gesamten Heizdauer auf konstantem Niveau.

4.2.2.4 Beschichtungsverhalten

Die Untersuchung des Beschichtungsverhaltens von Ldsungen kann wichtige Erkenntnisse
uber die Trocknungsvorgénge wéhrend des Beschichtungsvorganges liefern. Die Optimierung
der Schichtmorphologie kann dabei zum einen durch eine Variation der
Beschichtungsparameter (Beschleunigung, maximale Rotationsgeschwindigkeit,
Rotationsdauer bei maximaler Drehzahl), zum anderen auch durch eine Anderung der
Losungszusammensetzung  (Losungsmittel, Konzentration der Precursoren, Additive)
realisiert werden.

Abb.4.21 zeigt den Einfluss der bei der Beschichtung gewéhlten
Rotationsgeschwindigkeit auf die Dicke der ausgeheizten Schicht fir unterschiedlich
konzentrierte Ldsungen von ZnCl, und Sn(O'Bu); in EtOH mit einem Zn-Gehalt von
70 mol%. Der parallele Verlauf der drei Messkurven deutet darauf hin, dass die
Trocknungsvorgange wahrend der Beschichtung von der Konzentration der Losung innerhalb
des untersuchten Konzentrationsbereichs unabhéngig sind. Ein Vergleich der Messdaten mit
der zusatzlich in der Abbildung gezeigten Proportionalitat der Gl. (2.43) (Seite 70) bestatigt,
dass die Ausdiinnungsrate der Schicht, vor allem fiir hohe Konzentrationen, im Wesentlichen
von der Verdampfung des Losungsmittels bestimmt wird und die Flissigkeitsstrdmung der
aufgebrachten Lésung im Rahmen der hier gewéhlten kurzen Rotationsdauer (bei maximaler
Drehzahl) von 30 s fiir mittlere Rotationsgeschwindigkeiten (500 - 2000 min™) gegen Ende
des Beschichtungsprozesses vernachlassigbar ist [531]. Dieses Verhalten der
Beschichtungslésung gewahrleistet eine kurze Beschichtungsdauer und beugt der Bildung von
Schichtfehlern wéhrend des Ausheizens vor.

Niedrige Rotationsgeschwindigkeiten (200 min™®) und kurze Rotationszeiten bei
maximaler Rotationsgeschwindigkeit flihren aufgrund geringer Zentrifugalkraft zu
unzureichendem Abschleudern tberschiissiger Losung, was eine mangelhafte Benetzung des
Substrates zur Folge hat. Die so beobachtete Schichtdicke ist groRer als jene, die von den
géangigsten Modellen vorausgesagt wird, und somit wird eine Abhangigkeit von d, o @™
mit b > 0,5 beobachtet [606]. Da die Verdampfungsrate des Losungsmittels nach Gl. (2.42)
(Seite 70) mit zunehmender Rotationsgeschwindigkeit steigt, fihrt eine deutlich vor dem
durch Flussigkeitsstromung bedingten Ausdinnen des Flussigkeitsfilmes einsetzende
Verdampfung zur Rissbildung, was fiir Rotationsgeschwindigkeiten von iber 3000 min™
beobachtet werden konnte. Oberhalb dieses Bereichs ist die finale Schichtdicke unabhédngig
von der Beschichtungsdauer und der Rotationsgeschwindigkeit und erreicht somit einen
Grenzwert, der nur noch von der Konzentration der Beschichtungslésung abhangt.
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Abb. 4.21. Abhangigkeit der Schichtdicke (nach Ausheizen) von der Rotationsgeschwindigkeit des
Substrates wahrend der Rotationsbeschichtung auf Borosilikatglas. Beschichtet wurde 24 h nach der
Losungsherstellung. Lésung ZnCl, / Sn(O'Bu), in EtOH, Zn-Gehalt 70 mol%. Rotationsbeschichtung
auf Borosilikatglas, jeweils 1 Schicht nach Temperaturprogramm A (Ts = 600°C, ts =1 h).

Es war nur teilweise moglich, die abgeschiedene Schicht vor dem Ausheizen mit dem
verwandten Losungsmittel durch Abspilen vom Substrat zu entfernen, was darauf hindeutet,
dass ein betrachtlicher Teil des Precursorsystems als unldsliches chemisches Gel vorliegt, also
schon eine deutliche Kondensation eingetreten war. Der Einfluss der Konzentration der
Beschichtungslésung (ZnCl, und Sn(O'Bu), in EtOH mit einem Zn-Gehalt von 70 mol%) auf
die Dicke und die Oberflachenrauigkeit der ausgeheizten Schichten ist in Abb. 4.22
aufgetragen. Es ergibt sich eine lineare Abhéngigkeit der Schichdicke von der
Ldsungskonzentration ab einer Gesamtkonzentration von 0,2 mol/l. Unterhalb dieses Wertes
Ubersteigt der Rauwert der Schichten eine flr hohe optische Qualitat notwendige Obergrenze
und erreicht einen Wert von 4,2 nm. Ist der Anteil der Gel-bildenden Spezies (Sn(O'Bu)s)
gering, kann das Losungsmittel leicht verdampfen. Die daraus resultierende schnelle
Kondensation der Precursoren fiihrt aufgrund mangelnder Vernetzung untereinander zu einer
Phasenseparation und der Ausbildung von Agglomeraten und somit zu einer erhdhten
Oberflachenrauigkeit der Schicht.

Auch hier bestatigt sich, aufgrund der linearen Abhéngigkeit von Schichtdicke und
Konzentration, der von Meyerhofer gefundene Zusammenhang zwischen Viskositat und
finaler Schichtdicke fur das untersuchte Precursorsystem, da die Viskositat geméall Abb. 4.12
durch ein Polynom 3. Grades mit der Konzentration der Beschichtungslésung verknipft ist
(s. Kap. 4.2.2.2, S. 115).
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Abb. 4.22. Abhéngigkeit der Schichtdicke und des mittleren Rauwerts (nach Ausheizen) von der
Gesamtkonzentration der Beschichtungslésung. Beschichtet wurde 24 h nach der Lésungsherstellung.
Lésung ZnCl, / Sn(O'Bu), in EtOH, Zn-Gehalt 70 mol%, Rotationsbeschichtung auf Borosilikatglas
(@ =1000 minY), jeweils 1 Schicht nach Temperaturprogramm A (Ts = 600°C, ts = 1 h).

4.2.3 Schichtausbildung

Die bereits in Kap. 2.8.2 beschriebenen Vorgange der Nukleation und des Kristallwachstums
haben entscheidenden Einfluss sowohl auf die Art der nach dem Aushérten vorliegenden
kristallinen Phase als auch auf deren KristallitgroRe. Somit sind die wahrend der
Temperaturbehandlung ablaufenden Prozesse entscheidend fir die im Nachhinein
beobachteten physikalischen Eigenschaften des hergestellten Schichtmaterials.

Eine Kontrolle von Nukleation und Kristallwachstum kann einerseits uber die
Zusammensetzung der Beschichtungslosung (Art des Precursors und Losungsmittels, Zusatz
von Additiven), andererseits durch eine entsprechende Temperaturbehandlung erfolgen. Da
die Auswahl geeigneter Precursoren, Losungsmittel und Additive zur Herstellung ternarer
Phasen im System ZnO -SnO, bereits im Vorfeld detaillierter Untersuchungen zur
Temperaturbehandlung erfolgte (Kap. 4.2.1) und mehr von Kkristallografischen und
morphologischen ~ Argumenten bestimmt war, steht nun die Optimierung der
Schichteigenschaften des ausgewahlten Precursorsystems im Hinblick auf optische und
elektrische Eigenschaften (Kap. 4.2.4) im Vordergrund.

Im Rahmen der Schichtausbildung stehen prinzipiell folgende Parameter zur Verfugung:

e Heizrate (evtl. + Vortrocknung)
e Sintertemperatur

e Sinterzeit

e Sinteratmosphare

e Nachbehandlung
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Im Folgenden soll zunachst ein Uberblick tiber die im System ZnO - SnO, erhaltenen
Phasen gegeben werden, um anschlieBend den Einfluss von Sintertemperatur und -dauer der
Aushértung auf das entstehende Schichtmaterial fir bestimmte Zusammensetzungen
aufzuzeigen.

4.2.3.1 Beobachtete Phasen

Die in Abb. 4.23 gezeigten Rontgenbeugungsspektren geben einen Uberblick tber die bei
600°C nach einer Sinterdauer von 2 h beobachteten Phasen. Die Beschichtungsldsungen
enthielten variierende Zn/ Sn - Verhaltnisse, wobei die Gesamtmetallkonzentration bei
0,4 mol/l konstant gehalten wurde. Die so mittels Rotationsbeschichtung (1000 min™)
erhaltenen Schichten wiesen Schichtdicken zwischen 65 und 80 nm und Triibungswerte unter
0,3% auf (profilometrisch ermittelte mittlere Rauwerte 1 - 4 nm).

Anhand von Abb. 4.23 ist ersichtlich, dass Schichten, die aus Lésungen mit Zn-Gehalten
zwischen 65 und 72 mol% hergestellt wurden, ausschlie3lich Reflexe von Zn,SnO, zeigen,
wobei fir einen Zn-Gehalt von 70 mol% das Maximum der Kristallitgrofie zu finden ist
(Abb. 4.24). Dieser Umstand flihrt unter Berlcksichtigung der Ausfiihrungen in Kap. 4.2.2.1
(d. h. kein Materialverlust bei 600°C und gute Ubereinstimmung zwischen Zn-Gehalten der
Losungen und denen der Schichten) zu der Frage, ob es fir die von der
Zn,Sn04-Stéchiometrie abweichenden Zusammensetzungen des Schichtmaterials entweder zu
einer Segregation von réntgenamorphen ® Anteilen kommt oder sowohl ZnO als auch SnO;
eine gewisse Loslichkeit (mindestens 5,3% bzw. 1,6%) in Zn,SnO, besitzen. Poeppelmeier et
al. [283] konnten anhand von Ro6ntgenbeugungsanalysen an Pulvern, die durch
Festkorperreaktionen bei 1250°C erhalten wurden, und der daraus ermittelten unverénderten
Gitterkonstanten keine Loslichkeit von ZnO oder SnO; in Zn,SnO4 feststellen. Es scheint also
keine thermodynamisch stabile feste Ldsung der bindren Randverbindungen in Zn,SnO, zu
existieren. In dinnen Schichten hingegen wurde h&ufig beobachtet, dass, im Vergleich zu
Festkorperreaktionen, bei niedrigen Temeraturen ein VVorliegen von metastabilen Phasen bzw.
festen Lésungen moglich ist [607-609].

® Der Begriff rontgenamorph ist in der Literatur nicht genau definiert, wird jedoch meist beschrieben als ein Zustand von
Materie, die bei Rontgenbeugungsuntersuchungen, im Gegensatz zu kristallinen Substanzen, keine scharfen, sondern nur
wenige diffuse Interferenzen bei kleinen Beugungswinkeln zeigen. Im Rahmen der Arbeit wird ein generelles Fehlen von
eindeutig zuzuordnenden Reflexen geringer Halbwertsbreite als rontgenamorphes Verhalten bezeichnet, wobei dies auch eine
Folge sowohl von geringen kristallinen Anteilen (<5 Vol%) bezogen auf das gesamte Schichtmaterial als auch von sehr
kleinen Kristalliten (< 5 nm) sein kann, demzufolge keine Amorphizitat im engeren Sinne darstellt.
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Abb. 4.23. XRD-Spektren von Schichten im System ZnO - SnO, in Abhédngigkeit des Zn-Gehalts der
Beschichtungslésungen (mit Untergrundkorrektur). Rotationsbeschichtung auf Borosilikatglas,
0,4 mol/l ZnCl, / Sn(O'Bu), in EtOH, Temperaturprogramm B (Ts = 600°C, ts = 2 h, rs = 2 K/min),
Schichtdicken zwischen 65 und 80 nm.

Aus Abb. 4.24 ist ersichtlich, dass auch bei hoheren Sintertemperaturen (800°C) keine
Phasenseparation fir Zn-Gehalte im Bereich von 65 bis 72 mol% beobachtet werden kann. Im
Falle gesputterter amorpher Schichten im System ZnO - SnO; erstreckte sich der mittels XRD
ermittelte Existenzbereich von Zn,SnO,4 nach Tempern der Schichten bei 650°C fiir 1 h von
50 bis 67 mol% Zn [378].

Neben der terndren Phase Zn,SnO, zeigen auch die bindren Randverbindungen ZnO und
SnO; bei 600°C nach 2 h Sinterzeit einen erweiterten Existenzbereich. So werden in den
entsprechenden Rontgenspektren fiir Zn-Gehalte von 100 bis 80 mol% bei 600°C lediglich
Zn0, bei 800°C und 80 mol% Zn auch kleine Anteile von Zn,SnO, beobachtet. Im Falle des
SnO, konnte bei 600°C keine zweite Phase (ber einen Bereich von 0 bis 50 mol% Zn
beobachtet werden, wobei bei 800°C fur Zn-Gehalte von 50 und 60 mol% sowohl SnO, als
auch Zn,SnQO, vorlagen. Laut Literaturangaben zeigen schon 5mol% SnO, in ZnO und
10 mol% ZnO in SnO, bei 1000 - 1250°C Anteile von Zn,Sn0Oy4, 2 und 5 mol% ZnO in SnO;
hingegen nur SnO, [283,610]. Demzufolge scheint fir Zn-Gehalte nahe den binaren
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Randverbindungen bei den hier angewandten Temperaturen ein betrachtlicher Teil des
Schichtmaterials als metastabile amorphe Matrix vorzuliegen, welche jedoch auch bei
Sintertemperaturen von 1000°C auf Kieselglas nicht kristallisierte.

Ein weiterer Blick in die Literatur zeigt, dass in SnO, Einkristallen zwar nur 0,7%
Loslichkeit von ZnO festgestellt wurde [283], in Pulvern hingegen zwischen 1 mol% [611]
und 2,5mol% [612]. In dunnen, sprihpyrolytisch abgeschiedenen Schichten wurde eine
Loslichkeit von bis zu 7,2 mol% ZnO in SnO, festgestellt [368], wobei sich auch hier die
Frage stellt, inwiefern der Einbau von Zn in das SnO,-Kristallgitter erfolgt bzw. ZnO-Anteile
als amorphe Matrix vorliegen.
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Abb. 4.24. Einfluss der Temperaturbehandlung auf die Scherrer-KristallitgroBe der kristallinen
Phasenanteile des Schichtmaterials, in Abhé&ngigkeit des Zn-Gehalts der Beschichtungslésungen.
Rotationsbeschichtung auf Borosilikatglas (Ts <600°C) bzw. Kieselglas (Ts=800°C),
Beschichtungslésung 0,4 mol/l ZnCl, / Sn(O'Bu), in EtOH. Temperaturprogramm B (Ts und ts wie
angegeben, rs = 2 K/min), Schichtdicken zwischen 65 und 80 nm.

4.2.3.2 Vortrocknung und Heizrate

Abhangig von der Art der Vorbehandlung der abgeschiedenen Schichten variiert die
Kristallinitdt und Phasenreinheit des endgultigen Schichtmaterials. Abb. 4.25 zeigt eine
Ubersicht der Extremfille untersuchter Vorbehandlungen: die Variation der Heizrate
einerseits (obere Diffraktogramme) und die Anderung der Trocknungstemperatur (untere
Diffraktogramme) andererseits. Alle hier gezeigten Proben wurden anschlieRend bei einer
Sintertemperatur von 600°C wahrend 12 h gehdrtet. Wahrend eine Erhéhung der Heizrate
durch direktes Einfiihren des rotationsbeschichteten Glassubstrates in den heilen Ofen zu
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einer Phasenseparation und gehemmtem Kristallwachstum fuhrt, kann eine Variation der
Vortrocknungstemperatur  die  vollstandige  Unterdriickung der Kiristallisation des
Schichtmaterials bewirken.

! I Zn,SnO, [74-2184]
X ZnO [36-1451]

Heizrate
(ohne Vortrocknung)

rg = 5 K/min

direkt

rel. Intensitat

X xx

N
Vortrocknung
JA (rg =5 K/min)
A Al NN T,=100°C

i T, =200°C

10 20 30 40 50 60 70
20/°

Abb. 4.25. Die nach unterschiedlichen Vorbehandlungen von Schichten im System ZnO - SnO,
beobachteten XRD-Spektren des Schichtmaterials (mit Untergrundkorrektur) nach vollstandiger
Aushartung.  Rotationsbeschichtung auf  Borosilikatglas, Beschichtungslésung 0,4 mol/l
ZnCl, / Sn(O'Bu), in EtOH, Zn-Gehalt 70 mol%. Temperaturbehandlung wie angegeben (Ts = 600°C,
ts =12 h)

Im Falle des hier untersuchten Systems sind Schichten, die aus einer Losung von ZnCl,
und Sn(O'Bu)s in EtOH mit einem Zn-Gehalt von 70 mol% hergestellt wurden, bei einer
Vortrocknungstemperatur von 200°C und anschlieBendem Sintern bei 600°C waéhrend 12 h
(Heizrate rs =5 K/min) amorph, bei niedrigerer bzw. hoherer Temperatur der VVortrocknung
sind lediglich Reflexe von Zn,SnO, im Roéntgenbeugungsdiagramm der Schichten zu
erkennen. Dieser Einfluss der Vortrockungstemperatur auf die KiristallitgroBe des
Schichtmaterials nach vollstandiger Aushartung ist in Abb. 4.26 aufgetragen. Ist die nach dem
Trocknungsprozess angewandte Sintertemperatur geringer (550 statt 600°C), so ist auch die
maximal erreichbare KristallitgréRe geringer. Die beiden abgebildeten Kurven zeigen jedoch
einen &hnlichen Verlauf mit einem Bereich amorpher Schichten fiir Trocknungstemperaturen
zwischen 100 und 200°C.
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Abb. 4.26. (a) Die nach unterschiedlichen Temperaturbehandlungen beobachteten Kristallitgréfien
von Zn,SnQ, in Schichten, hergestellt aus einer Lésung von ZnCl, und Sn(O'Bu), in EtOH mit einem
Zn-Gehalt von 70 mol%, Gesamtkonzentration 0,4 mol/l. Rotationsbeschichtung auf Borosilikatglas,
jeweils 1 Schicht nach Temperaturprogramm D (siehe (b), Tt wie in (a) angegeben, tr=1h,
O: Ts=550°C, ts=24 h, @: Ts =600°C, ts =12 h, rs = ry =5 K/min). Die R6ntgenbeugungsspektren
aller hier analysierten Schichten zeigten lediglich Reflexe von Zn,SnO, (PDF #74-2184).

Ein Vergleich der oben beschriebenen Beobachtungen mit Ergebnissen von TG-DTA-
Messungen an Beschichtungslosungen (Abb. 4.16 und Abb. 4.19 in Kap. 4.2.2.3) gibt einen
Hinweis auf die VVorgange wéhrend des Aufheizens der Schichten. Ist die Heizrate niedrig
(<5 K/min), erfolgt die Freisetzung von organischen Bestandteilen (m/z =39, 43, 57) bei
relativ hohen Temperaturen (186 bzw. 244°C), wahrend das Verbrennen der restlichen
Organik bei, im Vergleich zu héheren Heizraten, niedrigeren Temperaturen ablauft (510°C,
m/z = 44). Ist die Heizrate extrem hoch, wie es bei einem Einfuhren des beschichteten
Substrates in den heien Ofen der Fall ist, kommt es zu einer unzureichenden Freisetzung der
organischen Fragmente und einem zu hohen Temperaturen verschobenen Ausbrennen
verbleibenden Kohlenstoffs. Dieses unvollstandige Austreiben der Organik und die damit
einhergehende plotzliche Erstarrung des Gel-Filmes verhindert eine einheitliche Reaktion der
Precursorverbindungen und hat eine Phasenseparation zur Folge. Die so gebildete hohe Zahl
von Nukleationszentren begunstigt zusétzlich das Wachstum sehr vieler, kleiner Kristallite
der einzelnen Phasen.

Ein Vortrocknen der abgeschiedenen Schichten bei 200°C, also eine Unterbrechung des
kontinuierlichen Temperaturanstiegs von 5 K/min fir 1 h, stoért die bei dieser Temperatur in
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Abb. 4.19 beobachtete Freisetzung von organischen Verbindungen. Die rdntgenamorphe
Erscheinung einer so behandelten Schicht nach finaler Sinterung bei 600°C fir 12 h lasst
vermuten, dass eine Trocknung der Schicht im Temperaturbereich des ersten
Zersetzungsvorgangs entscheidenden Einfluss auf die bei hoheren Temperaturen einsetzende
Kristallisation hat und diese gar, nach Befunden aus der Rontgenbeugung, vollstdndig zu
unterdriicken scheint.

Einzelschichten von Zn,SnO,4, die der elektrischen und optischen Charakterisierung
dienten, wurden, ausgehend von den oben beschriebenen Untersuchungen, stets mit einer
Heizrate von 2 bis 5 K/min bei mindestens 550°C behandelt, um die bei der entsprechenden
Sintertemperatur groRtmaogliche KristallitgroRe zu erreichen. Um bei der Herstellung von
Mehrfachschichten nicht fir jede Einzelschicht das ganze Temperaturprogramm durchlaufen
zu mussen, wurden diese nach jedem Beschichtungsprozess bei 300°C vorgetrocknet und
schlielich bei Erreichen der gewiinschten Schichtanzahl das gesamte System bei der finalen
Sintertemperatur ausgehartet.

4.2.3.3 Temperaturbehandlung

Wie bereits in Abb. 4.8 gezeigt wurde, ist bei Temperaturen bis 900°C kein Materialverlust in
einer Schicht aus Zn,SnO,4 beobachtbar. Abb. 4.27 zeigt den Einfluss der Sintertemperatur auf
die Kristallinitat des Schichtmaterials. Die Schichten wurden aus einer 0,4 molaren Ldsung
von ZnCl, und Sn(O'Bu), in EtOH mit einem Zn-Gehalt von 68 bis 72 mol% hergestellt, was
in einer Schichtdicke von (74 + 3) nm resultierte. Alle hier untersuchten Einfach-Schichten,
welche als phasenreines Zn,SnOy4 vorlagen, waren polykristallin und zeigten keine Anzeichen
eines orientierten Kristallitwachstums.

Das hier beobachtete Kristallitwachstum mit steigender Temperatur ist aus der Literatur
sowohl fur Pulver als auch fiir Schichten verschiedener Materialien hinreichend bekannt
[613,614]. Ahnlich den Proben der TG-DTA-Messungen (Abb. 4.18) zeigen auch diinne
Schichten auf Glas ab einer Temperatur von 575°C fiir eine Sinterzeit von 1h erste
Anzeichen kristallinen Zinkstannats (Abb. 4.27 (a)). Die Auftragung der aus den
Rontgenbeugungsspektren ermittelten mittleren KristallitgroBen (Abb. 4.27 (b)) gegen die
Sintertemperatur l&sst sich ab 600°C linear anpassen, zum Vergleich sind beobachtete
KristallitgroBen von Proben mit abweichender Stochiometrie angegeben. Auffallend ist das
schnellere Kristallitwachstum in Schichten mit einem Zn-Gehalt von 70 mol%. Die Linearitét
aller drei Messreihen bei hoheren Temperaturen lasst vermuten, dass die Geschwindigkeit des
Kristallitwachstums unabhangig von der KiristallitgroRe, also konstant ist. Die Nullstelle
dieser Fit-Kurven liefert einen Wert von 460°C, welcher, unter der Annahme eines
kontinuierlichen konstanten Kiristallwachstums, als eine fiir dieses Sol-Gel-System
charakteristische Kristallisationstemperatur angesehen werden kann. Betrachtet man im
Vergleich dazu die Ergebnisse der DTA-TG-Untersuchungen (Abb. 4.16), so ist festzustellen,
dass bei einer Temperatur von 460°C der letzte Zersetzungsschritt vor Erreichen der
Gewichtskonstanz eintritt. Das hier beobachtete, von der Zusammensetzung abhangige
Kristallitwachstum wurde bereits in Abb. 4.24 deutlich und ist eine Folge von mehr oder
weniger stark ausgepragten Segregationsvorgangen an den Korngrenzen, welche das
Wachstum von kristallinen Bereichen positiv bzw. negativ beeinflussen.
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Abb. 4.27. Einfluss der Sintertemperatur auf die Kristallinitit von Zn,SnO,-Schichten.
(@) XRD-Spektren des Schichtmaterials von Schichten nach Behandlung bei verschiedenen
Temperaturen (Zn-Gehalt von 70 mol%, mit Untergrundkorrektur), (b) Kristallitgroe nach Scherrer
in Abhangigkeit der Sintertemperatur und des Zn-Gehalts der Ldsungen (die gestrichelten Linien
zeigen die Extrapolation zu der im Text erlduterten intrinsischen Kiristallisationstemperatur von
460°C). Lésungen  ZnCl,/Sn(O'Bu),  in EtOH, Gesamtkonzentration 0,4 mol/l.
Rotationsbeschichtung auf Kieselglas, jeweils 1 Schicht nach Temperaturprogramm B (Ts wie
angegeben, ts =1 h, rs = 5 K/min).

Eine Segregation von Fremdatomen an den Korngrenzen hat nicht zwangslaufig eine
Verhinderung des Kiristallwachstums zur Folge. Die Auswirkungen sind stark
materialabhéngig. Chiang et al. etwa beobachteten in Pulverproben von nicht-
stochiometrischem MgAIl,O, erhdhte Mobilitdten der Korngrenzen im Vergleich zu
stdchiometrischen Proben, wobei eine um den Faktor 10% héhere Mobilitat fur Proben mit
Mg-Uberschuss festgestellt wurde [615,616]. Andererseits koénnen Fremdionen an den
Korngrenzen das Kristallwachstum auch behindern oder gar zum Erliegen bringen [617,618].
Die Folge des letztgenannten Phanomens ist meist abnormales Kornwachstum und eine
Verhinderung der Verdichtung [93]. Im speziellen Fall des SnO, fungiert eine Segregation
von ZnO an den Korngrenzen [619] bzw. die Ausbildung einer terndren Phase [611] ebenfalls
als Inhibitor des Kristallwachstums. Im Gegensatz dazu zeigt das Kristallwachstum von In,Os
in einer Matrix von TiO,-Partikeln eine im Vergleich zu reinem In,O3 hohere
Geschwindigkeit [620]. In ITO-Pulvern scheint dartiber hinaus eine Erhéhung des Sn-Gehalts
zu erhéhtem Kristallwachstum zu fiihren [621].

Die hier gemachten Beobachtungen beziglich eines mit der Zusammensetzung
variierenden Kristallwachstums wurden ebenfalls bei der Untersuchung des Einflusses der
Sinterzeit festgestellt (s. Kap. 4.2.3.4) und haben nachhaltigen Einfluss auf die elektrischen
Eigenschaften der Zn,SnO4-Schichten (s. Kap. 4.2.4.2).
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Die Frage, ob bei geeignetem Zn / Sn-Verhaltnis die Phase ZnSnO; beobachtet werden
kann, konnte im Verlauf der Arbeit nicht zufriedenstellend beantwortet werden. Bei
Anwendung eines Temperaturprogrammes, welches fur die Bildung von Zn,SnO,4 notwendig
ist, kommt es fiir einen Zn-Gehalt von 50 mol%, wie bereits in Abb. 4.24 gezeigt, je nach
Temperatur und Sinterzeit zu einer Kristallisation von SnO, bzw. SnO; und Zn,SnOs.

Durch Vortrocknung bei 100°C der — aus einer Lésung von ZnCl, und Sn(O'Bu), in
EtOH mit einem Zn-Gehalt von 50 mol% - abgeschiedenen Schicht und anschliefendem
Aushérten kann eine Phasenseparation bis zu einer Sintertemperatur von 800°C unterdriickt
werden (Abb. 4.28). Das Schichtmaterial zeigt in diesem Temperaturbereich rontgenamorphes
Verhalten. Wird die Schicht bei héherer Temperatur gehartet, zeigen sich ab 900°C Reflexe,
die SnO, zuzuordnen sind, ab 1000°C zusétzlich Reflexe von Zn,SnO,4. Der amorphe Zustand
des Schichtmaterials bis 800°C bleibt auch fiir lange Sinterzeiten erhalten.

vV SnO, [41-1445]
| I Zn,SnO, [74-2184]
T
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o
- M
I3 900°C
- 700°C
M GOOOC
MWM% 4000C
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Abb. 4.28. Entwicklung der Kristallinitat einer amorphen Schicht mit einem Zn:Sn-Verhaltnis von
1:1. XRD-Spektren des Schichtmaterials nach Anfahren der angegebenen Temperaturen (mit
Untergrundkorrektur). Losung ZnCl,/ Sn(O'Bu), in EtOH mit einem Zn-Gehalt von 50 mol%,
Gesamtkonzentration 0,4 mol/l. Rotationsbeschichtung auf Kieselglas (jeweils 1 Schicht),
vorgetrocknet bei 100°C furr 15 min und anschlieendes Heizen bis zur angegebenen Temperatur (Ts
wie angegeben, ts = 2 h, rs =5 K/min).

Widersprichliche Angaben in der Literatur ohne eindeutige Hinweise auf ein Vorliegen
von ZnSnOs lassen an der Existenz dieser Phase zweifeln [622]. Beispielsweise erwies sich
die ICDD PDF-Karte 28-1486 [623] als eine Mischung aus Zn,SnO,4 und SnO, und wurde auf
Anraten von Palmer [622] aus der PDF-Datenbank gelscht. Zahlreiche Veroffentlichungen
von Minami et al. berichten von gesputterten ZnSnOs-Schichten, die jedoch strukturell
unzureichend charakterisiert werden [24,298]. Auch Berichte tiber Charakterisierungen nass-
chemisch hergestellter ZnSnOs-Pulver liefern ungenitigende Hinweise fir die Existenz dieser
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Phase. Shen et al. etwa erhalten durch Coféallung mit Oxalsdure und NH; sowie
anschlieBendem Kalzinieren bei 600°C angeblich hauptséachlich ZnSnOgs, die gezeigten
Rontgen-Diffraktogramme sind jedoch fragwirdig [624]. Wu et al. verwenden das durch
nass-chemische Methoden hergestellte ZnSnO; als Gassensor, verzichten jedoch génzlich auf
eine Phasenanalyse mittels XRD [362].

Beobachtungen der Literatur deuten darauf hin, dass es sich bei ZnSnOs; um eine
thermodynamisch instabile Verbindung handelt. Die Zersetzung lauft nach folgender
Reaktion ab und setzt, abhangig von Form (Pulver, Schicht) und Herstellungsmethode der
Probe, bei 600 - 750°C ein [625].

2 ZnSnO, —2*— Zn,SnO, + SnO, (4.1)

In starkem Widerspruch dazu berichten Zang et al. tiber die Festkorperreaktion zwischen
ZnO und SnO, bei 1427°C, welche angeblich ZnSnO; liefert [626]. Die Identifizierung der
durch RoOntgenbeugung beobachteten Reflexe erfolgte jedoch anhand der oben erwéhnten
geléschten Karte [623], wonach vermutlich ein Gemisch aus SnO, und Zn,SnO, vorlag.
Lediglich die Arbeiten von Kovacheva geben einen eindeutigen Hinweis auf die Existenz
einer kristallinen ZnSnOgs-Phase (trigonal), welche durch lonenaustausch aus Li,SnO3
gewonnen werden konnte [627].

Ein durch basische Coféllung herstellbares Edukt zur Erzielung von ZnSnO; ist
ZnSn(OH)s. So erfolgte auch im Rahmen dieser Arbeit der Versuch, durch die Herstellung
von ZnSn(OH)g nach [628] und dessen anschlieRende thermische Zersetzung einen Hinweis
auf die Existenz von ZnSnO3; zu bekommen. Die Verbindung geht laut Literatur gemaR
Gl. (4.2) nach Erhitzen auf ~300°C eine Wasserabspaltung ein [629], wobei der
Stochiometrie zu Folge ZnSnOj3 resultieren sollte.

Zn[Sn(OH),1—2"— ZnSno, +3 H,0 (4.2)

Nach Shen et al. ist eine Darstellung von ZnSnO3 aus ZnSn(OH) unmdglich [624] und
auch die Hydrolyse von ZnSn(OEt)s mit anschlieBendem Erhitzen liefert nach Wasserverlust
bei 200°C laut Gulliver et al. lediglich amorphes Material [630]. Die in dieser Literaturstelle
anhand von DSC-Messungen beobachtete angebliche Kristallisation von ZnSnOj3 bei 676°C
ist vermutlich eher auf die in Gl. (4.1) angegebene Zerfallsreaktion zurtickzufiihren; auch die
berichtete Stabilitat bis 1000°C ist mehr als fragwirdig.

Abb. 4.29 zeigt Rontgenbeugungsdiagramme der thermischen Zersetzung einer
Pulverprobe von ZnSn(OH)s, welche durch sukzessives Heizen zu den angegebenen
Temperaturen (20 K/min) nach einer Haltezeit von 15 min aufgenommen wurden. Die bis
400°C beobachteten Reflexe von phasenreinem ZnSn(OH)g sind bei 500°C verschwunden,
und die Probe zeigt bis zu einer Temperatur von 850°C rontgenamorphes Verhalten. Ab
900°C erscheinen schlieBlich Reflexe eines Gemisches aus SnO, und Zn,SnO4. So konnte die
Zersetzung von ZnSn(OH)s zu den Produkten aus Gl. (4.1) reproduziert werden, das laut
Literatur intermediar entstehende ZnSnO3 wurde jedoch nicht beobachtet.
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Abb. 4.29. Thermische Zersetzung von ZnSn(OH)e. Die Aufnahme der Réntgenbeugungsdiagramme
erfolgte mit Hilfe einer im Diffraktometer installierten Hochtemperaturkammer an Luft, durch
welche die angegebenen Temperaturen mit einer bestimmten Heizrate angefahren werden konnten,
um in situ das Beugungsdiagramm bei der entsprechenden Temperatur aufzunehmen (Ts wie
angegeben, ts = 15 min, rs = 20 K/min).
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Abb. 4.30. Vergleich der XRD-Diagramme von Schichten aus Abb.4.28 (oben, mit
Untergrundkorrektur, Herstellungsparamter s. dort) und dem Zersetzungsprodukt von ZnSn(OH)g
(unten, s. auch Abb. 4.29), jeweils nach Temperaturbehandlung bei 700 (links) bzw. 1000°C (rechts).

Demgemal zeigt die Zersetzung von ZnSn(OH)g-Pulver ein analoges Verhalten zu
Schichten der Abb. 4.28 bezlglich der Entstehung kristalliner Phasenanteile bei hohen
Temperaturen. Auch die Diffraktogramme der intermediar vorliegenden amorphen
Verbindung sind ahnlich (Abb. 4.30). Letztere zeigen sowohl in Pulver- als auch in
Schichtform jeweils einen ausgedehnten Reflex mit einem Maximum bei 33,4°.
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Eine genauere Untersuchung beziuglich der thermischen Zersetzung von ZnSn(OH)s
konnte mit Hilfe von DTA-TG-Messungen erfolgen. Abb. 4.31 stellt die Ergebnisse dieser
Untersuchungen dar. Es zeigt sich eine stark endotherme Reaktion bei 276°C, die auf die

Abspaltung von Wasser (m/z = 18) zurtickzufihren ist.
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Abb. 4.31. Ergebnisse der TG-DTA Analyse von ZnSn(OH)e-Pulver bei einer Heizrate von 10 K/min

unter N,-Atmosphére.
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Die bei dieser Temperatur zusatzlich detektierte Massenzahl von m/z = 44 ist die Folge
von Restgehalten an bei der Synthese eingesetzten organischen Ldsungsmitteln, also einer
unvollstandigen Trocknung des Probenpulvers im Vorfeld der Messung. Folglich ist auch der
Massenverlust von 21% uber den gemessenen Temperaturbereich grofer als der aus Gl. (4.2)

berechnete theoretische Wert von 18,9%. Die

im weiteren Verlauf eintretende

Gewichtskonstanz deutet auf eine vollstdndige Zersetzung des Ausgangsmaterials hin, bei
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737°C ist lediglich in der DTA-Kurve ein exothermes Signal zu verzeichnen (parallel leichte
CO,-Entwicklung, m/z = 44).

Die hier gemachten Beobachtungen sind mit jenen von Ramamurthy et al. [625] und
Stambolova et al. [631] vergleichbar, welche ebenfalls einen endothermen und exothermen
Peak im Bereich von 250 - 300°C bzw. 750°C in Verbindung mit einem Gewichtsverlust von
18 - 21% zwischen 200 und 450°C feststellen konnten. Auch sie gingen nicht naher auf die
kristalline Struktur der Zwischenverbindung ein.

HTEM-Untersuchungen an bei 450°C behandeltem ZnSn(OH)e-Pulver zeigten neben
dem Vorliegen grofRer kubischer Kristallite (ZnSn(OH)g) Primarpartikel kleiner 5 nm, welche
im Strukturkontrast kristallin erschienen und den bereits bei dieser Temperatur eingesetzten
Zerfall von ZnSn(OH)s andeuteten. Die beobachteten Netzebenenabstédnde der Kristallite des
Zersetzungsproduktes von 2,6 bzw. 3,3 A lieBen auf das Vorliegen von SnO, (Cassiterit)
schlieBen. Eine eindeutige Identifizierung konnte jedoch nicht erfolgen.

Aufgrund der oben beschriebenen Erkenntnisse wird Schichtmaterial, welches eine mit
den Schichten aus Abb. 4.28 vergleichbare rontgenamorphe Charakteristik zeigt, hier nicht
naher strukturell charakterisiert.

4,2.3.4 Sinterzeit

Anhand von TG-DTA-Untersuchungen wurde bereits gezeigt, dass nach Erreichen der
Zersetzungstemperatur von 580°C bei einer Heizrate von 10 K/min (Abb. 4.16) bzw. 550°C
bei 5 K/min (Abb. 4.19) keine weitere Gewichtsabnahme beobachtet werden kann. Die
Trocknung und Zersetzung organischer Reste ist beendet und ein weiterer Temperaturanstieg
fordert das Kristallwachstum.

Wahrend Experimente zum Einfluss der Sintertemperatur VVorgange in Gang setzen, die
einer thermodynamischen Aktivierung bedurfen, erfolgen kinetische Untersuchungen von
Sintervorgangen beim klassischen Festkorpersintern in der Regel mit Hilfe von
isothermischen Sinterversuchen. Anhand des beobachteten Wachstums von Kdérnern lassen
sich so GroRRen wie z. B. Sintergeschwindigkeit und Korngrenzenmobilitat bestimmen. Eine
kontinuierliche Beobachtung der integrierten Intensitat von Reflexen einer kristallinen Phase
erlaubt dartber hinaus unter bestimmten Voraussetzungen die Bestimmung von bereits
gebildeten VVolumenanteilen des entsprechenden Materials. Analoge Untersuchungen an Sol-
Gel-Schichten geben (ber die bei der entsprechenden Temperatur ablaufenden Prozesse
Auskunft und kdnnen zur Optimierung des Systems genutzt werden.

Die hier untersuchten Schichten wurden mittels Rotationsbeschichtung aus einer
0,4 molaren Lésung von ZnCl, und Sn(O'Bu),s in EtOH mit einem Zn-Gehalt von 68 bis
72 mol% hergestellt. Wird nach Durchfahren der Aufheizphase die Sintertemperatur von
550°C konstant gehalten, kann anhand der Entwicklung der Kristallinitit beobachtet werden,
dass die Kristallisation von Zn,SnO,4 kinetisch gehemmt ist und dementsprechend erst nach
einer Temperaturbehandlungsdauer von 5 h einsetzt (Abb. 4.32). Fir kirzere Sinterzeiten ist
in den XRD-Spektren lediglich ein breiter Reflex zu beobachten, der auf das Vorliegen von
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weitgehend rontgenamorphem Material zurlickzufuhren ist. Vergleicht man nach
Untergrundkorrektur die integrierten Intensitaten der Rontgenstrahlung von amorphem und
kristallinem Schichtmaterial Gber den gesamten Winkelbereich, so fallt auf, dass diese
vergleichbare GréRenordnungen besitzen und demgemaR nach dem Gesetz von Vainshtein °
die Kristallisation von Zn,SnO, vollstandig aus dem zuvor vorhandenen amorphen Material

erfolgt ist (Abb. 4.33).
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Abb. 4.32. Einfluss der Sinterzeit auf die Kiristallinitit von Zn,SnO,-Schichten bei einer
Sintertemperatur ~ von  550°C  (links) und  600°C  (rechts). Ergebnisse  der
Rdntgenbeugungsuntersuchungen an Schichten (Spektren mit Untergrundkorrektur), die jeweils fir
die angegebene Zeit bei der angegebenen Temperatur gesintert wurden. Rotationsbeschichtung auf
Borosilikatglas, Beschichtungslésung 0,4 mol/l ZnCl, / Sn(O'Bu), in EtOH, Zn-Gehalt 70 mol%,
Temperaturprogramm B (Ts = 550°C (links) bzw. 600°C (rechts), ts wie angegeben, rs =5 K/min),
Schichtdicken zwischen 69 und 74 nm.

Beim Ubergang zu einer hoheren Sintertemperatur von 600°C sind bereits nach 30 min
erste Reflexe der Zn,SnO4-Phase zu erkennen. Die hier gemachten Beobachtungen stehen in
Einklang mit den Ergebnissen der TG-DTA-Untersuchungen zum hier verwandten
Losungssystem. So ist gemaR Abb. 4.19 bei 550°C der Hohepunkt des letzten Zerfallsschritts
vor Eintreten der Gewichtskonstanz erreicht, parallel dazu setzt hier die Kristallisation der
DTA-Probe ein (Abb. 4.18). Auch in Form einer dinnen Schicht auf Glas zeigt die
untersuchte Beschichtungslosung ein analoges Verhalten, wenn auch zeitlich verzogert. Der
hohere Energieeintrag von 600°C leitet die Kristallisation schon nach kurzer Zeit ein.

% Vainshteins Gesetz besagt, dass die Intensitét der Strahlung, welche von einem Material gebeugt wird, innerhalb identischer
Gebiete des reziproken Raumes unabhangig vom Ordnungszustand dieses Materials ist.
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Abb. 4.33. Beispiel des zeitlichen Verlaufs der integrierten Intensititen der beobachteten
Schichtanteile, berechnet aus den Reflexen der Teilkomponenten der Réntgenbeugungsspektren.
Bedingungen der Schichtherstellung s. Abb. 4.32, Ts = 550°C.

Eine Auftragung der aus Abb. 4.32 ermittelten mittleren KristallitgroRen und integrierten
Intensitdten gegen die Sinterzeit verdeutlicht, neben der zeitlichen Verzdgerung des
Kristallisationsvorgangs bei beiden Temperaturen, die unterschiedlichen
Wachstumsgeschwindigkeiten der Kristallite und bestéatigt das bereits oben erwahnte
gehemmte Wachstum bei 550°C (Abb. 4.34 (a)). Besonderes Augenmerk sollte zuséatzlich der
maximal erreichbaren KristallitgrofRe von 23 nm bei 550°C bzw. 29 nm bei 600°C gelten.
Wahrend diese prinzipiell von der Konzentration der Beschichtungslosung bzw. der
Schichtdicke abhdngt, muss bei konstanter Schichtdicke, wie in diesem Fall, davon
ausgegangen werden, dass die unterschiedlichen Temperaturbehandlungen fur die Varianz
verantwortlich sind. Das zur Verfiigung stehende Material des Gel-Films und die Heizrate bis
zur Sintertemperatur waren bei beiden Temperaturreihen identisch. Bei Erreichen einer
bestimmten Temperatur, der intrinsischen Kristallisationstemperatur, kommt es innerhalb des
zur Verfugung stehenden Schichtvolumens zu einem Einsetzen der Bildung von
Kristallisationskeimen, die, abhéngig von der weiteren Temperaturbehandlung, mehr oder
weniger schnell wachsen. Wird eine Sintertemperatur beibehalten, die nahe der aus
Abb. 4.27 (b) ermittelten intrinsischen Kristallisationstemperatur von 460°C, jedoch unterhalb
des Maximums der Kristallwachstumsrate (s. Abb. 2.24, Kap. 2.8.2.2, S. 73 ff) liegt (hier
550°C), konnen sich vor Einsetzen einer merklichen Kristallisation sehr viele Keime bilden,
die im Folgenden bis zum gegenseitigen Kontakt anwachsen. Die maximal erreichbare
KristallitgroRe ist somit bei gegebener Schichtdicke beschrankt auf einen Wert, der sich aus
einer Ansammlung gleich groRer dichtest gepackter Kugeln ergibt. Wird die Zone der
einsetzenden Kiristallisation aufgrund einer konstanten Heizrate zlgig durchfahren und wird
eine Sintertemperatur nahe des Maximums der Kristallwachstumsrate beibehalten, kommt es
zu der Ausbildung einer geringeren Anzahl von Embryonen innerhalb des Schichtvolumens
und demgemal kann eine geringere Zahl von Keimen bei vergleichbarer Materialmenge der
Schicht zu groReren Kristalliten heranwachsen.
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Der ebenfalls in Abb.4.34 (a) gegen die Sinterzeit aufgetragene Volumenanteil
kristallinen Zn,SnO, verdeutlicht aufgrund des sigmoidalen Verlaufs der Kurven die analog
zu den Werten der mittleren KristallitgréRen mit zunehmender Sinterzeit stetig zunehmenden
volumenbezogenen kristallinen Schichtanteile. Zur Verdeutlichung des Einflusses der
Sintertemperatur zeigt Abb. 4.34 (b) die Transformationsrate kristallinen Zn,SnO,4, woraus
ersichtlich wird, dass eine héhere Temperatur nicht nur sehr viel friher, sondern auch mit
hoherer Geschwindigkeit (ca. 6-fach) zur gewtinschten Phase fuhrt.

Die Tatsache, dass ein Erreichen des Maximalwertes sowohl im Falle der mittleren
KristallitgroRe als auch des Volumenanteils nach identischen Sinterzeiten eintritt, l&sst auf
eine abgeschlossene Kristallisation des Schichtmaterials schlieRen.
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Abb. 4.34. (a) Abhdngigkeit der Zn,SnO,-KristallitgroRe G ((311), nach Scherrer, Gl. (3.4)) und des
Volumenanteils der kristallinen Phase von der Sinterzeit der abgeschiedenen Schichten aus Abb. 4.32
fur unterschiedliche Sintertemperaturen. (b) Berechnete Geschwindigkeit der Zn,SnO,4-Bildung in
Abhdngigkeit der Sinterzeit fur unterschiedliche Sintertemperaturen. Rotationsbeschichtung auf
Borosilikatglas, Beschichtungslosung 0,4 mol/l ZnCl, / Sn(O'Bu), in EtOH, Zn-Gehalt 70 mol%,

Temperaturprogramm B (Ts=550°C (O) bzw. 600°C (@), ts wie angegeben, rs=>5 K/min),
Schichtdicken zwischen 69 und 74 nm.
Neben der Hohe der Sintertemperatur hat auch eine Variation der

Losungszusammensetzung Einfluss auf das Kristallwachstum. Wie in Abb. 4.35 zu sehen ist,
wird das Maximum der KristallitgroRe fur einen Zn-Gehalt der Beschichtungslésung von
70 mol% erreicht, eine Abweichung von dieser Zusammensetzung fiihrt zu vermindertem
Kristallitwachstum. Diesem Verhalten liegt ein analoger Mechanismus zu den in Abb. 4.27
beobachteten VVorgangen zugrunde und ist vermutlich auf eine Segregation von Fremdatomen
an den Korngrenzen zurtickzufiihren, wodurch deren Mobilitdt eingeschrankt ist. Eine
Segregation konnte weder mittels Rontgenbeugung, noch anhand von TEM-Untersuchungen
an Querschnittspraparaten nachgewiesen werden, was die Vermutung nahe legt, dass es sich
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bei der segregierten Spezies entweder um eine rontgenamorphe Fremdphase oder lediglich
um eine von der Zn,SnO,4-Stéchiometrie abweichende feste Losung handelt.
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Abb. 4.35. Abhangigkeit der Zn,SnO,-KristallitgroRe (nach Scherrer, Gl. (3.4)) von der Sinterzeit der
abgeschiedenen Schichten bei 800°C fiir unterschiedliche Zn-Gehalte. Rotationsbeschichtung auf
Kieselglas, Beschichtungsldsung 0,4 mol/l ZnCl,/ Sn(O'Bu), in EtOH, Temperaturprogramm D
(T+=600°C, t; =30 min, Ts = 800°C, ts wie angegeben, rs = rr =5 K/min), Schichtdicken zwischen
71 und 78 nm.

Weiterflhrende Analysen der Daten zu Kristallisationsvorgangen erfolgt im
Diskussionsteil (Kap. 5.1, S. 241).

4.2.3.5 Nachbehandlung

Wie bereits in Kap. 3.1.3.4 angedeutet, zeigten alle hergestellten Schichten nach der
Aushértung unmessbar hohe Widerstande (p > 25 Qcm), wodurch es zum Erzielen eines
gewissen Grades elektrischer Leitfahigkeit notwendig war, diese im Anschluss an die erste
Temperaturbehandlung einer Behandlung unter reduzierenden Bedingungen zu unterziehen.
Im Folgenden sollen demgemaR zunédchst die optimalen Parameter der Nachbehandlung im
Vorfeld der eigentlichen elektrischen Charakterisierung ermittelt werden.

Eine Nachbehandlung von TCO-Schichten bei niedrigem Sauerstoffpartialdruck bzw.
unter reduzierenden Bedingungen hat u. U. groRen Einfluss auf elektrische und optische
Eigenschaften (s. dazu Ausfiihrungen in Kap. 2.1.1.4, Seite 18 ff). Dabei ist insbesondere bei
der Verwendung eines reduzierenden Gasgemisches darauf zu achten, dass das behandelte
Schichtmaterial erhalten bleibt und nicht etwa bis zu den Elementen reduziert wird. Bezuglich
der bei einer Formiergasbehandlung ablaufenden Prozesse sei auf Kap. 2.1.1.4 verwiesen.
Gerade bei den im Rahmen der Arbeit hergestellten Schichten im System ZnO - SnO, war es
notwendig, zur Erniedrigung des spezifischen Widerstands (Néheres s. Kap. 4.2.4.2) eine
Nachbehandlung unter Formiergas durchzufiihren, da diese ansonsten unmessbar hohe
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Widerstande aufwiesen. Die untersuchten prozessrelevanten Parameter sind Wasserstoffgehalt,
Formiertemperatur, Formierdauer und Flussgeschwindigkeit des Formiergases.

Der Wasserstoffgehalt des verwendeten Formiergases wurde bis auf erste Vorversuche
flr alle Ubrigen Proben konstant gehalten. So kam bis auf wenige Ausnahmen ausschlieBlich
Formiergas mit einem Wasserstoffgehalt von 20 Vol% zum Einsatz (FG 80/20). Abb. 4.36
zeigt die Ergebnisse der zu Beginn der elektrischen Charakterisierungen durchgefuhrten
Untersuchungen zur Ermittlung der optimalen Formiertemperatur von Zn,SnOy-Schichten
(Formierdauer und Fluss konstant, Formiergas 80/20). Diese wurden aus einem Substrat
geschnitten, welches durch Rotationsbeschichtung (1000 min™) mit einer 0,2 molaren Lésung
von ZnCl, und Sn(O'Bu)4 (Zn-Gehalt 70 mol%) in EtOH und anschlieBendem Aushérten bei
550°C fir 12 h beschichtet wurde. Die resultierende Schichtdicke betrug 35 nm.
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Abb. 4.36. Abhéngigkeit der elektrischen Eigenschaften von Zn,SnO,-Schichten von der
Formiertemperatur. Behandlung unter FG 80/20 fiir 1 h, Rotationsbeschichtung auf Borosilikatglas,
Lésung 0,2 mol/l ZnCl,/ Sn(O'Bu), in EtOH, Zn-Gehalt 70 mol%, Temperaturprogramm B
(Ts =550°C, ts = 12 h, rs = 5 K/min), Schichtdicke 35 nm.

Wihrend der spezifische Widerstand im Wesentlichen von der Anderung der
Ladungstragerdichte beeinflusst wird, &ndert sich die Ladungstragermobilitat im beobachteten
Temperaturbereich nur unwesentlich. Bemerkenswert ist die deutliche Zunahme der
Ladungstrager bei Erhohung der Formiertemperatur von 260 auf 300°C um eine
Zehnerpotenz auf 6,4 x 10'® cm™. Der spezifische Widerstand sinkt dementsprechend auf
0,36 Qcm.

Oberhalb einer bestimmten Prozesstemperatur kommt es, abhéngig vom behandelten
Schichtmaterial, zu einer Reduktion der oxidischen Verbindung teilweise zu den Elementen,
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die Proben verféarben sich hell- bis dunkelgrau. Im Falle des Zinkstannats konnte anhand von
Rontgenbeugungsuntersuchungen bis zu einer Temperatur von 350°C keine Anderung der
Kristallinitat festgestellt werden (Abb. 4.37). Uberschritt die Temperatur 400°C, waren eine
Intensitatsabnahme und eine Verbreiterung der Rontgenreflexe beobachtbar, was auf eine
Abnahme der KristallitgroRe und somit auf das Einsetzen einer Umwandlung schlief3en I&sst.
Nach einer Formiergasbehandlung oberhalb von 500°C konnte neben geringen Mengen ZnO
schliellich nur noch metallisches Zinn als Reaktionsprodukt der Reduktion nachgewiesen
werden. Wird die Behandlung unter Formiergas mit geringerem H,-Gehalt von 8% (statt
20%) durchgefuhrt, macht sich dies durch eine Verlangsamung der Reaktion und eine
entsprechende Verschiebung der Sn-Bildung um ca. 50°C bemerkbar. Die Ausscheidung von
Zn0O konnte im untersuchten Temperaturbereich in diesem Fall nicht beobachtet werden.
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Abb. 4.37. Einfluss der Formiertemperatur auf die kristallinen Anteile der Schichten. (a) XRD-
Spektren des Schichtmaterials (mit Untergrundkorrektur) nach Behandlung mit Formiergas 80/20 fir
1h bei den angegebenen Temperaturen. (b) KristallitgroBen (nach Scherrer) der beobachteten
kristallinen Phasen des Schichtmaterials in Abhéngigkeit der Formiertemperatur nach Behandlung
mit Formiergas 80/20 (geschlossene Symbole) bzw. 92/8 (offene Symbole) fur 1 h (log. Skalierung
nach y-Achsenunterbrechung, unb.: unbehandelte Schicht). Rotationsbeschichtung auf
Borosilikatglas, 0,4 mol/l ZnCl, / Sn(O'Bu), in EtOH, Zn-Gehalt 70 mol%, Temperaturprogramm B
(Ts =600°C, ts = 12 h, rs = 5 K/min), Schichtdicke vor der Behandlung 74 nm.

Die elektronenmikroskopische Betrachtung des nach einer Formiergasbehandlung bei
500°C resultierenden Schichtmaterials zeigt tropfenformige Kristallite von metallischem Zinn,
umgeben von irreguldaren ZnO-Partikeln (Abb. 4.38 (a)). So kann die mittels der
Scherrer-Gleichung ermittelte Sn-KristallitgroBe von 150 - 200 nm (Abb. 4.37 (b)) auch
anhand von REM-Aufnahmen bestatigt werden. Die im Vergleich zum Schmelzpunkt von
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Zinn (ca. 232°C [632]) relativ hohe Prozesstemperatur von 500°C fihrt zu einer
Ausscheidung von flissigem Metall, welches sich auf dem Substrat zu Tropfen
zusammenlagert, wahrend das verbleibende ZnO in den Zwischenrdumen segregiert und auch
bei hoheren Temperaturen (550°C) im Formiergasstrom stabil ist. Die chemische
Zusammensetzung der beiden Partikelarten konnte zusétzlich, wie in Abb. 4.38 (b) zu sehen
ist, durch EDX-Messungen bestatigt werden.

Die Aktivitat der Gaskomponente eines idealen Gasgemisches wird im Wesentlichen von
deren Molenbruch bestimmt. Eine Erhéhung des Gasflusses verkirzt zum einen die
Verweilzeit der Reaktivkomponente (ber der Probe, zum anderen steht innerhalb einer
bestimmten Zeit mehr Gas zur Verfligung. Da es sich bei einer Formiergasbehandlung diinner
Schichten gewisser Porositdt um einen diffusionskontrollierten Prozess handelt, sollte eine
Variation des Gasflusses Auswirkungen auf die elektrischen Eigenschaften haben.
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Abb. 4.38. REM-Aufsicht einer Zn,SnQ, - Schicht, (a) unbehandelt und (b) behandelt in Formiergas
80/20 bei 500°C wéhrend 1 h. Der vergroRerte Ausschnitt in (b) zeigt die Stellen 1 und 2 der unteren
EDX - Messungen in (c). (¢c) EDX - Spektren der unbehandelten Schicht aus (a) (oben) und der
Stellen 1 und 2 aus (b) mit Zuordnung der beobachteten Peaks zu den Elementen.

Es zeigt sich, dass die Dauer der Formiergasbehandlung fur Gasflisse tber 100 I/h bei
Uberschreitung einer gewissen Zeit keinen Einfluss auf den spezifischen Widerstand hat. Wie
Abb. 4.39 zeigt, erreicht der spezifische Widerstand bei einem Gasfluss von 100 bzw. 200 I/h
bereits nach einer Formierdauer von 1 h einen S&ttigungswert, wohingegen die Reaktion bei
einem Fluss von 50 I/h erst nach 8 h Formierdauer einen Gleichgewichtszustand erreicht.
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Abb. 4.39. Spezifischer Widerstand von Zn,SnO,-Schichten in Abhangigkeit des Formiergasflusses
und der Dauer der Formiergasbehandlung (FG 80/20) bei 300°C. Schichten analog zu Abb. 4.36.

4.2.4 Schichtcharakterisierung

Nach Ermittlung der optimalen Zusammensetzung der Beschichtungslésung und deren
Untersuchung im Hinblick auf die strukturelle bzw. kristallografische Entwicklung des
Schichtmaterials erfolgten weiterfiihrende Charakterisierungen, in deren Rahmen vor allem
die Ermittlung elektrischer Eigenschaften im Vordergrund stand. Daruber hinaus waren
aufgrund der intrinsischen Funktionsweise von TCO-Materialien optische und
morphologische Charakteristika von Interesse.

In den folgenden Kapiteln wird demgeméall zunédchst auf die morphologischen
Erscheinungen der Schichten eingegangen, um anschlieBend Ergebnisse von Hall-Messungen
vorzustellen. Abschlielend erfolgt die Zusammenfassung der Messungen im Rahmen der
optischen Charakterisierung der Schichten.

4.2.4.1 Morphologie

Zahlreiche Arbeiten im Bereich der Sol-Gel-basierenden Diinnschichten haben gezeigt, dass
die morphologische Charakteristik eines Schichtmaterials entscheidenden Einfluss auf die
makroskopischen Eigenschaften der Schicht hat [94,633]. Neben der Anordnung der
Kristallite innerhalb des Schichtmaterials Ubt die Dichte ebenso wie auch
oberflachenspezifische Groflen wie Rauigkeit einen maRgeblichen Einfluss auf
makroskopische physikalische GrofRen aus. Nahezu alle Phdnomene, die mit der
Kristallit-Morphologie einer Schicht korrelierbar sind (dazu z&hlt insbesondere die elektrische
Leitfahigkeit), sind letztendlich auf Korngrenzeneffekte zurlickzufuhren.
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Im Rahmen dieser Arbeit diente die Untersuchung der Morphologie des Schichtmaterials
auf der GroRenordnung der Kristallite, genauer eine Analyse von Querschnittspraparaten der
ausgeharteten Schichten, hauptsachlich dazu, KristallitgréRen mit Ergebnissen aus anderen
Messungen zu Kkorrelieren. Um darlber hinaus Proben unterschiedlicher chemischer
Zusammensetzung in spéteren elektrischen und optischen Messungen vergleichen zu kénnen,
war es wichtig, anhand dieser Untersuchungen Einflusse der Schichtmorphologie
weitestgehend ausschlieBen zu koénnen. Eine Optimierung der kristallinen Gestalt des
Schichtmaterials war dabei nebenséchlich.

Alle hier gezeigten Schichten waren rontgenamorph bzw. wiesen in XRD-Messungen
lediglich Zn,SnO, als kristalline Phase auf. Eventuell vorhandenes amorphes Material oder
gar kristalline Bereiche mit Anteilen unterhalb der Detektionsgrenze der verwandten
Rontgenbeugungsmethoden  sind  jedoch  nicht  auszuschlielen.  Abb. 4.40  zeigt
HTEM-Aufnahmen von Querschnittspraparaten zweier Proben, die unterschiedliche
Temperaturprogramme durchlaufen haben. So zeigen Zn,SnO,-Schichten, die bei 550°C fir
6 h gehartet wurden, eine granulare Anordnung der Kristallite (Abb.4.40 (a)), eine
Trocknung bei 600°C und anschlieBendes Sintern bei 800°C fir 16 h scheint hingegen zu
einem starken Zusammensintern der einzelnen Kristallite bzw. zur Ausbildung groéRerer
Kristallite zu fiihren (Abb. 4.40 (b)).

(@) (b)

Abb. 4.40. HTEM-Aufnahmen an  Querschnittspraparaten von  Zn,SnO,-Schichten, die
unterschiedliche Temperaturbehandlungen erfahren haben. (a) Temperaturprogramm B (Ts = 550°C,
ts =6 h, rs =5 K/min), (b) Temperaturprogramm D (Tt = 600°C, tr = 30 min, Ts =800°C, ts = 16 h,
rs=rr =5 K/min). Rotationsheschichtung auf (a) Borosilikat- bzw. (b) Kieselglas,
Beschichtungslésung 0,4 mol/l ZnCl, / Sn(O'Bu), in EtOH, Zn-Gehalt 70 mol%. Profilometrisch
bestimmte Schichtdicken betragen (72 + 3) nm.

Wéhrend es sich bei den anhand von XRD-Messungen ermittelten mittleren
KristallitgroBen im eigentlichen Sinne lediglich um kohé&rent streuende Domanen handelt,
ergeben sich die unterschiedlichen Bildkontraste in der Elektronenmikroskopie sowohl aus
den Unterschieden der mittleren Ordnungszahlen der Elemente eines Volumenelementes
(Massendickenkontrast) als auch aus dem durch elastische Streuprozesse hervorgerufenen
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Beugungs- bzw. Phasenkontrast kristalliner Bereiche variierender Orientierung (s. auch
Kap. 3.2.2.4, S. 91).

Trotz dieser Unterschiede sind in den HTEM-Aufnahmen Bereiche &hnlichen
Helligkeitsumfangs vorzufinden, welche sich mit Ergebnissen von
Rontgenbeugungsuntersuchungen in Einklang bringen lassen. Die in Abb. 4.40 (a) gezeigte
Schicht weist gemalR XRD-Analysen eine mittlere KristallitgroRe von 7 nm auf (s. Abb. 4.34),
die TEM-Aufnahme zeigt im Phasenkontrast Strukturen mit einem mittleren Durchmesser
von 5 bis 10 nm. Eine hohere Sintertemperatur und eine langere Sinterzeit fiihren bei der
vorliegenden Schichtdicke zu Scherrer-KristallitgroRen von ca. 30 nm (s. Abb. 4.35), und
auch dieses Ergebnis stimmt mit Beobachtungen von TEM-Untersuchungen in Abb. 4.40 (b)
uberein.

Ein Vergleich der Querschnittspraparat-Abbildungen mit denen der mittels AFM
analysierten Probenoberflache verdeutlicht die verdnderte Topologie bei Erhohung der
Sintertemperatur. Abb. 4.41 zeigt AFM-Aufnahmen der bereits in Abb. 4.40 abgebildeten
Schichten. Wahrend wenig Kkristalline Schichten (Abb. 4.41 (a)) aufgrund der geringen
KristallitgroRe einen Mittenrauwert von 0,67 nm aufweisen (R;=6,8 nm), sind bei der bei
800°C gehérteten Zn,SnO,4-Schicht groRere Strukturen zu beobachten, welche sich bereits in
HTEM-Aufnahmen abzeichneten (Abb. 4.40 (b)). Die relativ groRe Oberflachenrauigkeit von
3,4nm (R;=18,7nm) ist eine Folge der relativ zur Schichtdicke grofRen Kristallite von
30,2nm. Anhand der AFM-Aufnahmen wird deutlich, dass Kiristallite von
Scherrer-KristallitgroBe zu groReren Kornern aggregieren, und Strukturen mit einem
charakteristischen Durchmesser von ca. 50 bis 100 nm zeigen. Durch eine Aushértung von
Schichten auf Kieselglas bei 550°C konnte ein Einfluss des Substratmaterials auf den hier
beobachteten Unterschied der Oberflachengestalt ausgeschlossen werden.

Die Entwicklung des Mittenrauwertes der Schichtoberflaichen bei Erhéhung der
Sintertemperatur zeigt einen kontinuierlichen Anstieg, wobei die Kurve fur Temperaturen ab
800°C in einen Séttigungsbereich Ubergeht (Abb. 4.42). Im Rahmen der Untersuchungen
konnte kein Einfluss des Substratmaterials auf die Oberflachenmorphologie von Schichten
mit einer Dicke von ca. 70 nm festgestellt werden, und auch ohne eine Vortrocknung bei
600°C werden flr hohe Sintertemperaturen ahnliche Rauwerte erhalten.

Arbeiten von Schuler et al. [94,634] flihrten, in Anlehnung an Arbeiten tber physikalisch
abgeschiedene Schichten, zu der Entwicklung eines Strukturzonenmodells  flr
Sol-Gel-Schichten. Wie bereits erwahnt, erfolgte im Rahmen der vorliegenden Arbeit keine
Optimierung der kristallinen Morphologie der hergestellten Schichtmaterialien. Die
hergestellten Mehrfach-Schichtsysteme zeigten typischerweise, wie in Abb. 4.43 abgebildet,
bei separater Ausheizung der Einzelschichten eine kornige Lagenstruktur, welche nach
Schuler verminderte elektrische Eigenschaften zur Folge haben.
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Abb. 4.41. AFM-Aufnahmen von Zn,SnOy-Schichten, die unterschiedliche Temperaturbehandlungen
erfahren haben. (a) Temperaturprogramm B (Ts=550°C, ts=6h, rs=5K/min), (b)
Temperaturprogramm D (Tt =600°C, ty=30min, Ts=800°C, ts=12h, rs=rr=>5K/min).
Rotationsbeschichtung auf (a) Borosilikat- bzw. (b) Kieselglas, Beschichtungslésung 0,4 mol/l
ZnCl, / Sn(O'Bu), in EtOH, Zn-Gehalt 70 mol%. Profilometrisch bestimmte Schichtdicken betragen
(72 £ 3) nm.
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Abb. 4.42. Mittlerer Rauwert R, von Zn,SnO,4-Schichten in Abhédngigkeit der Sintertemperatur Ts.
Neben den Ergebnissen der Profilometer-Messungen sind zwei Werte aus AFM- bzw.
XRR-Messungen angegeben. Rotationsbeschichtung auf Borosilikat- (Ts < 600°C) bzw. Kieselglas,
Beschichtungslésung 0,4 mol/l ZnCl, / Sn(O'Bu), in EtOH, Zn-Gehalt 70 mol%. Fiir Ts< 600°C:
Temperaturprogramm B (Ts wie angegeben, ts=12h, rs=5K/min), fiur Tg>700°C:
Temperaturprogramm D (Tt =600°C, tr = 30 min, Ts wie angegeben, ts =12 h, rs = rr =5 K/min).
Die Schichtdicken betragen (72 + 6) nm.

Abb. 4.43. HTEM-Aufnahme einer Zn,SnO,-Dreifachschicht. Rotationsbeschichtung auf
Borosilikatglas (1000 U/min), Beschichtungslésung 0,4 mol/l ZnCl, / Sn(O'Bu), in EtOH, Zn-Gehalt
70 mol%, je Schicht Temperaturprogramm B (Ts=550°C, ts=8h, rs=5K/min). Die
profilometrisch bestimmte Schichtdicke betragt (204 + 5) nm.

Die aus elektronenmikroskopischen und oberflachensensitiven Untersuchungen
gewonnenen Erkenntnisse beztglich der allgemeinen Schichtmorphologie konnten mit Hilfe
von Rontgenreflektometrie-Messungen ergénzt bzw. bestatigt werden. Die in Abb. 4.44
gezeigten Ergebnisse von Rontgenreflektometrie-Messungen an  Zn,SnO4-Schichten
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verdeutlichen den Einfluss unterschiedlicher Temperaturbehandlungen auf die Morphologie
des Schichtmaterials. Wahrend Schichten, die bei 600°C ausgehartet wurden, einen
homogenen Intensitatsabfall der reflektierten Rontgenstrahlung Uber den registrierten
Winkelbereich zeigen (Probe A und B), ist bei der bei 800°C gesinterten Schicht (Probe C)
eine Uberlagerung mehrerer Oszillationen zu erkennen, was auf Inhomogenitaten beziiglich
der Rauigkeit bzw. Dichte des Schichtmaterials schlieen lasst (s. Abb. 3.9, S. 96). Die
zusétzlich in Abb. 4.44 (b) gezeigten HTEM-Aufnahmen von Querschnittspréparaten der
gemessenen Schichten verdeutlichen die mit steigender Sinterzeit bzw. -temperatur
zunehmende KristallitgroRe.

Die bei allen drei Proben vergleichbare Lage des Glanzwinkels lasst darauf schlieRen,
dass die Dichte der Schichtmaterialien ahnliche GrofRenordnungen aufweist, wahrend die
ahnlichen Oszillationsabstande auf gleichartige Schichtdicken hinweisen.

(a) I N ()

e \lessung
—— Simulation

Probe A
T t

S S

600°C 2h

I Probe B
[ 600°C 8h

Intensitat

Probe C
800°C 2h

02 04 06 08 10 12 14 16

0/°

Abb. 4.44. (a) Ergebnisse von Rontgenreflektometrie-Messungen und simulierte Spektren von
Zn,Sn0O,4-Schichten, welche unterschiedliche Temperaturbehandlungen erfahren haben (s. Abb.). Die
Ergebnisse der Simulation sind in Tab. 4.2 exemplarisch fir die Probe B angegeben, Tab. 4.3 fasst
alle Ergebnisse der hier gezeigten Schichten zusammen. (b) HTEM-Aufnahmen der vermessenen
Schichten. Beschichtungslésung 0,4 mol/l ZnCl, / Sn(O'Bu), in EtOH, Zn-Gehalt 70 mol%. Fir
Ts <600°C: Temperaturprogramm B (Ts und ts wie angegeben, rs =5 K/min), fiir Ts=800°C:
Temperaturprogramm D (T1 = 600°C, ty = 30 min, Ts und ts wie angegeben, rs = rr =5 K/min). Die
profilometrisch bestimmten Schichtdicken betragen unter Berlicksichtigung der Standardabweichung
zwischen 69 und 75 nm.

Um eine zufrieden stellende Ubereinstimmung zwischen den gemessenen XRR-Kurven
und deren Simulationen zu erreichen, war es selbst bei Einfachschichten notwendig, den
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Anpassungskurven Mehrfachschicht-Modelle zu Grunde zu legen. Als Beispiel soll hier
anhand der Probe B aus Abb. 4.44 die Ermittlung der aus den Reflektometriemessungen und
deren Simulation erhaltenen wichtigsten Parameter dargelegt werden, einen Uberblick gibt
Tab.4.2. Wie aus der Tabelle ersichtlich ist, basiert die in Abb.4.44 gezeigte
Simulationskurve der Probe B auf einem Dreifachschichtsystem, wobei die oberste Schicht
von 4 nm Dicke eine relative Dichte von nahezu 100% aufweist, die mit zunehmender
Schichttiefe schliellich auf 70% des theoretischen Wertes abfallt. Sowohl die profilometrisch
bestimmte Schichtdicke von 73 nm, als auch der mittels AFM-Messungen festgestellte
Mittenrauwert des untersuchten Schichtsystems von <1 nm ist mit den hier gefundenen
Werten vergleichbar.

Tab. 4.2. Ergebnisse der Anpassungskurve zu Probe B aus Abb. 4.44. XRD-Messungen zu Folge handelt es sich
um phasenreines Zn,SnO, (theor. Dichte: 6,43 g/cm®). Die profilometrisch bestimmte Schichtdicke betragt
(73 £1,8) nm.

Schicht © Dicke / nm Dichte / g/cm? Rel. Dichte / % Rauigkeit / nm
Zn,Sn0, 4 6,4 99,5 1,0
Zn,Sno, 42 1 4,7 473 731 736 1,2
Zn,Sn0, 25 4,5 70,0 6,2
Borosilikatglas 2,2 1,1

®: Die Auflistung der aufgefiihrten Schichten erfolgt von oben nach unten in der Richtung Schicht-Substrat.

Eine Zusammenfassung der XRR-Ergebnisse der hier untersuchten drei Proben gibt
Tab. 4.3. Dabei ist neben der durchschnittlichen Dichte lediglich die Summe der fur die
Simulation notwendigen Einzelschichtdicken aufgefiihrt. Auffallend ist, dass die Uber die
Schichtdicke gemittelte relative Dichte nahezu unabhdngig von der Sinterzeit
bzw. -temperatur ist, fir hohe Temperaturen gar abzufallen scheint. Da isothermische
Sinterbedingungen, wie in Kap. 4.2.3.4 gezeigt, das Kristallwachstum férdern, massen fur die
Proben A und B gegenldufige Prozesse fir die Konstanz der ermittelten Dichte verantwortlich
sein. Anhand von HTEM-Aufnahmen der Abb. 4.44 (b) ist fir die genannten Proben ein
Kristallwachstum ersichtlich, und nach dem Modell der dichtesten Kugelpackung sollte eine
Schicht mit geringerer Dichte resultieren. Andererseits koénnen ein zunehmendes
Zusammensintern der Kristallite und ein Ausheilen von Poren einer Abnahme der Dichte
entgegenwirken.

Ein durch hohe Temperaturen erzwungenes Kristallwachstum liefert zwar fiir das hier
untersuchte System die groRten Kristallite, kann im ungunstigsten Fall jedoch zu
Schichtmaterial geringerer Dichte bzw. hoherer Porositat fiihren.
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Tab. 4.3. Anpassungs-Parameter der simulierten Reflektometriekurven von Messungen aus Abb. 4.44. Alle hier
untersuchten Proben wiesen laut XRD-Untersuchungen phasenreines Zn,SnO, auf (theor. Dichte: 6,43 g/cm?).

Probe aus Abb. 4.44 Dicke © / nm Dicke (profil.) / nm Rel. Dichte © / %
A 72 73+£0,8 71,5
B 71 73+18 71,5
C 75 72+3 68,4

®: Mittelwert Uber das fur die Simulation benétigte Gesamtschichtsystem (s. Tab. 4.2 flir Probe B).

4.2.4.2 Flektrische Charakteristik

Die Untersuchung der Schichten hinsichtlich ihrer elektrischen Eigenschaften erfolgte mit
Hilfe von Hall-Messungen in der Van-der-Pauw-Geometrie. Die zu messenden Proben
wurden aus Lésungen von ZnCl, und Sn(O'Bu)s in EtOH mit variierendem Zn-Gehalt
hergestellt und nach vollendeter Aushédrtung entsprechend den Anforderungen der
Messanordnung zugeschnitten. Im Anschluss an eine Nachbehandlung unter Formiergas
erfolgte die Kontaktierung der zu messenden Schicht. Eine Anderung der Schichtdicke bei
den hier untersuchten Proben wurde lediglich durch eine Variation des Gesamtmetallgehalts
der Beschichtungslosungen realisiert. Parameter wie die maximale Drehzahl wéhrend der
Rotationsbeschichtung wurden konstant gehalten.

Zunachst war es wichtig, die optimale chemische Zusammensetzung des
Schichtmaterials im Hinblick auf elektrische Eigenschaften wie spezifischer Widerstand,
Mobilitdt und Konzentration der Ladungstrager zu ermitteln, um dann fir die ausgewéhlten
Zusammensetzungen eine Optimierung der Schichtausbildung durchfihren zu kdnnen.
Abb. 4.45 zeigt den Verlauf der elektrischen Eigenschaften in Abhangigkeit des Zn-Gehalts
der Beschichtungslosungen uber den gesamten Bereich des bindren Phasensystems
SnO, - ZnO. Die Schichten wurden aus einer 0,2 molaren Lésung von ZnCl, und Sn(O'Bu),
in EtOH hergestellt und bei 600°C wahrend 12 h gesintert, was, nach anschlieBender
Formiergasbehandlung bei 300°C, zu Schichtdicken zwischen 35 und 45 nm fiihrte. Der
beobachtete spezifische Widerstand erstreckt sich Uber beinahe drei Dekaden, wobei die
spezifischen Widerstdnde von Schichten der bindren Randverbindungen mit 10,4 (SnO;) bzw.
28,2 Qcm (ZnO) im oberen Drittel des Wertebereichs anzusiedeln sind und somit nur bedingt
von elektrischer Leitfahigkeit dieser Schichten gesprochen werden kann. Bewegt man sich in
Abb. 4.45 von links nach rechts so fallt auf, dass, ausgehend von SnO, bzw. 0% Zn, der spez.
Widerstand bis zu einem Zn-Gehalt von 40 mol% zunéchst ansteigt. Dieser Anstieg ist
einerseits auf einen Abfall der Ladungstragermobilitit von 0,94 auf 0,083 cm?/Vs
zuriickzufiihren, andererseits fallt auch die Konzentration der Ladungstrager von 1 x 10*" auf
2 x 10" cm™ ab. Ein Vergleich mit den bei den entsprechenden Zn-Gehalten beobachteten
Phasen gemal Abb. 4.23 verdeutlicht die beobachteten Kurvenverlaufe elektrischer Parameter.
So sind bis zu einem Zn-Gehalt von 50 mol% fir bei 600°C gesinterten Schichten Reflexe
von SnO, sichtbar, bei steigendem Zn-Gehalt ist ein Ubergang zu réntgenamorphem
Schichtmaterial zu beobachten. Hall-Messungen zufolge wird dieser strukturelle Ubergang
von einer drastischen Abnahme des spez. Widerstandes in Verbindung mit einer Zunahme
sowohl der Mobilitat als auch der Konzentration der Ladungstrager eingeleitet, um fir
Schichten mit 60 mol% Zn bei réntgenamorpher Erscheinung einen minimalen spez.
Widerstand von 0,1 Qcm zu liefern.
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Abb. 4.45. Elektrische Eigenschaften von Schichten im System ZnO - SnO, in Abhangigkeit vom
Zn-Gehalt der Beschichtungsldsungen (beziiglich der vorliegenden Phasen bei den entsprechenden
Zn-Gehalten s. schraffierte Flachen bzw. Abb. 4.23). Rotationsbeschichtung auf Borosilikatglas,
0,2 mol/l ZnCl, / Sn(O'Bu), in EtOH, Temperaturprogramm B (Ts = 600°C, ts = 12 h, rs = 5 K/min),
Formiergasbehandlung (FG 80/20) bei 300°C fiir 1 h. Die Schichtdicken betragen zwischen 35 und

45 nm.

Steigt der Zn-Gehalt weiter an, zeigen sich ab 65 mol% erste Reflexe von Zn,Sn0O,,
wobei der Widerstand auf 11,8 Qcm ansteigt. Bei Erreichen des Maximums der
Zinkstannat-KristallitgroRe fur einen Zn-Gehalt von 70 mol% (s. Abb. 4.24) zeigt auch der
Verlauf des spez. Widerstandes mit 0,42 Qcm ein zweites Minimum. Ladungstragermobilitat
und -konzentration zeigen einen nahezu spiegelbildlichen Verlauf (u=7,8 cm%/Vs,
N=1,2x10® cm™). Eine Abnahme der Kristallinitat bzw. der Ubergang zu ZnO fiihrt
wiederum zu einer Verschlechterung der elektrischen Eigenschaften.
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Die wichtigste Erkenntnis aus diesen Messungen ist ein minimaler spezifischer
Widerstand fiir amorphe Schichten, welcher auch in anderen Arbeiten Uber das System
ZnO - SnO, beobachtet werden konnte [378,635].

Der Einfluss der Kristallinitdt auf die elektrischen Eigenschaften der Schichten wird
insbesondere dann deutlich, wenn die Aufnahme der elektrischen Parameter in Abhangigkeit
von der Sinterzeit, also wéhrend des Kristallisationsvorgangs einer bestimmten Phase erfolgt.
Diese Experimente wurden fur Schichten mit einem konstanten Zn-Gehalt von 70 mol% fur
unterschiedliche Sintertemperaturen durchgefiihrt und ergab die in Abb. 4.46 gezeigten
Verléufe fir den spezifischen Widerstand, die Ladungstragermobilitat und -konzentration.

Unabhangig von der Hohe der Sintertemperatur liegt der minimal erreichbare spez.
Widerstand zwischen 0,33 und 0,37 Qcm, die Mobilitdt bzw. Konzentration der
Ladungstrager bei 8 cm?/V/s bzw. 2 bis 3 x 10'® cm™. Eine zur Kristallisation notwendige
minimale Sintertemperatur von 550°C erfordert, wie bereits in Abb. 4.34 gezeigt, lange
Sinterzeiten Uber 5h. Demgemall zeigen die elektrischen Eigenschaften von bei 550°C
behandelten Schichten erst fiir Sinterzeiten langer als 7 h eine drastische Verbesserung, der
spez. Widerstand sinkt von 11 Qcm (6 h) auf 0,4 Qcm (8 h), um anschlieRend ab 12 h wieder
stark anzusteigen. Ladungstragermobilitdt und -konzentration zeigen einen entsprechend
spiegelbildlichen Verlauf. Eine Erhéhung der Sintertemperatur von 550 auf 600°C fihrt zu
einer deutlichen Verkiirzung der Zeit bis zur Kristallisation der Zn,SnOs-Phase von 5 h auf
30 min. Entsprechend zeigt sich im Verlauf des spezifischen Widerstands eine sehr viel
frihere Absenkung, um bereits nach 3 h ein Minimum von 0,37 Qcm zu erreichen. Ein
erneuter Anstieg des spez. Widerstandes erfolgt analog zu 550°C ab einer Sinterzeit von 12 h.

Wird die Sintertemperatur, nach vorangegangener Trocknung bei 600°C wahrend 30 min,
auf 800°C erhoht, liegt nach Abb. 4.35 bereits nach einer Sinterzeit von 5 min Zn,SnO4 mit
einer durchschnittlichen KristallitgroBe von 20,4 nm vor. Dieser Umstand dufRert sich in
einem um den Faktor 10 geringeren spez. Widerstand im Vergleich zu Schichten, die bei
600°C Uber die gleiche Zeit gesintert wurden. Der Abfall bis zu einem minimalen spez.
Widerstand von 0,33 Qcm verlauft hier flacher, steigt jedoch bereits nach 3 h wieder an.
Ladungstragermobilitat und -konzentration zeigen auch hier einen gegenléufigen Trend. Der
bereits nach einer Sinterzeit von 8h erreichte spez. Widerstand betragt 19,5 Qcm,
Widerstande bei langeren Sinterzeiten liegen aulRerhalb des Messbereichs (> 20 Qcm).

Wihrend die Ladungstrdgermobilitdt von bei 550°C gesinterten Schichten unabhangig
von der Sinterzeit stets unterhalb des Maximalwerts von 8 cm?/Vs der bei hoéheren
Temperaturen behandelten Schichten bleibt, verhélt sich die Konzentration der Ladungstréager
gerade umgekehrt: Diese erreicht fur 550°C-Schichten ein Maximum.
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Abb. 4.46. Einfluss der Sinterzeit auf die elektrischen Eigenschaften von Zn,SnO4-Schichten fiir
unterschiedliche Sintertemperaturen. tc(550) bzw. t(600) geben Sinterzeiten bei 550 bzw. 600°C an,
ab welchen erste Anzeichen kristallinen Zn,SnO, in XRD-Messungen beobachtet wurden.
Rotationsbeschichtung auf Borosilikat- (Ts=550 und 600°C) bzw. Kieselglas (Ts=800°C),
Beschichtungslésung  0,2mol/l  ZnCl,/Sn(O'Bu), in  EtOH,  Zn-Gehalt 70 mol%,
Temperaturprogramm B (Ts=550 bzw. 600°C, ts wie angegeben, rs=5K/min) bzw.
Temperaturprogramm D (Tt = 600°C, tr = 30 min, Ts = 800°C, ts wie angegeben, rs = rr =5 K/min),
Formiergasbehandlung (FG 80/20) bei 300°C fiir 1 h. Schichtdicken zwischen 33 und 39 nm.

Der hier beobachtete Einfluss der Sinterzeit auf elektrische Eigenschaften ist auf zwei
unterschiedliche Vorgange zuriickzufilhren. Wahrend die zu Beginn erfolgende Anderung
zundchst eine Folge der Phasenumwandlung von amorphem Schichtmaterial ist und bis zum
Erreichen der bei der entsprechenden Temperatur maximal méglichen Kristallinitat anhalt (s.
Abb. 4.34, S. 144 bzw. Abb.4.35, S.145), ist der Anstieg des Widerstands bei hohen
Sinterzeiten auf eine Reaktion des kristallinen Schichtmaterials mit der umgebenden
Atmosphire bzw. auf Segregationseffekte zuriickzufiihren. Eine kristallografische Anderung
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konnte mittels XRD nicht festgestellt werden. Der beobachtete drastische Rickgang der
Ladungstragermobilitat 1asst auf eine erhohte Korngrenzenstreuung schliefen [80]
(s. Kap.2.1.1.3, S.13), wobei an Korngrenzen adsorbierter Sauerstoff und deren
Reaktionsprodukt mit Schichtmaterial als Storstellen fungiert und fir einen Anstieg der
Potentialbarriere und somit fir die Stérung des Ladungstragertransports verantwortlich ist
[413,636].

Gleichen Einfluss auf den Ladungstragertransport hatte auBerdem eine bereits in den
Kap. 4.2.3.3 und 4.2.3.4 (S. 135 und 141) erwadhnte Segregation von in der Hauptphase
(Zn,Sn0O4) unléslichen Bestandteilen. Aufgrund des geringen Volumenanteils wéren diese
mittels Rontgenbeugung nicht detektierbar, mittels HTEM-Untersuchungen einzelner Proben
konnte dieses Problem nicht eindeutig geklart werden.

Wahrend sich bisherige elektrische Schichtcharakterisierungen auf das gesamte VVolumen
des Schichtmaterials bezogen, erlaubt die Messung der Austrittsarbeit von Schichten
Einblicke in Vorgénge auf der Schichtoberfliche bzw. oberflachennahen Bereichen. Wie
bereits in Kap. 3.2.3.2 (S. 99) erwahnt, erfolgt bei der Messung der Austrittsarbeit mittels der
Kelvinmethode eine arithmetische Mittelung Uber den erfassten Schichtbereich. Um die
statistische Verl&sslichkeit der Messwerte zu erhdhen, wurden die Austrittsarbeiten der
Proben Uber eine Flache von 17,6 x 17,6 mm? gemittelt. In Abb. 4.47 ist das Ergebnis eines
Oberflachenscans nach der Kelvinmethode fiir eine Zn,SnO4-Probe dargestellt, die vor der
Formiergasbehandlung bei 600°C wéhrend 12 h ausgeheizt wurde, also gemal Abb. 4.45
einen spezifischen Widerstand von 0,42 Qcm aufweist. Die gemessene Austrittsarbeit der hier
gezeigten Schicht betragt 5,02 eV mit einer mittleren Abweichung von lediglich 0,04 eV,
wobei die Mehrzahl der Messungen eine geringere Abweichung vom Mittelwert aufwies.
Eine hohe morphologische Homogenitét der Schichtoberflache wurde bereits in Ergebnissen
von AFM-Messungen beobachtet (Abb. 4.41 (a), S.152). Anhand von den in Abb. 4.47
gezeigten Ergebnissen scheint auch eine hohe chemische und kristallografische Homogenitét
der Schichtoberflache ber einen sehr viel grélReren Bereich vorzuliegen.

Die kontinuierliche Variation der chemischen Zusammensetzung des Schichtmaterials
zeigte einen groRen Einfluss auf die elektrischen Eigenschaften wie spezifischer Widerstand,
Ladungstragermobilitat und -dichte. Abb. 4.48 zeigt die Abh&ngigkeit der Austrittsarbeit von
dem Zn-Gehalt der Beschichtungslésungen fir Schichten nach unterschiedlicher
Sintertemperatur, wobei  zusédtzlich die in  Abb.4.45 gezeigte Kurve der
Ladungstragerkonzentration abgebildet ist. Generell fihrt ein Aushédrten bei 550°C im
Vergleich zu 600°C zu geringeren Werten der Austrittsarbeit, die Kurvenverlaufe sind jedoch
weitestgehend parallel. Eine reduzierte Ladungstragerdichte kann lokal begrenzt im Bereich
der Schichtoberflache vorliegen, beispielsweise dann, wenn nach einem Energieeintrag der
O-Gehalt der Oberflache ansteigt, die Leitfahigkeit an der Oberflache also abnimmt [643,644].
Eine Oberflachenbehandlung, beispielsweise realisiert durch die Zufuhrung thermischer
Energie in definierter Atmosphare oder durch eine Plasmabehandlung, kann zum einen die
adsorbierte Schicht auf der Probenoberflache modifizieren, zum anderen zu einer
kristallografischen Verénderung des Materials fuhren. Speziell im Falle von oxidischen
Halbleitern wird eine Verénderung der Austrittsarbeit oft mit einer Veranderung des
Sauerstoffgehalts in oberflachennahen Bereichen der Schicht erkléart [637,638]. So konnte
beispielsweise flr SnO,-Schichten ein groRer Einfluss der Ladungstrdgerkonzentration in
Oberflachennahe, deren Variation durch Behandlung der Schichten in unterschiedlichen
Atmosphéren realisiert wurde, auf die Austrittsarbeit beobachtet werden [639].
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Abb. 4.47. Scan der Oberflache einer Zn,SnO4-Schicht mittels der Kelvinmethode (resultierende
Austrittsarbeit (5,02 £ 0,04) eV).  Rotationsbeschichtung  auf  Borosilikatglas, 0,2 mol/l
ZnCl, / Sn(O'Bu), in EtOH, Zn-Gehalt 70 mol%, Temperaturprogramm B (Ts=600°C, ts=12 h,
rs =5 K/min), Formiergasbehandlung (FG 80/20) bei 300°C fur 1h. Die Schichtdicke betragt
(39 + 0,8) nm, sonstige elektrische Eigenschaften s. Abb. 4.45.

Weiteren Einfluss auf die Hohe der Austrittsarbeit haben der Grad der Kristallinitat und
der Gehalt an Verunreinigungen des Schichtmaterials. In dem hier beobachteten Fall sind
beide Faktoren fur eine Erh6hung der Austrittsarbeit von Relevanz, da die KristallitgroRe
geméal Abb. 4.34 (a) stark von der Hohe der Sintertemperatur abhangig ist und sich auch der
Restkohlenstoffgehalt gemaR XPS mit steigender Sintertemperatur von durchschnittlich
3,5 mol% bei 550°C auf ca. 1 mol% bei 600°C verringert. Auch diesbeztglich konnte flr
ITO-Schichten ein d&hnliches Verhalten beobachtet werden: Diese zeigten nach
IR-Bestrahlung bei 400°C einen héheren Grad an Kristallinitdt und eine hdhere Austrittsarbeit,
was mit stabileren Bindungen der Kiristallite begrindet wird [640]. Organische
Verunreinigungen fuhren im Allgemeinen zu einer Erniedrigung der Austrittsarbeit [637].

Die Werte der Austrittsarbeit der Randkomponenten SnO, und ZnO nach Aushartung bei
600°C betragen 4,83 bzw. 5,03 eV. Ein Vergleich des Kurvenverlaufs der Austrittsarbeit der
Schichten, welche bei 600°C gesintert wurden, mit dem der Ladungstrégerdichte zeigt, dass
fur geringe Zn-Gehalte eine Zunahme von ¢ mit abnehmender N zu beobachten ist. Wird
die Zusammensetzung von 50 mol% Zn mit maximaler Ladungstragerdichte bzw. minimalem
spez. Widerstand erreicht, steigt die Austrittsarbeit jedoch kontinuierlich an, um schlielich
bei einem Zn-Gehalt von 70 mol% fir kristallines Zn,SnO, ein lokales Maximum von
5,02 eV und damit einen dem ZnO &hnlichen Wert zu erreichen. Die starke Variation der
Austrittsarbeit mit variierendem Zn-Gehalt macht deutlich, dass in diesem Fall die
Zusammensetzung des Schichtmaterials einen groReren Einfluss auf die elektrische Natur der
Oberflache ausubt als die Ladungstragerkonzentration. Da es sich bei der Messung der
Austrittsarbeit um eine hdchst oberflachensensitive Methode handelt, durch die selbst ein
Aufwachsen von Submonolagen registriert werden kann [641], liegt die Vermutung nahe,
dass das hier beobachtete lokale Maximum fir Schichten von Zn,SnO, auf den Umstand
zurlickzufuhren ist, dass die Oberflaichen von Zn,SnO,-Kristalliten aufgrund von
Segregationsvorgangen mit ZnO angereichert sind.
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Abb. 4.48. Austrittsarbeiten von Schichten im System ZnO - SnO, in Abhéangigkeit des Zn-Gehalts
der Beschichtungsldsungen, gemessen (ber eine Flache von 17,6 x 17,6 mm? Zusétzlich ist der
bereits in Abb. 4.45 gezeigte Verlauf der Ladungstradgerkonzentration N der Schichten aufgetragen.
Rotationsbeschichtung ~ auf  Borosilikatglas, 0,2mol/l ~ ZnCl,/Sn(O'Bu), in  EtOH,
Temperaturprogramm B (Ts und ts wie angegeben, rs =5 K/min), Formiergasbehandlung (FG 80/20,
100 I/h) bei 300°C fiir 1 h. Die Schichtdicken betragen zwischen 35 und 45 nm.

Der Einfluss der chemischen Zusammensetzung auf die Austrittsarbeit ist nach Minami
et al. vor allem auf die Anderung der Ladungstragerdichte zuriickzufithren [300], dariiber
hinaus bestétigten Untersuchungen, dass die GrélRenordnung des Effekts der Ladungstrennung
an der Oberflache, und damit die Austrittsarbeit, nach einer Adsorption von Teilchen unter
Ausbildung von Dipolen sowohl vom Adsorbatatom selbst als auch von dem
Adsorptionsplatz, also der chemischen Umgebung, beeinflusst wird [150].

Der Einfluss einer Anderung der Ladungstragerkonzentration auf die Austrittsarbeit
konnte nach unterschiedlichen Formierbedingungen von Schichten einer Probe beobachtet
werden. Wie in Abb.4.49 zu sehen ist, konnte durch eine Variation der Dauer der
Formiergasbehandlung die Ladungstragerkonzentration der Schichten beeinflusst werden. Die
Auswirkung dieses Effektes wurde bereits in Abb. 4.39 anhand des spezifischen Widerstands
gezeigt, wobei dessen Abnahme im Laufe der Formiergasbehandlung also hauptséchlich auf
die Zunahme der Ladungstragerdichte zurtickzufiihren ist. Beziglich des hier beobachteten
Verhaltens von Zn,SnO4-Schichten einer abnehmenden Austrittsarbeit mit steigender
Ladungstragerdichte finden sich zahlreiche Beispiele. So wurde bereits flir SnO,-Schichten,
die nach einem Pyrosol-Prozess hergestellt wurden, ein Anstieg der Austrittsarbeit (und
Elektronenaffinitdt) mit abnehmender Ladungstragerdichte beobachtet [642] und auch
gesputterte ITO-Schichten zeigen dieses Verhalten, welches auch fir andere Systeme
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gefunden wurde [300,643]. Eine weiterfuhrende Diskussion dieses Befundes erfolgt in
Kap. 5.2.4 (S. 260).
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Abb. 4.49. Austrittsarbeiten und Ladungstragerdichten N von Zn,SnO,4-Schichten in Abhangigkeit
der Dauer der Formiergasbehandlung bei 300°C, gemessen Uber eine Flache von 17,6 x 17,6 mm>.
Rotationsbeschichtung auf Borosilikatglas, 0,2 mol/l ZnCl, / Sn(O'Bu), in EtOH, Zn-Gehalt 70 mol%,
Temperaturprogramm B (Ts=550°C, ts=12h, rs =5 K/min), Formiergasbehandlung (FG 80/20,
50 I/h) bei 300°C fiir die angegebenen Zeiten. Die Schichtdicken betragen (38 + 0,8) nm.

4.2.4.3 Optische Charakteristik

Anhand der in Kap. 4.3.4.2 gewonnenen Erkenntnisse uber die elektrischen Eigenschaften
von Schichten im System ZnO - SnO, und der in den Kap. 2.1.2.1 (S. 24) und 2.1.3 (S. 30)
erfolgten Ausfiihrungen bezuglich der Zusammenhénge elektrischer und optischer
Eigenschaften ist davon auszugehen, dass die hier untersuchten Schichten bis weit in den
infraroten Bereich transparent sind. Dies wurde bereits in Abb. 2.10 (b) (S. 31) anhand
simulierter  optischer  Eigenschaften mittels des Drude-Modells fir  geringe
Ladungstragerkonzentrationen < 5 x 10*° cm™ gezeigt.

Erste Untersuchungen zeigten, dass eine Formiergasbehandlung der Schichten keinen
Einfluss auf deren optische Charakteristik im Wellenlangenbereich von 400 bis 3000 nm
ausubt, im Bereich der Bandkante jedoch Auswirkung auf die Lage der Absorptionskante
zeigt (s. Abb.4.53, S.167). Abb.4.50 zeigt Ergebnisse von Transmissions- und
Reflexionsmessungen an Schichten im System ZnO-SnO, fir Zn-Gehalte der
Beschichtungslésungen von 20, 70 und 90 mol%, welche bei 600°C fir 12 h gesintert und bei
300°C fir 24 h unter Formiergas behandelt wurden. Die Aufnahme der hier gezeigten
Spektren erfolgte gegen Luft als Referenz, diese zeigen demgemall Charakteristika des
Substratmaterials (Kieselglas), dessen Transmissionsspektrum ebenfalls in der Abbildung
aufgetragen ist. Wahrend die Transmission der beschichteten Substrate je nach
Schichtzusammensetzung im untersuchten Wellenldngenbereich zwischen 80 und 90%
betragt und somit nahe dem des unbeschichteten Substrates (92 - 93%) liegt, bleibt die



Kapitel 4 Ergebnisse 164

Reflexion aller drei Proben unter 20% und die aus den beiden Grélien berechnete Absorption
ist vernachlassigbar. Aufgrund der fiir Zn,SnO,4-Schichten (Zn-Gehalt 70 mol%) erzielten
Ladungstragerkonzentration von lediglich 2 - 3 x 10'® cm™ sind im Wellenlangenbereich bis
3000 nm keine Anzeichen eines Anstiegs der Reflexion zu beobachten, die
Plasmawellenlédnge liegt nach GI. (2.32) (Kap. 2.1.2.1, S. 26) im langwelligen IR-Bereich
(Ao > 15 um), welcher hier nicht weiter untersucht wurde.

Fur amorphe Schichten mit einem Zn-Gehalt von 50 mol% wurde zwar eine im
Vergleich zu Zn,SnO,-Schichten hohere Ladungstragerkonzentration von 8 x 10 cm™
erreicht, die Spektren zeigten jedoch fir Wellenldngen < 3000 nm einen den Spektren in
Abb. 4.50 analogen Verlauf.
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Abb. 4.50. Transmissions- und Reflexionsspektren von Schichten im System ZnO - SnO, auf
Kieselglas. Rotationsbeschichtung, 0,2 mol/l ZnCl,/ Sn(O'Bu), in EtOH, Temperaturprogramm B
(Ts =600°C, ts =12 h, rs =5 K/min), Nachbehandlung in Formiergasatmosphéare (FG80/20, 300°C,
24 h). Die Schichtdicken betragen zwischen 35 und 45 nm.

Im Gegensatz zu der hohen Transparenz im nahen IR-Bereich fihrt die sprunghafte
Zunahme der Absorption von Strahlung im Energiebereich der Bandliicke des
Schichtmaterials zu einer abrupten Abnahme der Transmission fir Wellenldngen < 350 nm.
Anhand der Transmissions- und Reflexionsspektren aus Abb.4.50 wurde der
Absorptionskoeffizient o fur Energien in der N&he der optischen Bandlucke durch Gl. (3.12)
(S. 102) nidherungsweise bestimmt. Eine Auftragung von (ahv)® gegen die Energie liefert
gemal GI. (2.33) (S. 27) nach Extrapolation des linearen Bereichs der so erhaltenen Kurve
nach (ahv)? =0 den Wert der direkten optischen Bandliicke des Schichtmaterials. Das
Ergebnis dieser Berechnungen ist in Abb. 4.51 exemplarisch fir drei Schichten mit
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unterschiedlichem Zn-Gehalt aufgetragen, Abb. 4.52 zeigt den Verlauf der optischen
Bandlicke in Abhangigkeit der Zusammensetzungen der Schichten.
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Abb. 451. Auftragung von (ahv)® gegen die Energie zur Bestimmung der optischen Bandliicke
geméR Gl. (2.33) (S. 27). Gestrichelte Linien verdeutlichen die Extrapolation des linearen Bereiches
der Kurven zur Bestimmung des x-Achsenabschnitts. Herstellungsparameter s. Abb. 4.50.
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Abb. 4.52. Aus Transmissions- und Reflexionsmessungen ermittelte Bandliicken in Abhangigkeit des
Zn-Gehalts der Schichten. Als Referenz sind Literaturwerte der Bandliicken von SnO,, ZnO und
Zn,Sn0O, angegeben. Herstellungsparameter s. Abb. 4.50.

Anhand des Verlaufs der Bandliicke in Abb. 4.52 wird deutlich, dass eine Formierdauer
von 24 h besonders groRen Einfluss auf das optische Verhalten von Zn,SnO,-Schichten
ausibt, wahrend die beobachteten Werte der Bandliicken reiner SnO,- bzw. ZnO-Schichten
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nur unwesentlich (ca. 1%) lber den Literaturwerten liegen. So erreicht die Bandlicke von
Zn,Sn04-Schichten bei einem Zn-Gehalt von 70 mol% einen Wert von 4,11 eV und liegt
somit 5% (ber dem Literaturwert (3,9 eV).

Der Einfluss der Dauer der Formiergasbehandlung auf die Grofe der optischen
Bandltcke ist in Abb. 4.53 zu sehen. Mit zunehmender Dauer der Formiergasbehandlung ist
eine Abnahme des spezifischen Widerstandes zu beobachten (s. Abb. 4.39), was in erster
Linie auf eine zunehmende Ladungstragerkonzentration zurlickzufiihren ist. Die beobachtete
Aufweitung der Bandlicke wahrend dem fortschreitenden Formierprozess bei ansonsten
gleich bleibender Kristallstruktur lasst sich infolgedessen gemal Gl. (2.2) (S.10) als
einsetzender Burstein-Moss Effekt deuten. Das Auftreten dieses Burstein-Moss Effekts (s.
Kap. 2.1.1.1, S. 9) setzt einen gewissen Grad der Entartung voraus und wurde bereits fir eine
Vielzahl von Systemen beobachtet (z. B. ITO [38], SnO, [39], CdO [40], Cd,SnO, [644] und
Zn,Sn04 [372]).

Handelte es sich bei den bisherigen optischen Untersuchungen um Schichtmaterial
konstanter Morphologie bzw. Kristallinitat, manifestieren sich wahrend des Sinter- bzw.
Kristallisationsprozesses unterschiedliche Vorgange, welche die Bandliicke beeinflussen. Der
in Abb. 4.54 gezeigte Verlauf der optischen Bandliicke in Abhéangigkeit der Sinterzeit l&sst
demgemaR auf die Uberlagerung zumindest zweier Effekte schlieRen. Die bereits im Rahmen
der elektrischen Charakterisierung in Abhé&ngigkeit von der Sinterzeit von Zn,SnO4-Schichten
ermittelte Variation der Ladungstrdgerkonzentration und -mobilitdt (s. Abb. 4.46, S. 159)
spielt dabei ebenso eine Rolle wie die im Rahmen von Untersuchungen zur
Kristallisationskinetik ~ beobachtete  zeitliche  kristallografische  Entwicklung  des
Schichtmaterials wahrend des Sinterns (s. Abb. 4.34, S. 144). Die ab 1h einsetzende
Kristallisation und der damit einhergehende Anstieg der Ladungstrdgerkonzentration sind fur
den zuné&chst beobachteten Anstieg der Bandliicke fir Sinterzeiten < 2 h verantwortlich. Der
beobachtete Riickgang der Bandliicke fur lange Sinterzeiten > 12 h ist schliellich eine Folge
der Abnahme der Ladungstragerkonzentration, wobei das Ausheilen von Defekten im
kristallinen Schichtmaterial den Effekt zusatzlich verstarkt.

Die in Abb.450 beobachtete Abnahme der Transmission bei Erreichen der
Bandllckenenergie zeigt Bereiche unterschiedlicher Steigungen, welche strukturellen
Unordnungen innerhalb des Schichtmaterials aufgrund nanokristalliner Doménen
unterschiedlicher Grol3e zugeschrieben werden kdnnen [225]. Der aus einer Auftragung von
von Ina(w) gegen hw bestimmte Wert der Urbach-Energie von 0,2 eV liegt unter den
ublicherweise bei nanopartikularen Komposit-Gemischen beobachteten Werten von
beispielsweise 0,6 eV im Falle von 3 nm groRen ZnO-Partikeln in einer MgO-Matrix [225]
und gibt damit einen Hinweis auf eine geringere kristallografische Stérung bzw. grofere
Kristallite. FUr Sinterzeiten ts > 12 h wurde eine Abnahme der Urbach-Energie registriert, was
mit einer Zunahme der Kristallinitat des Schichtmaterials und einem Ausheilen von Defekten
interpretiert werden kann [645,646].
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Abb.453. Einfluss der Dauer der Abb. 454,  Abhéngigkeit der optisch

Formiergasbehandlung auf die optische
Bandlicke von Zn,SnO,-Schichten auf
Kieselglas. Rotationsbeschichtung, 0,2 mol/l
ZnCl,/Sn(O'Bu), in EtOH, Zn-Gehalt
70 mol%, Temperaturprogramm B
(Ts=550°C, ts=12h, rs=5K/min),
Nachbehandlung in Formiergasatmosphére
(FG80/20, 300°C, 50 I/h) fur die angegebene

ermittelten Bandlucke von der Sinterzeit der
Schichten auf Kieselglas. Rotationsbeschich-
tung, 0,2 mol/l ZnCl, / Sn(O'Bu), in EtOH,
Zn-Gehalt 70 mol%, Temperaturprogramm
B (Ts=600°C, ts wie angegeben,
rs =5 K/min), Nachbehandlung in Formier-
gasatmosphére (FG80/20, 300°C, 24 h). Die
Schichtdicken betragen 36 bis 39 nm.

Dauer. Die Schichtdicke betrégt 38 nm.

4.2.5 Zusammenfassung

Die Art des Precursorsystems hat entscheidenden Einfluss auf die Zusammensetzung des
Schichtmaterials. Die Mehrzahl der untersuchten Verbindungen fiihrte unabhangig von der
Temperaturbehandlung zu Phasengemischen von ZnO, SnO,, Zn,SnO,4 und rontgenamorphem
Material und lediglich durch den Einsatz bestimmter Sn-Verbindungen (Sn(O'Pr),'PrOH,
Sn(0'Bu),) in Kombination mit ZnCl, in EtOH konnten einphasige Zn,SnO,-Schichten hoher
optischer Qualitat mit Tribungen < 0,1% hergestellt werden. Neben Sn-Alkoxiden flihrte
auch SnCl,(OAc), zu phasenreinen Zn,SnO4-Schichten, welche jedoch bei der Verwendung
rein ethanolischer Losungen starke Triibungen aufwiesen. Die Zugabe von Ldsungsadditiven
zur Verbesserung der Benetzungseigenschaften und Verminderung der Oberflachenrauigkeit
und Tribung flhrte zu einer starken Beeinflussung der Vorgidnge wahrend der
Keimbildungs- und Kristallwachstumsphase und hatte friihzeitige Phasenseparation und
gehemmtes Kristallwachstum zur Folge. Temperaturbehandlungen bei 1000°C fiihrten zu
einem teilweisen Zn-Verlust der Schicht im Vergleich zur Lésung von bis zu 16%, bei 800°C
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konnte eine gute Ubereinstimmung der Metallgehalte von Schicht und Lsung nachgewiesen
werden.

Lésungen bestehend aus 0,4 mol/l ZnCl, / Sn(O'Bu), in EtOH mit einem Zn-Gehalt von
70 mol% zeigten eine Langzeitstabilitit von mindestens 100 d, wobei innerhalb des
untersuchten Zeitraumes eine Zunahme der kinematischen Viskositat um ca. 3% stattfand.
Der Alterungsprozess lief fur Losungen mit hohem Alkoxidgehalt beschleunigt ab. Mittels
TG / DTA-Messungen (gekoppelt mit FTIR und MS) konnte fur eine Heizrate von 10 K/min
eine Gewichstkonstanz ab 580°C, fur 5 K/min ab 550°C festgestellt werden. Die einzelnen
Zersetzungsschritte umfassten eine Freisetzung von Wasser bei 120-130°C, die Entwicklung
von CO;, bei 520°C und die Entstehung kristallinen Zn,SnO4 ab 550°C. Die simultane
Abfolge von Zersetzung und Kristallisation hatte eine Kristallisationstemperatur von Zn,SnQ4
zur Folge, die unter der typischer Festkorperreaktionen lag. Nach Abschluss aller
Zersetzungsschritte erfolgte ab 600°C ein beschleunigtes Kristallwachstum. Das
Beschichtungsverhalten der Ldsungen zeigte newtonsche Charakteristik und konnte fir
mittlere Rotationsgeschwindigkeiten mit dem von Meyerhofer gefundenen Verhalten in
Einklang gebracht werden.

Die im System ZnO - SnO, einzige beobachtete terndre Phase war Zn,SnO4 mit einem
Maximum der KristallitgroRe fiir einen Zn-Gehalt von 70 mol%. Ein Vorliegen der oftmals in
der Literatur erwéhnten Verbindung ZnSnO; konnte anhand von Réntgenbeugung und TEM
nicht nachgewiesen werden, bei hohen Temperaturen (ab 900°C) liegt urspringlich amorphes
Schichtmaterial mit einem Zn-Gehalt von 50mol% als SnO, und Zn,SnO, vor.
Untersuchungen zur Zersetzung von ZnSn(OH)s-Pulver zeigten, dass im Temperaturbereich
zwischen 500 und 850°C eine rontgenamorphe bzw. nanokristalline Zwischenphase vorliegt,
bei der in TEM-Untersuchungen Netzebenenabstande von SnO, gefunden wurden.

Eine bei der Herstellung von Mehrfachschichten hilfreiche Vortrocknung der
abgeschiedenen Schichten hatte im Temperaturbereich erster Zersetzungsreaktionen
(100 - 200°C) eine Unterdriickung der Keimbildung der Zn,SnO,4-Phase zur Folge, zu hohe
Heizraten erzielt durch ein direktes Einfihren der Probe in den Ofen flihrte zu einer
Phasenseparation, so dass als optimale Bedingungen fur maximale KristallitgroBen eine
Heizrate von 5 K/min ohne Vortrocknung ermittelt wurde. Die Kristallisation von Zn,SnO4
war temperatur- und sinterzeitabhangig: bei 550°C konnten nach 5 h, bei 575°C bereits nach
1 h erste Reflexe kristallinen Zn,SnQO, festgestellt werden. Ein Zn-Gehalt von 70 mol% hatte
eine maximale Kristallwachstumsrate zur Folge, wobei fur eine Sintertemperatur von 600°C
im Vergleich zu 550°C eine 6-fach schnellere Wachstumsrate festgestellt werden konnte.

Die zur Erzielung elektrischer Leitfahigkeit notwendige Behandlung in
Formiergasatmosphére zeigte fiir 300°C und einem Formiergasfluss von 100 I/h ein Optimum
bezuglich elektrischer Eigenschaften (Maximum von Mobilitat und
Ladungstragerkonzentration), ab 400°C wurde eine schrittweise Zersetzung des
Schichtmaterials in Sn und ZnO festgestellt, was sich makroskopisch in einer starken Triibung
der behandelten Schichten bemerkbar machte.

Bei allen hergestellten Schichten wurden granulare Kiristallite beobachtet, die
Oberflachenrauwerte betrugen nach einer Behandlung bei 600°C 1 nm, bei 800°C 3,5 nm, die
mittels Rontgenreflektometrie bestimmte relative Dichte des Schichtmaterials betrug ca. 70%.

Mittels Van der Pauw-Messungen konnten minimale spezifische Widerstande nach einer
Temperaturbehandlung bei 600°C fir rontgenamorphe (60 mol% Zn, p=0,1Qcm,
n=72cm?Vs, N=8x10"®cm?) bzw. Zn,SnO,-Schichten (70 mol% Zn, p = 0,42 Qcm,
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n=7,8cm?Vs, N =12 x 10" cm™) festgestellt werden. Der Verlauf elektrischer Parameter
in Abhangigkeit von der Sinterzeit zeigt drei Zonen, in denen unterschiedliche Mechanismen
ablaufen: ein Riickgang des spez. Widerstands aufgrund der Kristallisation, das Erreichen des
Maximums von Ladungstrdgermobilitdt und -konzentration nach Erreichen maximaler
KristallitgroBe und maximalem Volumenanteil und schlielich ein Anstieg des spez.
Widerstands aufgrund der Reaktion des Schichtmaterials mit der Ofenatmosphére (Luft) bzw.
aufgrund von Segregationsprozessen an Korngrenzen. Eine Erhdhung der Sintertemperatur
hat eine Verschiebung der drei Abldaufe zu kiirzeren Zeiten zur Folge.

Durch die Erh6hung der Sintertemperatur von 550 auf 600°C konnte eine hohere
Austrittsarbeit von 5,02 eV fir Zn,SnO, realisiert werden, was im Wesentlichen auf eine
Erhohung der Kristallinitat und einen geringeren Gehalt an organischen Verunreinigungen auf
der Oberflache zurlickzufiihren ist. Zusatzlich fihrt ein Vergleich der beobachteten Werte zu
der Vermutung, dass die Oberflache von Zn,SnO,4-Kristalliten mit ZnO angereichert ist. Die
Uberlagerung zweier Effekte war fir die Anderung der Austrittsarbeit bei Variation der
Zusammensetzung des Schichtmaterials verantwortlich: Wéhrend die Lage des
Fermi-Niveaus mit der Kristallstruktur variiert, zeigt auch eine Anderung der
Ladungstragerkonzentration grolRen Einfluss auf die gemessene Austrittsarbeit. Bei Material
mit konstanter Zusammensetzung konnte so eine gute Uberseinstimmung mit theoretischen
Modellen festgestellt werden: eine Abnahme der Austrittsarbeit mit zunehmender
Ladungstragerkonzentration.

Die optische Transmission im sichtbaren Spektralbereich betrug je nach
Zusammensetzung 80 bis 90%, aufgrund geringer Ladungstrdgerkonzentration von max.
2-3 x 10" cm™ war bis zu einer Wellenlange von 3 pm keine Plasmakante sichtbar. Nach
dem Modell von Burstein und Moss stieg die optische Bandlicke mit der Formierdauer bzw.
Ladungstragerkonzentration. Die optisch bestimmten Bandlicken fur SnO,- und
ZnO-Schichten entsprachen denen der Literatur, fir Zn-Gehalte von 30 bis 80 mol% wurde
ein konstanter Wert von 4,1 eV ermittelt, fir lange Sinterzeiten ergab sich ein Rickgang auf
ca. 4eV (Literatur von Zn,SnO4: 3,9eV), wobei gleichzeitig ein Ruckgang der
Urbach-Energie und damit eine Zunahme der kristallinen Ordnung festgestellt werden konnte.
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4.3 Schichten im System ZnO - In,0,

4.3.1 Precursorwahl

Auch im System ZnO - In,O3 war die Voraussetzung fur die eingesetzten Verbindungen die
Erfullung der in Kap. 3.1.1 erwéhnten Bedingungen eines geeigneten Sol-Gel-Precursors.
Demgemal’ konnte auch hier durch kombinatorische Losungsversuche eine erste Vorauswahl
ungeeigneter Kombinationen von Precursoren, Lésungsmitteln und Additiven erfolgen.

Anhand von Vorversuchen beziiglich des Beschichtungsverhaltens bestimmter
Precursoren in unterschiedlichen Losungsmitteln konnte festgestellt werden, dass vor allem
Losungen  von InCls, ZnCl, und Zn(NOs),6aq in  Alkoholen  schlechte
Benetzungseigenschaften auf Glassubstraten zeigen. Dieses Verhalten ist einer hoheren
Oberflachenspannung der Loésung im Vergleich zu der des reinen Lo&sungsmittels
zuzuschreiben *° und kann durch die Wahl eines geeigneten Lésungsmittels bzw. durch den
Einsatz physikalischer oder chemischer Additive vermieden werden. Da ein Zusatz von
Additiven aufgrund einer  zusétzlich ins  System eingebrachten potenziellen
Kontaminationsquelle weitestgehend vermieden werden sollte, erfolgte eine Untersuchung
von Losungsmitteln hoherer Viskositét, jedoch mit vergleichbaren Ldsungseigenschaften.

Zahlreiche Veroffentlichungen bezuglich In,Os-basierter Sol-Gel-Schichtsysteme zeigen,
dass diese meist aus Losungen chloridhaltiger Verbindungen des Indiums in Verbindung mit
physikalischen bzw. chemischen Additiven (z. B. Tenside, Acetylaceton, Ethylenglykol)
hergestellt werden [475,647-649]. Daneben finden auch Verbindungen wie In(OAc)2(OH)
[473] und Alkoxide des Indiums [650] Verwendung. Precursoren im Hinblick auf
Zn0O-basierte Schichten wurden bereits in Kap. 4.2.1 erwahnt. Ein bei ZnO-Schichten oftmals
beabsichtigtes orientiertes  Kristallwachstum l&sst sich durch die Zugabe von
komplexierenden Alkanolaminen zu einer alkoholischen Lésung von Zn-Salzen (insbesondere
Acetat) besonders leicht realisieren.

Ein fir die Sol-Gel-Herstellung einer groRen Vielzahl von Materialien geeignetes
Losungsmittel ist 2-Methoxyethanol (2-ME), welches ein den Alkoholen &hnliches
Losungsverhalten fiur Metallsalze zeigt. So kommt es haufig als Losungsmittel bei der
Schichtherstellung von Erdalkalititanaten (und verwandten Materialien) [31,651,652] und in
Verbindung mit Alkanolaminen als Additiv (vor allem Monoethanolamin) bei der Herstellung

0 Eine Einstufung des Einflusses einer geldsten Substanz auf die ,innere’ Struktur eines Losungsmittels erfolgt mittels der
Stirke des chaotropen Charakters der gelésten lonen. So zeigen chaotrope lonen geringer Ladungsdichte (z. B. NH,", CI,
NOs) je nach Konzentration eine schwéchere Wechselwirkung mit Lésungsmittelmolekiilen als die Lésungsmittelmolekiile
mit sich selbst. Eine hohe Konzentration solcher lonen bewirkt einen Anstieg der Anziehungskréfte der
Losungsmittelmolekile an der Flissigkeit-Luft-Grenzflache und somit eine Erhdhung der Oberflachenspannung der Losung.
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ZnO-basierter Schichten [653-655] zum Einsatz. Analog zu den Ldsungsvorgdngen im
Zusammenhang mit Alkoholen kommt es auch beim L&sen anorganischer Metallsalze in
2-ME zu einem zumindest teilweisen Austausch von Liganden durch die Methoxyethoxid-
Gruppe (bei Ba, Ta, Mg und Gemischen siehe [656]) und somit zu einer Alkoxid-Bildung.
Wahrend beispielsweise bei der Reaktion von Pb(OAc), mit 2-ME nur ein unvollstandiger
Austausch der Liganden stattfindet, erfolgt die Alkoholyse bei Ti-Alkoxiden vollstdndig
[651,652].

Eine Auswahl der im System ZnO -1In,0; im Rahmen der Arbeit untersuchten
Precursor-Kombinationen und deren Einfluss auf die kristallografische Charakteristik des
resultierenden Schichtmaterials in Abhangigkeit des Zn-Gehalts der Ldsungen ist in
Abb. 4.55 dargestellt. Die im Rahmen dieser Untersuchungen hergestellten Schichten wurden
mittels Rotationsbeschichtung auf Borosilikatglas aufgebracht und bei 600°C wahrend 24 h
mit einer Heizrate von 5 K/min ausgeheizt.

Bei den hier gewahlten Sinterbedingungen konnte kein Anzeichen einer terndren Phase
(z. B. ZnyIny0s, Zngln,Og) gefunden werden. Abhéngig vom Zn-Gehalt zeigten die
Diffraktogramme der Schichten lediglich In,O3;, ZnO oder réntgenamorphes Material bzw.
Mischungen aus den genannten Verbindungen. Von besonderem Interesse waren dabei
Schichten, die bei der hier gewéhlten méligen Sintertemperatur auch nach langen Sinterzeiten
noch rontgenamorph vorlagen. Diese konnten anschliel3end einem erneuten Sintervorgang bei
héheren ~ Temperaturen unterzogen werden. Ein  Problem bei den meisten
Precursor-Kombinationen war die friihzeitige Kristallisation von ZnO, teilweise schon bei
einer Temperatur von 300°C, so dass es notwendig erschien, die Precursor- und Additivwahl
derart zu treffen, dass ein schnelles Wachstum von ZnO-Kristalliten in der friihen Phase der
Temperaturbehandlung weitgehend unterdriickt werden konnte. Aus der Herstellung
kolloidalen Zinkoxids ist beispielsweise bekannt, dass der Einsatz von Zn(OAc), besonders
leicht zu kristallinen Partikeln hexagonalen Zinkoxids im einstelligen Nanometerbereich flhrt.
Diese Behinderung des Wachstumsprozesses wird der Anwesenheit von Acetat-Gruppen auf
den Oberflachen der wachsenden ZnO-Keime zugeschrieben [657], was auch bei
vergleichbaren Ti-Systemen in Alkoholen beobachtet werden konnte und in diesem
Zusammenhang als eine Ausbildung von Alkoxid-Acetat-Oligomeren interpretiert wird [658].

Monoethanolamin (2-Aminoethanol, MEA) gehért mit Diethanolamin (DEA) und
Triethanolamin (TEA) zu der Gruppe der Ethanolamine. Aufgrund der Bifunktionalitét
vermag es sowohl als Amin als auch als Alkohol zu reagieren. Im Wesentlichen bestimmt
jedoch die Aminfunktion die chemische Reaktivitdt der Verbindung, denn diese ist fiir deren
hohe Basizitdt (pH-Wert der reinen Verbindung 13,8) und reduzierende Eigenschaft
verantwortlich [659]. In der Gegenwart von Metallkationen vermag MEA als zweizahniger
Ligand zu fungieren, mit Ubergangsmetallkationen (Cr, Cu, Ni, Co, Fe) kommt es zur
Ausbildung von teilweise wasserldslichen Komplexen [659].

Wihrend MEA in Verbindung mit Ubergangsmetallen zur Herstellung von Nitriden
genutzt  werden kann [660], fungiert  es im Zusammenhang mit
Sol-Gel-Beschichtungsverfahren gleichzeitig als Base und Komplexbildungspartner [661].
Demgemal zeigen Losungen, welche Alkanolamine enthalten, eine hohere Stabilitat, d. h.
geringere Alterungseffekte im Vergleich zum Einsatz anderer Stabilisatoren (z. B. Milchsdure
[662]) und kommen demgemaR bei der Stabilisierung von Metallalkoxid-Lésungen zum
Einsatz (z. B. Al-Alkoxid [663]). So werden haufig die aus der Komplexchemie bekannten
Eigenschaften von Alkanolaminen als Vertreter der zweizéhnigen Liganden beziglich der
Komplexierung von Metallen fir die beobachtete Langzeitstabilitat verantwortlich gemacht
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[664-666] und selbst das oft beobachtete, bereits oben angesprochene orientierte
Kristallwachstum in MEA-basierten ZnO-Schichten wird auf eine Komplexierung der
Zn**-lonen zuriickgefihrt [563,667]. Fur eine Komplexbildung zwischen Zn** und MEA
spricht vor allem eine deutliche Verbesserung der Loslichkeit von ansonsten in reinen
Alkoholen und Glykolethern schwer I6slichen Verbindungen wie beispielsweise
Zn(OAc),-2aq [668]. Ein Vergleich des Einflusses unterschiedlicher Alkanolamine auf die
elektrischen Eigenschaften von AZO-Schichten, die aus einer Losung von Zn(OAc),-2aq in
EtOH hergestellt wurden, zeigt darlber hinaus fir MEA die niedrigsten spez. Widerstande
[669].

o InO, ¢ ZnO = amorph
zno 100} S ) S > o & ;
90F & & & & & & 1
8ot N O A ]
< 70t S oo Onm & mo o
© ]
£ 60 o oo [ | oo [ | oo ]
E 50 Go o 0% 00 | 00
@
Q 40t Onm mo oo oo Om Onm .
N
30 o Om o O o O 1
0 o o o o o o ]
p 0o 0o o o0 0o 0
|n203 Ot Q Q Q Q Q Q .
Y m, i, Yo i o
27, O o S/ Yo 2,
Ko” ‘Pg// @@g/x £ 2, S 0
: o e T M S Ty
S 3 9 ) )
&4

Precursorsystem

Abb. 4.55. Einfluss unterschiedlicher Precursorsysteme auf die nach der Aushértung mittels XRD
beobachteten kristallinen Anteile des Schichtmaterials im System ZnO - In,Os, aufgetragen in
Abhéngigkeit des Zn-Gehalts der Lésungen. Wurden in einer Schicht mehrere kristalline Phasen
beobachtet, sind die entsprechenden Symbole vertikal nebeneinander angeordnet, die GroRe
symbolisiert den subjektiv beobachteten Anteil von In,03 (O), ZnO () und amorphem Material (m).
Rotationsbeschichtung auf Borosilikatglas, Lésungsmittel 2-ME (MEA: Zugabe von 10 Vol% bzw.
4,1 Aq bez. auf den Gesamtmetallgehalt Monoethanolamin), Gesamtmetallgehalt 0,4 mol/l, jeweils 4
Schichten nach Temperaturprogramm B (Ts=600°C, ts=24h, rs=5K/min), resultierende
Schichtdicken zwischen 300 und 400 nm.

Anhand der oben dargelegten Erkenntnisse erwies sich eine Kombination von
Zn(OACc)2-2aq und In(NOs)3-5aq in 2-ME unter Zugabe von MEA als das am besten geeignete



Kapitel 4 Ergebnisse 173

Precursorsystem, einen Uberblick Gber den Ablauf der Lésungssynthese gibt Abb. 4.56.
Neuere Veroffentlichungen beschreiben ebenfalls die Herstellung von Sol-Gel-Schichten im
System ZnO - In,03 aus Zn-Acetat (Zn(OAc),-2aq) und In-Nitrat (In(NOs)3-3aq) in 2-ME als
Losungsmittel einschlieRlich des Zusatzes von 1 mol-Aquivalent (1 Agq) MEA bezogen auf
den Gehalt an Zn?* [388,392]. Die in diesen Arbeiten hergestellten Schichten weisen ab einer
Sintertemperatur von 650 bzw. 700°C in XRD-Diagrammen lediglich einen Reflex auf, durch
dessen Lage auf das Vorliegen von ternéren Phasen wie Zn,In,Os und Zn3In,Og geschlossen
wird. MEA Ulbernimmt dabei hauptsdchlich die Rolle eines chemischen Additivs, indem die
Losung aufgrund komplexbildender Reaktionen stabilisiert wird. Untersuchungen im Rahmen
dieser Arbeit zeigten jedoch, dass ein molarer Uberschuss an MEA insbesondere fiir hohe
IN(NO3)s-Gehalte notwendig ist, um einerseits langzeitstabile Ldsungen zu erhalten
(s. Kap. 4.3.2.2), andererseits gute Beschichtungseigenschaften zu gewahrleisten. Demgeman
erfolgt im Folgenden die Angabe des Gehalts eines Additivs vorzugsweise bezogen auf das
Gesamtvolumen der Beschichtungslosung, d. h. in Volumen-% (Vol%).

Zn(OAc),2aq in 2-ME In(NO;);°5aq in 2-ME
1 mol Aq. MEA 1 mol Aq. MEA

Rahren (1 h bei Raumtemperatur)

MEA + 2-ME

Rahren (1 h bei Raumtemperatur)

Kochen unter
Ruckfluss fur 1 h

klare Beschichtungs-
I6sung

Abb. 4.56. Flussdiagramm der L&sungssynthese im System ZnO - In,Oa.

4.3.2 Losungscharakterisierung

Die aus thermischen Analysen gewonnenen Erkenntnisse bezuglich der Zersetzung des hier
eingesetzten Precursorsystems zeigten gute Ubereinstimmung mit Beobachtungen aus der
Literatur [670,671] und sollen an dieser Stelle nicht weiter behandelt werden. Eine je nach
Zusammensetzung ermittelte Zersetzungstemperatur von 580 bis 640°C stellte die
vollstdndige Zersetzung und Austreibung organischer Bestandteile des Schichtmaterials bei
den fir die Kristallisation notwendigen Temperaturen sicher.
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4.3.2.1 Quantitative Analyse

Analog zu Schichten im System ZnO - SnO, wurde auch hier eine leichte Abnahme des
Zn-Gehalts der Schichten gegenuber dem der Losungen fur Temperaturen oberhalb von
1000°C mittels ICP-OES- bzw. EDX-Messungen registriert. Bei niedrigeren Temperaturen
ergibt sich sowohl fur Zn als auch fir In eine lineare Korrelation zwischen den Metallgehalten
der Losungen und denen der Schichten (Abb. 4.57). Lediglich fiir hohe In-Gehalte weichen
die Messwerte von der Winkelhalbierenden ab, was vermutlich auf einen Unterbefund der
ICP-OES-Messungen von ca. 5% zurlckzufihren ist.

Anhand von XPS- und EDX-Messungen an Schichten, die bei 600°C gehéartet wurden,
konnte kein Anzeichen von chlorhaltigen Resten nachgewiesen werden.
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Abb. 4.57. Vergleich der Zn- bzw. In-Gehalte der Ldsungen mit denen der daraus hergestellten
Schichten. R*: Korrelationskoeffizient der linearen Anpassung der Messdaten (gestrichelte Linie).
Losungen Zn(OAc),2aq/ In(NOs)s:5aq in 2-ME (10 Vol% MEA), Gesamtmetallkonzentration
0,2 mol/l. Rotationsheschichtung auf Borosilikatglas, jeweils 4 Schichten nach Temperaturprogramm
A (Ts =600°C, ts = 12 h).

4.3.2.2 Viskositit und Stabilitit

Das bereits in Kap. 4.2.2.2 im Rahmen von Viskositatsuntersuchungen zu Ldsungen im
System ZnO - SnO;, beschriebene Altern von Sol-Gel-Systemen wurde auch bei
Beschichtungslosungen im  System  ZnO - In,O3  beobachtet.  Rontgenografische
Untersuchungen von Schichten zeigten, dass ein Altern der Ldsungen keinen erkennbaren
Einfluss weder auf die Kristallinitdt noch auf die Kristallitgrofie der entsprechenden Phase
ausubt.

Abb. 4.58 zeigt die Abhdngigkeit der kinematischen Viskositat von der Lagerzeit t, der

Losungen, in diesem Fall bestehend aus Zn(OAc),-2aq und In(NO3)s-5aq in
2-Methoxyethanol (2-ME) mit einem Zusatz von 10 Vol% Monoethanolamin (MEA) und
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einem Zn-Gehalt von 50 mol%. Die Gesamtmetallkonzentration betrégt 0,2 mol/I. Die in der
halblogarithmischen Auftragung beobachtete Anordnung der Messdaten lasst auf eine
graduelle Verlangsamung des Viskositdtsanstiegs schlieBen, was sich auch im Verlauf der
Schichtdicke von Schichten widerspiegelt, die aus den entsprechenden Losungen hergestellt
wurden (Abb. 4.58, obere Kurve). So erreicht eine Losung nach einer Lagerzeit von ca.
100 Tagen eine Viskositat von 3,4 mm?/s und die Dicke der entsprechenden Schicht 39 nm.

Bei Auflosen eines Metallchlorids in Gegenwart von MEA kann es zur Bildung von
Ethanolaminhydrochlorid kommen, wodurch zum einen die Basizitat der Gesamtldsung
herabgesetzt wird, zum anderen Chloridliganden vom Metallkation entfernt werden. Die
gleichzeitige Prasenz eines reaktiven Ldsungsmittels (2-ME) ermdglicht die Bildung von
Metallalkoxiden.
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Abb. 4.58. Kinematische Viskositdt der Beschichtungslésungen und Schichtdicken der daraus
hergestellten Schichten in Abhéangigkeit der Lagerzeit der Beschichtungslésungen. L&sung
Zn(OAc),-2aq / In(NOs)s-5aq in 2-ME (10 Vol% MEA), Zn-Gehalt 50 mol%,
Gesamtmetallkonzentration 0,2 mol/l. Rotationsbeschichtung auf Borosilikatglas (1000 min™),
jeweils 1 Schicht nach Temperaturprogramm A (Ts = 600°C, ts = 2 h).

Abb. 4.59 zeigt den Einfluss der Zusammensetzung der Beschichtungslésungen auf die
Rheologie des Gesamtsystems flr unterschiedliche Lagerzeiten der Losungen. Wahrend hohe
In-Gehalte (niedrige Zn-Gehalte) der Losungen bei langerer Lagerzeit zu einem deutlichen
Viskositatsanstieg fuhren, erhoht sich die Viskositat fir hohe Zn-Gehalte nur unwesentlich
mit der Lagerzeit.

Der Einfluss des Additivs MEA auf die Rheologie der Beschichtungslosungen wird
besonders deutlich, wenn der Gehalt von MEA in der Lésung variiert wird. DemgemaR erhoht
sich die Viskositdt des Gesamtsystems fiir kleine Additivgehalte zundchst langsam, um
schlie3lich nahezu exponentiell anzusteigen (Abb. 4.60).
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Abb. 4.59. Kinematische Viskositat der Beschichtungslésungen in Abhangigkeit des Zn-Gehalts,
gemessen zum  angegebenen  Zeitpunkt nach der  Ld&sungsherstellung bei  20°C.
Zn(OAc),-2aq / In(NOs)s-5aq in 2-ME (10 Vol% MEA), Gesamtmetallkonzentration 0,2 mol/l.
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Abb. 4.60. Einfluss des Gehalts an MEA auf die kinematische Viskositat der Ldsungen, gemessen
zum angegebenen Zeitpunkt nach der Losungsherstellung bei 20°C. Die angegebenen Werte fir
2-Methoxyethanol (2-ME) und Monoethanolamin (MEA) sind Literaturwerte bei 20°C. Lésung
Zn(OAc),-2aq / In(NOs)s-5aq in 2-ME, Zn-Gehalt 50 mol%, Gesamtmetallkonzentration 0,2 mol/I.

4.3.2.3 Beschichtungsverhalten

Wahrend Lésungen, die der Herstellung von Schichten des Systems ZnO - SnO, dienten, auch
ohne Additivzugabe zu hoher optischer Qualitat fuhrten, war es fur Schichten des Systems
ZnO - In,0O3 notwendig, Losungsadditive zur Steuerung des Benetzungs- und
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Trocknungsverhaltens zu verwenden. Das bereits in Kap. 4.3.1 erwéhnte chaotrope Verhalten
der Mehrzahl der getesteten Zn- und In-Precursoren in Verbindung mit einer hohen
Oberflachenspannung des verwandten Loésungsmittels stellte dabei die Hauptursache fir
Benetzungsfehler additivfreier Beschichtungslosungen dar (Abb. 4.61 (a)). Eine friihzeitige
inhomogene Trocknung der abgeschiedenen Schicht und ein damit einhergehendes Ausfallen
der Precursorverbindungen aus Ubersattigten Losungen war ein weiterer haufig beobachteter
Schichtfehler (Abb. 4.61 (b)). Durch den Einsatz geeigneter Losungsadditive konnten auch
hier Schichten optischer Qualitat hergestellt werden (Abb. 4.61 (c)).

(@) (b) ©

Abb. 4.61. Fotografische Aufnahmen von Schichten im System ZnO - In,O3, hergestellt aus
Losungen ohne ((a) und (b)) und mit Additiv ((c)). Beschichtungslosungen (0,2 mol/l, Zn-Gehalt
jeweils 50 mol%): (@) ZnCl,/In(NOs)s5aq in 2-ME (b) ZnCl,/InCl; in EtOH, (c)
Zn(OAc),-2aq / In(NO3)3-5aq in 2-ME (10 Vol% MEA). Substratgréfe 5 x 5 cm?,

Im Gegensatz zu den in Kap.4.2.2.4 gemachten Beobachtungen beziiglich des
Beschichtungsverhaltens von Sn-Alkoxid basierten Beschichtungslésungen zeigten Lésungen,
welche Zn(OAc),-2ag und In(NOs)s-5aq in 2-ME enthielten, bei Zusatz des Additivs MEA
wahrend der Rotationsbeschichtung die in Abb. 4.62 abgebildete Abhéangigkeit der
Schichtdicke von der Rotationsgeschwindigkeit.

Die hier gezeigten Verldaufe der Schichtdicke der ausgeheizten Schicht entwickeln sich
bei Variation der Rotationsgeschwindigkeit fur die drei untersuchten Metallkonzentrationen
nahezu parallel, was in erster Linie auf ein allen LoOsungen zu Grunde liegendes
Losungsmittelsystem (2-ME mit 10 Vol% MEA) zurtickzufuhren ist. Dies legt den Schluss
nahe, dass das im Vergleich zum Gehalt an Metallkationen in deutlichem Uberschuss
eingesetzte Additiv vielmehr die Rheologie der Losung als die Kondensation der Precursoren
wahrend des Trocknungsvorgangs beeinflusst.

Die bei geringen Rotationsgeschwindigkeiten beobachtete Abweichung von der ebenfalls
in der Abbildung gezeigten Proportionalitdt der GI. (2.43) (Seite 70) ist auf eine
unzureichende Benetzung des Substrates zurtickzufiihren. Ein vollstdndiges Abschleudern der
Beschichtungslésung ist aufgrund der Dbei geringen Rotationsgeschwindigkeiten
(200 - 500 min™) wirkenden niedrigen Zentrifugalkrafte und der relativ hohen Viskositét der
eingesetzten Losungen (0,2 molare Losung: v = 3,27 mm?/s) nicht moglich. Wird mit hoherer
Rotationsgeschwindigkeit beschichtet, findet sich eine Abhangigkeit von d, oc @™ mit
0,47 <b < 0,49 und somit eine gute Ubereinstimmung mit den in Kap. 2.8.1.2 beschriebenen
Modellen. Die Ausdunnung des Flissigkeitsfilms bei schnelleren Rotationsgeschwindigkeiten
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erfolgt im Wesentlichen durch Flissigkeitsstromung, d.h. durch Abschleudern der
uberschissigen Beschichtungslésung vom Substrat.
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Abb. 4.62. Abhangigkeit der Schichtdicke (nach Ausheizen) von der Rotationsgeschwindigkeit des
Substrates wahrend der Rotationsbeschichtung auf Borosilikatglas. Beschichtet wurde 24 h nach der
Loésungsherstellung. Lésung Zn(OAc),-2aq / In(NOg)z-5aq in 2-ME (10 Vol% MEA), Zn-Gehalt
50 mol%. Rotationsbeschichtung auf Borosilikatglas, jeweils 1 Schicht nach Temperaturprogramm A
(Ts=600°C, ts=2h).

Nach dem Beschichtungsvorgang und vor dem Ausheizen erscheinen die abgeschiedenen
Schichten ,nass’. In diesem Stadium konnen diese leicht mit dem verwandten Losungsmittel
abgeltst werden; es liegt ein physikalisches Gel vor. Die normalerweise wahrend des
Beschichtungsprozesses eintretende Kondensation des Precursorsystems ist also nur begrenzt
erfolgt. Wegen des hohen Siedepunkts des 2-Methoxyethanols (124°C [632]) und der
Gegenwart von Monoethanolamin erscheint die Schicht erst nach einem Trocknungsvorgang
bei erhohter Temperatur (ab 200°C) fir eine Trocknungszeit von 1 h als ,trocken’. Inwiefern
die nach der Beschichtung in dem Gel-Film vorliegenden molekularen Spezies als chemisches
Gel, also als kondensiertes Netzwerk vorliegen, wurde an dieser Stelle nicht weiter untersucht.

Der Einfluss des Zn-Gehalts auf die Schichtdicke ist in Abb. 4.63 fir unterschiedliche
Losungszusammensetzungen abgebildet. Da die Viskositat der Losungen gemal Abb. 4.59 in
dem hier gezeigten Bereich des Zn-Gehalts zwischen 3,0 und 3,3 mm?/s betragt, zeigt auch
die Schichtdicke eine Varianz von 10%. Eine Steigerung der Schichtdicke kann entweder
durch eine Konzentrationserhdung der Precursoren in Ldsung erfolgen, zum anderen durch
eine Erhohung des Additivgehalts. Wéhrend beide Wege eine Erhohung der Viskositat zur
Folge haben, zeigt sich eine deutliche Zunahme der Schichtdicke durch Verdoppelung der
Losungskonzentration um durchschnittlich 71%, waéhrend der doppelte Additivgehalt nur
etwa 43% Dickenzunahme bewirkt.
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Abb. 4.63. Einfluss des Zn-Gehalts der Beschichtungsldsungen auf die Schichtdicke der ausgeheizten
Schichten flr unterschiedliche L&sungszusammensetzungen,
Loésungsherstellung.  Lésungen  Zn(OAc),-2aq / In(NO3)s-5aq

Rotationsbeschichtung auf Borosilikatglas (1000 min™), jeweils 1 Schicht nach Temperaturprogramm

A (Ts = 600°C, ts = 2 h).

Eine Variation des MEA-Gehalts beeinflusst

nicht

Beschichtung 24h nach der
in 2-ME, Zn-Gehalt 50 mol%.

nur die Rheologie und

Langzeitstabilitdt der Beschichtungslésung und die finale Schichtdicke, sondern zeigt auch
Auswirkungen auf das Beschichtungsverhalten wahrend der Trocknungsphase der
abgeschiedenen Schicht. DemgemaR ist die optische Erscheinung, insbesondere die Tribung
der ausgeheizten Schichten, von der Ldsungszusammensetzung abhéngig. Abb. 4.64 zeigt
diese Abhangigkeit fur zwei Ldsungsreihen mit einer Gesamtmetallkonzentration von
0,2 mol/l nach unterschiedlichen Lagerzeiten. Optisch hochwertige Schichten konnten aus
Losungen mit MEA-Gehalten zwischen 5 und 15 Vol% erhalten werden, die Trubung der
Schichten lag in diesem Bereich unter 0,1% (Abb. 4.64). Geringere und héhere MEA-Gehalte
fihren zu Tribungen der ausgeheizten Schichten, wobei je nach Bereich unterschiedliche

Ursachen flr die Tribung verantwortlich sind.
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Abb. 4.64. Einfluss des MEA-Gehalts der Beschichtungslosung auf die optische Erscheinung
(Tribung) der ausgeheizten Schichten fir Losungen mit einer Lagerzeit von 1 bzw. 24 h. Die
gestrichelte Linie bei einer Trilbung von 0,1% gibt den empirischen Grenzwert an, unterhalb dessen
keine Triibung mit bloem Auge zu erkennen ist. Losungen 0,2 mol/l Zn(OAc),-2aq / In(NO3)3-5aq in
2-ME, Zn-Gehalt 50 mol%. Rotationsbeschichtung auf Borosilikatglas (1000 min™), jeweils
1 Schicht nach Temperaturprogramm A (Ts = 600°C, ts = 2 h).

Wiéhrend fiir hohe MEA-Gehalte bereits mit blofiem Auge sichtbare Benetzungsfehler fiir
die Lichtstreuung verantwortlich gemacht werden kénnen und die beschichteten Bereiche des
Substrates dartber hinaus Risse aufweisen, ergibt sich flir MEA-Gehalte unter 5 Vol% eine
homogene Tribung der gesamten Schicht. Bei genauerer Untersuchung der
Oberflachenstruktur der einzelnen Schichten mittels REM zeigt sich, dass ,Schichten’, welche
aus einer 1Vol% MEA-haltigen Loésung hergestellt wurden, eine lose Ansammlung von
Partikeln mit Durchmessern von 10 - 100 nm aufweisen, die eine geringe Haftung auf dem
Substrat besitzen und sich leicht mechanisch entfernen lassen (Abb. 4.65 (a)). Bei einem
MEA-Gehalt von 10 Vol% erscheint die Schicht bis zu der hier eingesetzten Vergréfierung
homogen, es sind lediglich kleine Risse mit einer durchschnittlichen Lange von 100 nm
sichtbar (Abb. 4.65 (b)). Bei einer Variation der Temperaturbehandlung, d.h. durch
langsames Aufheizen mit 2 bis 5 K/min, konnte die Rissbildung bei Verwendung dieser
Losungszusammensetzung unterdriickt werden, wohingegen bei weiterer Steigerung des
MEA-Gehalts auf 30 Vol% Risse im pm-Bereich unabhangig von der Trocknung und
Temperaturbehandlung  unvermeidbar  waren  (Abb. 4.65 (c)).  Zusatzlich  fihrten
makroskopische Benetzungsprobleme zu einem erneuten Anstieg der Triibung.

Das fir 0,2 molare Losungen beobachtete Minimum der Trubung von ausgeheizten
Schichten verschob sich fur Losungen héherer Konzentration zu hoheren MEA-Gehalten, d. h.
Ldsungen mit einem Gesamtmetallgehalt von 0,4 mol/l fihrten mit MEA-Gehalten zwischen
10 und 20 Vol% zu Schichten mit Trubungswerten unter 0,1%.
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Abb. 4.65. REM-Aufnahmen der Oberflaichen abgeschiedener  Schichten (1h nach
Losungsherstellung) im  System  ZnO - In,0; nach Variation des Additivgehalts der
Beschichtungsldsung Zn(OAc),-2aq / In(NO3)3-5aq in 2-ME mit (a) 1 Vol%, (b) 10 Vol% und (c)
30 Vol% MEA, Zn-Gehalt jeweils 50 mol%. Rotationsbeschichtung auf Borosilikatglas (1000 min™),
jeweils 1 Schicht nach Temperaturprogramm A (Ts = 600°C, ts =2 h). Die abgebildeten Schichten
weisen die in Abb. 4.64 gezeigten Trilbungswerte von (a) 1,9%, (b) 0,06% und (c) 0,32% auf.

4.3.3 Schichtausbildung

Nach Ermittlung eines geeigneten Precursorsystems erfolgte die Optimierung der Aushéartung
der abgeschiedenen Schichten im Hinblick auf Phasenreinheit, Kristallinitit und
anschlielender Nachbehandlung.

Anhand der in Kap. 4.2 gewonnenen Erkenntnisse beziiglich der Schichtausbildung von
Schichten im System ZnO - SnO, war es schneller maoglich, die fir das System ZnO - In,O3
geeigneten Prozessparameter ausfindig zu machen. Im Folgenden soll zunéchst ein Uberblick
Uber die in diesem System beobachteten Phasen gegeben werden, um anschlieBend den
Einfluss von Sintertemperatur und -zeit auf die Kristallinitat des Schichtmaterials aufzuzeigen.
AbschlieRend erfolgt die Darstellung der Ergebnisse von Untersuchungen zur Optimierung
einer Formiergasbehandlung und zur Temperaturstabilitdt der ausgehdrteten Schichten in
reduzierender Atmosphére.

4.3.3.1 Beobachtete Phasen

Analog zu den Experimenten mit Schichten im System ZnO - SnO, wurde auch hier nach
Ermittlung der optimalen Zusammensetzung der Beschichtungslésung zundchst untersucht,
inwiefern der Zn-Gehalt der Ldsungen die kristalline Charakteristik des Schichtmaterials
beeinflusst.

Abb. 4.66 zeigt Rontgenbeugungsspektren von Schichten mit variierendem Zn-Gehalt,
welche aus einer 0,2 molaren Ldésung von Zn(OAc),-2aq und In(NO3)s-5aq in 2-ME mit
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10 Vol% MEA hergestellt wurden. Die Aushéartung erfolgte jeweils wéhrend 24 h bei 600°C
mit einer Heizrate von 5 K/min. Eine zweifache Beschichtung resultierte in Schichtdicken
zwischen 50 und 70 nm, wobei jede Schicht eine separate Temperaturbehandlung erfuhr. Wie
bereits in Kap. 4.3.1 erwéhnt wurde, konnte bei Temperaturbehandlungen bis 600°C lediglich
die Kristallisation der bindren Randverbindungen ZnO und In,O3 beobachtet werden, wobei
Reflexe von In,O3 Uber einen Bereich von 0 bis 40 mol% Zn, Reflexe von ZnO hingegen nur
im Bereich von 70 bis 100 mol% beobachtet werden konnten.

' X X ZnO [36-1451]
X
X
x 3
M A 90
x 3
- N 80
x 3
TN —— 70
x 3 °
— >
‘© ™ 60 o)
‘0 x 3 e
S -
= " Wl 50 ®©
= x3 o
° /L A \ : Q
310 5
A_J\ A A 30
/\_,/\ N A 20
L N A 10
|
| In,0, [76-0152]
‘..,_/‘\ | | | ! [ I I | \A\ [ \l‘\\ L O
10 20 30 40 50 60 70

26/°

Abb. 4.66. XRD-Spektren von Schichten im System ZnO - In,O3 in Abhéngigkeit des Zn-Gehalts der
Beschichtungslésungen (mit Untergrundkorrektur). Rotationsbeschichtung auf Borosilikatglas,
0,2 mol/l Zn(OAc),2aq/ In(NO3)s-5aq in 2-ME, 10 Vol% MEA, jeweils 2 Schichten nach
Temperaturprogramm B (Ts = 600°C, ts = 24 h, rs = 5 K/min). Schichtdicken zwischen 50 und 70 nm.

Bei den in der Abbildung gezeigten RoOntgenspektren von bei 600°C ausgeheizten
Schichten zeigt sich fur Zn-Gehalte von 40 bis 60 mol% im 20-Bereich von 30 bis 38° ein
breiter Reflex, der auf das Vorliegen réntgenamorphen Materials schlieBen lasst. Flr einen
Zn-Gehalt von 40 mol% wird dieser von Reflexen kristallinen Indiumoxids tberlagert.

Die Herstellung von Schichten ternédrer Verbindungen des Systems ZnO - In,O3 konnte
durch eine Erhéhung der Sintertempertur von 600 auf 850°C realisiert werden. Wie anhand
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von Rontgenbeugungsuntersuchungen an Schichten beobachtet werden konnte, die aus dem
oben erwahnten Lésungssystem hergestellt wurden, erscheinen erste Anzeichen kristallinen
Zn3ln,Og bzw. ZnsIn,Og fur einen Zn-Gehalt der Lésungen von 60 bzw. 70 mol% im Falle
des ZnsIn,Og bereits ab einer Temperatur von 700°C fir eine Sinterdauer von 24 h. Abb. 4.67
zeigt die Entwicklung der kristallinen Phasenanteile des Schichtmaterials in Abhéangigkeit
vom Zn-Gehalt und der Sintertemperatur.
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Abb. 4.67. Experimentelles Phasendiagramm des Systems ZnO - In,0; fir Zn-Gehalte der
Beschichtungslésungen von 30 bis 100 mol%. Der grau hinterlegte Bereich verdeutlicht das
Vorliegen von phasenreinen terndren Verbindungen. Wurden in einer Schicht mehrere
unterschiedliche Phasen beobachtet, sind die entsprechenden Symbole vertikal nebeneinander
angeordnet, die GrolRe symbolisiert den subjektiv beobachteten Anteil von In,O3; (O), ZnO (&),
Zn3In,Og (%), ZnsIn,Og (A), Zn,SiO, (X) und amorphem Material (m). Rotationsbeschichtung auf
Kieselglas, Beschichtungslosung 0,2 mol/l Zn(OAc),-2aq / In(NO3)z-5aq in 2-ME, 10 Vol% MEA,
jeweils 2 Schichten nach Temperaturprogramm B (Ts wie angegeben, ts =24 h, rs =15 K/min).
Schichtdicken zwischen 50 und 70 nm.

Fur Temperaturen zwischen 850 und 950°C zeigen Schichten mit einem Zn-Gehalt von
60 mol% nach XRD-Mafstaben phasenreines Znsln,Og, ein Zn-Gehalt von 70 bzw. 80 mol%
fuhrt in diesem Temperaturbereich zu Schichten von ZnsIn,Og und auch nach langer
Sinterzeit (168 h bzw. 7 d) konnten keine Reflexe von Fremdphasen in diesen Schichten
beobachtet werden. Somit ergibt sich eine gute Ubereinstimmung zwischen den experimentell
bestimmten Zusammensetzungen der Losungen bzw. Schichten und den fir die ternéren
Phasen entsprechenden Stéchiometrien, d. h. Znzln,Og (molarer Zn-Gehalt von 3/5 bzw. 60%)
fiir einen Zn-Gehalt der Beschichtungslosung von 60 mol% und ZnsIn,Og (5/7 bzw. 71%) fur
einen Zn-Gehalt von 70 mol%. Fir Temperaturen ab 1000°C setzt eine Reaktion des
Schichtmaterials mit dem Substratmaterial (Kieselglas) unter Ausbildung von Zn,SiO, ein
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und dabei sind auch in den RoOntgenspektren bei dieser Temperatur fir Zn-Gehalte ab
40 mol% Anzeichen von Zn,SiO4 (Willemit, PDF #37-1485) sichtbar.

Aufgrund der groBen Ahnlichkeit der Beugungsmuster der beiden beobachteten ternaren
Phasen Zn3In;Os und  ZnsIin,Og  erwies sich  eine eindeutige Analyse der
Rontgenbeugungsspektren in Féllen geringer Kristallinitat als schwierig. Eine eindeutige
Indizierung der Reflexe und die Zuordnung zu der entsprechenden Phase konnte jedoch meist
bei ausreichender Kristallinitat der Schichten erfolgen. Abb. 4.68 zeigt einen Vergleich von
Diffraktogrammen, die an gesinterten Schichten mit Zn-Gehalten von 60 bzw. 70 mol% nach
einer Temperaturbehandlung bei 900°C (24 h) gemessen wurden.
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Abb. 4.68. Vergleich der Rontgendiffraktogramme zweier Schichten (mit Untergrundkorrektur) des
Systems ZnO - In,03 mit Zn-Gehalten von 60 bzw. 70 mol%. Rotationsbeschichtung auf Kieselglas,
Beschichtungsldsung 0,2 mol/l Zn(OAc),-2aq / In(NO3)3-5aq in 2-ME, 10 Vol% MEA, jeweils 2
Schichten nach Temperaturprogramm B (Ts = 900°C, ts = 24 h, rs = 5 K/min). Schichtdicken 58 bzw.
60 nm.

4.3.3.2 Vortrocknung

Eine Variation der Vorbehandlung zeigte bereits fir das System ZnO - SnO, entscheidenden
Einfluss auf die nach der finalen Sinterung vorliegende kristalline Phase und auch im System
ZnO - In,03 sind &hnliche Trends beobachtbar.

So zeigt sich, dass je nach HOhe der Vortrocknungstemperatur zum einen eine
verminderte Kristallisation bzw. gar eine Phasenseparation nach vollstdndig beendetem
Aushérten der Schichten bei 900°C zu beobachten ist. Die Untersuchungen erfolgten an
Schichten, die nach Temperaturprogramm D behandelt wurden, d.h., nach dem
Beschichtungsprozess wurde die Trocknungstemperatur mit konstanter Heizrate angefahren,
fir 1 h gehalten und anschlieRend mit derselben Heizrate weiter geheizt, um schliefflich die
finale Sintertemperatur von 900°C fir 24 h zu halten. Bei zweifacher Beschichtung erfuhr
jede Einzelschicht das vollstdndige Temperaturprogramm. Wie in Abb. 4.69 zu sehen ist,
haben niedrige und hohe Temperaturen wéhrend der Trocknungsphase kaum Einfluss auf die
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Kristallinitat des Schichtmaterials. Eine Vortrocknung von Schichten mit einem Zn-Gehalt
von 60 mol% flhrt jedoch bei mittleren Temperaturen (100 - 500°C) sowohl zu reduzierten
KristallitgroBen als auch zu einer Phasenseparation: nach Sintern bei 900°C liegt neben
Zn3In,Og auch ZnO als kristalliner Schichtanteil vor (Trocknung bei 100 und 400°C), eine
Vortrocknung bei 200 und 300°C liefert nur ZnO und In,O3. Das Trocknungsverhalten von
Schichten mit einem Zn-Gehalt von 70 mol% zeigt einen ahnlichen Verlauf, die maximal
erreichbare KristallitgroRe ist jedoch geringer und der Bereich der Phasenseparation erstreckt
sich bis 500°C.
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Abb. 4.69. (a) Die nach unterschiedlichen Vorbehandlungen beobachteten KristallitgroRen von
ZngInOg  bzw. ZnsIn,Og in Schichten nach  vollstdndig  durchlaufenem  Sinterprozess.
(b) Veranschaulichung des angewandten Temperaturprogramms. Beschichtungslosung 0,2 mol/l
Zn(OAc),-2aq/ In(NOg)s-5aqg  in - 2-ME, 10Vol% MEA, jeweils 2 Schichten nach
Temperaturprogramm D (siehe (b), Tt wie in (a) angegeben, tt=1h, Ts=900°C, ts=24h,
rs = rr =5 K/min). Schichtdicken 55 und 65 nm. Grau hinterlegte Punkte symbolisieren, dass bei
diesen Schichten neben der terndren Phase zuséatzlich ZnO als Zweitphase beobachtet wurde. Fir
Trocknungstemperaturen von 200 und 300°C konnten lediglich ZnO und In,0; mittels
Rontgenbeugung detektiert werden.

Aufgrund des hier beobachteten thermischen Verhaltens der Beschichtungslésungen
erfolgte die Herstellung von Mehrfachschichten stets durch Anwendung des
Temperaturprogramms B je Beschichtungsprozess, d. h. jede Schicht wurde vor der nachsten
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Beschichtung vollstandig ausgeheizt. So konnte einerseits eine Phasenseparation vermieden,
andererseits die Kristallitgrofie maximiert werden.

4.3.3.3 Temperaturbehandlung

Untersuchungen beziiglich des Vorliegens unterschiedlicher Phasen im System ZnO - In,03
zeigten, dass die Hohe der Sintertemperatur entscheidenden Einfluss auf die Entstehung
ternérer Verbindungen ausubt (s. Abb. 4.67). So entstehen diese je nach Zn-Gehalt der
Beschichtungsldsungen teils aus amorphem Schichtmaterial, teils durch die Reaktion bereits
bestehender kristalliner Phasen. Die hier untersuchten Schichten wurden jeweils separat dem
Sintervorgang unterzogen, wobei lediglich die maximale Sintertemperatur variiert, Parameter
wie Heizrate und Sinterzeit jedoch konstant gehalten wurden.

In Abb.4.70 sind die aus Rontgenbeugungsuntersuchungen ermittelten mittleren
Scherrer-KristallitgroBen der beobachteten Phasen gegen den Zn-Gehalt der Ldsungen flr
unterschiedlich behandelte Schichten aufgetragen. Wahrend die bindren Randverbindungen
ZnO und Iny03 eine Zunahme der KristallitgréRen mit zunehmender Temperatur zeigen, ist
hingegen die Entstehung der terndren Phasen Znzln,Os und ZnsIn,Og stark
temperaturabhéngig. So ist gemalR Abb.4.67 erst ab einer Temperatur von 700°C die
Entwicklung dieser Phasen zu beobachten, wobei eine Phasenreinheit erst fir
Sintertemperaturen ab 850°C erzielt werden kann. Ein Maximum der Kristallitgrofie ist flr
Zn3In,0¢ bel einem Zn-Gehalt von 60 mol% zu beobachten, ZnsIn,Og zeigt fiir 70 mol% ein
Maximum. Generell ist die KristallitgroRe der entsprechenden terndren Phase bei Vorliegen
eines Phasengemisches kleiner als in phasenreinen Systemen, wobei auch bei den bindren
Randverbindungen eine zunehmende Abweichung von der Stochiometrie mit einer Abnahme
der KristallitgréRRe einhergeht. Ein Riickgang der KristallitgroRRe beider ternéarer Verbindungen
flr Sintertemperaturen oberhalb von 1000°C ist auf die Reaktion des Schichtmaterials mit
Kieselglas zurtickzufiihren und resultiert in der Bildung von Zn,SiOs.

Einen anschaulichen Uberblick tiber die Entwicklung der Kristallinitit von Znsln,Og und
ZnsIn,Og gibt Abb. 4.71. Fir die in der Abbildung gezeigten Rontgendiffraktogramme von
Schichten mit Zn-Gehalten von (a) 60 und (b) 70 mol% ist ersichtlich, dass die ternéren
Phasen einerseits aus urspriinglich vorhandenem amorphem Material (ZnsIn,Og), andererseits
aus einer Reaktion mit kristallinem ZnO hervorgehen (ZnsIn,Og). Dieser Unterschied in der
Reaktionsabfolge konnte auch unter isothermischen Bedingungen bei 900°C mit
zunehmender Sinterzeit beobachtet werden.

Mit steigender Temperatur sind fir Zn-Gehalte von 60 und 70 mol% ab 800 bzw. 700°C
erste Anzeichen einer terndren Phase sichtbar. Anhand der aus den Diffraktogrammen
berechneten KristallitgroRen ist ersichtlich, dass sowohl Znsln,Og als auch ZnsIn,Og eine
maximale KristallitgroRe bei einer Sintertemperatur von 900°C zeigen (Abb. 4.72). Im Falle
des Zn3In,O¢ (Abb. 4.72 (a)), welches fir Zn-Gehalte von 60 mol% phasenrein ab 850°C
vorliegt, wird mit steigender Temperatur bis einschlieBlich 900°C ein beschleunigtes
Kristallwachstum beobachtet, wahrend fur Temperaturen > 900°C die zunehmend eintretende
Reaktion zwischen Schicht- und Substratmaterial flr einen sukzessiven Abbau der
Zn3In,06-Kristallite verantwortlich ist. Deren Existenz ist nach Sintern der Schichten bei
1000°C anhand von Rontgenspektren zwar noch nachweisbar, diese schrumpfen jedoch
zugunsten der Bildung von Zn,SiO4 zunehmend.
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Abb. 4.70. Einfluss der Temperaturbehandlung auf die Scherrer-KristallitgréRe der kristallinen
Phasenanteile des Schichtmaterials, in Abhangigkeit des Zn-Gehalts der Beschichtungsldsungen.
Rotationsbeschichtung auf Borosilikatglas (Ts <600°C) bzw. Kieselglas (Ts> 600°C),
Beschichtungslésung 0,2 mol/l Zn(OAc),-2aq/ In(NO3)s-5aq in 2-ME, 10 Vol% MEA, jeweils 2
Schichten nach Temperaturprogramm B (Ts und ts wie angegeben, rs =5 K/min). Schichtdicken
zwischen 50 und 70 nm.

Im Gegensatz zu Znsln,Og wurde ZnsIn,Og Uber einen groReren Bereich bezlglich des
Zn-Gehaltes der Beschichtungslésungen beobachtet (70 bis 90 gegeniiber 50 und 60 mol%).
Anhand der in Abb.4.72 (b) fir 70 mol% Zn gezeigten Abhéangigkeit der mittleren
KristallitgroBe von der Sintertemperatur ist ersichtlich, dass das Kristallwachstum fur
Temperaturen unterhalb von 900°C zundchst mit konstanter Geschwindigkeit voranschreitet,
um dann, nach Durchlaufen des Maximalwerts bei 900°C, in dhnlichem Mal3e abzufallen.

Ein Vergleich der obersten Kurven der KiristallitgroRe aus Abb. 4.72 (a) und (b)
verdeutlicht, dass die maximal erreichte Kristallitgrof3e fiir Znsln,Og mit 32 nm groRer ist als
jene der ZnsIn,Og-Phase (26 nm) und es sich bei den hier beobachteten
Kristallisationsvorgdngen um Prozesse mit unterschiedlichen Abldufen handelt. Bezuglich
einer genaueren Spezifizierung bedarf es jedoch zusétzlicher Untersuchungen zur
Kristallisationskinetik, die in Kap. 4.3.3.4 néher untersucht wird.
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Abb. 4.71. Einfluss der Sintertemperatur auf die kristalline Struktur von Schichten im System
Zn0O - In,0; flir Zn-Gehalte der Beschichtungsldsungen von (a) 60 und (b) 70 mol%.
Rotationsbeschichtung auf Kieselglas, Beschichtungsldsung 0,2 mol/l Zn(OAc),-2aq / In(NOs);-5aq
in 2-ME, 10 Vol% MEA, jeweils 2 Schichten nach Temperaturprogramm B (Ts wie angegeben,
ts = 24 h rs = 5 K/min). Schichtdicken zwischen 63 und 68 nm. Fur Zn,SiO, (PDF #37-1485) sind nur
die 19 stérksten Reflexe angegeben.

Die in Abb. 4.72 zusatzlich fur Zn-Gehalte von 60 und 70 mol% aufgetragenen Verlaufe
der Volumenanteile ¢(t) der terndren Phasen Zn3In,Og und ZnsIn,Og ergeben einen weiteren
Hinweis auf unterschiedliche Mechanismen wahrend des Kristallisationsprozesses. Im Falle
des Zn3In,O¢ wird so vor Erreichen der maximalen KristallitgroBe bereits bei 850°C die
Konstanz des Volumenanteils dieser Phase erreicht, d. h., das weitere Kristallwachstum
erfolgt aus bereits gebildetem Znzln,Os ohne eine weitere Zunahme des Volumenanteils
dieser Phase, die Umwandlung ist somit weitgehend abgeschlossen. Der Kurvenverlauf im
Falle des ZnsIn,Og zeigt ein Maximum des Volumenanteils der Phase bei 900°C, so dass
davon ausgegangen werden kann, dass der Verlauf der KristallitgréRe auch tatsachlich die
Entstehung von ZnsIn,Og beschreibt, diese jedoch beim Ubergang von 700 auf 850°C nur
verzogert eintritt.
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Abb. 4.72. KristallitgroRen nach Scherrer und Volumenanteile des kristallinen Anteils des
Schichtmaterials (a) ZnzIn,0s bzw. (b) Znsin,Og in  Abhéngigkeit der Sintertemperatur fir
Zn-Gehalte der Beschichtungslésungen von (a) 50 und 60 mol% bzw. (b) 70, 80 und 90 mol%.
Rotationsbeschichtung auf Kieselglas, Beschichtungsldsung 0,2 mol/l Zn(OAc),-2aq / In(NO3)3-5aq
in 2-ME, 10 Vol% MEA, jeweils 2 Schichten nach Temperaturprogramm B (Ts wie angegeben,
ts = 24 h, rs = 5 K/min). Schichtdicken zwischen 50 und 70 nm.

4.3.3.4 Sinterzeit

Eine Unterscheidung von unterschiedlich ablaufenden Kristallisationsvorgéngen erfolgt
zweckméligerweise anhand von Untersuchungen zur Kristallisationskinetik. Das hier
untersuchte Schichtmaterial erfuhr die angegebenen Sinterzeiten ohne Unterbrechung, d. h.,
jeder Wert der zeitlichen Entwicklung z. B. der KristallitgroRe stammt von einer einzelnen
Probe.

Abb. 4.73 zeigt den zeitabhéngigen Verlauf der mittleren Kristallitgroe fir die
angegebenen Zn-Gehalte wahrend des Sinterprozesses. Auch hier wird deutlich, dass bei den
untersuchten Zusammensetzungen des Schichtmaterials groRere Kristallite der Phase
Zn3ln06 im Vergleich zu ZnsIny,Og gebildet werden. Bei néherer Betrachtung des
Kurvenverlaufs der Kurve in Abb. 4.73 (a) l&sst sich eine Abhangigkeit der KristallitgroRe G
von der Sinterzeit t mit Goclog(t,) fur Sinterzeiten bis 4 h angeben. Ubersteigt der
Sintervorgang eine Dauer von 8 h, erreicht die Kurve ein Plateau und damit den maximal
erreichbaren Wert der KristallitgroBe von (31,6 +0,68) nm. Beim Ubergang zu héheren
Zn-Gehalten (Abb. 4.73 (b)) fallt zunachst die im Vergleich zu (a) geringere maximale
KristallitgroRe von (25,1 + 0,54) nm fir ZnsIn,Og-Kristallite auf, wobei diese mit steigendem
Zn-Gehalt weiter abnimmt. Das fir geringe Sinterzeiten beobachtete Kristallwachstum zeigt
bis zu 16 h einen nahezu linearen Anstieg (G «tg), um auch hier wiederum den oben
erwéhnten Sattigungswert zu erreichen. Der davon abweichende Verlauf der 80 mol%-Kurve
bei hohen Sinterzeiten kann einerseits auf eine eintretende Phasenseparation von ZnsIn,Os,
andererseits auf die Kiristallisation von bis dahin réntgenamorphem ZnO zuriickgefuhrt
werden, dessen Reflexe sowohl fiir 900°C ab Sinterzeiten von 48 bis 72 h als auch fir 950°C
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(Sinterzeit 24 h, s. Abb.4.67) beobachtet werden konnen; die 80 mol%-Kurve zeigt
demgemal’ ein Maximum.
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Abb. 4.73. Einfluss der Sinterzeit auf die Kristallitgrée (nach Scherrer) und den Volumenanteil von
(@) Zn3In,Og- bzw. (b) ZnsIn,Og-Schichten fir jeweils unterschiedliche Zn-Gehalte von (a) 60 mol%
bzw. (b) 70 und 80 mol%. Rotationsbeschichtung auf Kieselglas, Beschichtungslésung 0,2 mol/I
Zn(OAc),2aq/ In(NOj)s'5aqg  in - 2-ME, 10Vol% MEA, jeweils 2 Schichten nach
Temperaturprogramm B (Ts = 900°C, ts wie angegeben, rs =5 K/min). Schichtdicken zwischen 63
und 67 nm.

Ein Vergleich der Kurven fiir Zn-Gehalte von 60 und 70 mol% verfestigt die bereits im
vorhergehenden Kapitel geduRerte Vermutung, dass die Kristallisationsvorgénge jeweils
unterschiedliche Stadien durchlaufen und somit verschiedene Kinetiken zeigen. Im Falle des
Zn3In,Op, welches bei zunehmender Temperatur aus amorphem Material kristallisiert
(s. Abb. 4.71), erfolgt das Wachstum der Kristallite in der amorphen Matrix durch viskoses
FlieRen, ein Prozess, welcher hthere Wachstumsraten zeigt als Sintervorgénge in kristallinen
Festkorpern [122] (s. auch Kap. 2.8.2.2, Seite 73). Demzufolge zeigt die Kristallisation von
ZnsIn,Og  (Abb. 4.73 (b), Zn-Gehalt 70 mol%) aufgrund der fir ein Kristallwachstum
erforderlichen Diffusionsvorgénge aus bereits kristallin vorliegendem ZnO ein verzbgertes
Kristallwachstum und eine geringere maximale KristallitgréRe. Ein Blick in die Literatur zeigt,
dass bei der Herstellung von ZngIn,Oys in Pulverform aus cogefélltem amorphem
Zn / In-Hydroxid bzw. -Oxid wéhrend des Aufheizens bei 300°C zun&chst die Kristallisation
von ZnO, ab 500 bzw. 600°C diejenige von In,03 beobachtet werden konnte. Die Bildung der
ternéren Verbindungen erfolgte schlieBlich je nach Zn-Gehalt ab einer Temperatur von 900°C
aus zuvor bereits kristallin vorliegendem ZnO und In,O3, wobei speziell fiir k = 5 zunéchst ein
verzogertes Kristallwachstum von In,O; und demzufolge auch von ZnsIn,Og beobachtet
wurde [401]. Dies steht in Einklang mit den hier beobachteten Abl&ufen.

Im Falle der hier durchgefiihrten Versuche dient ein Vergleich der Kristallitgroe und
des Volumenanteils der entsprechenden Phase dazu, eine vollstdndige Phasenumwandlung
des Schichtmaterials zu bestétigen. Der Vergleich zeigt dariiber hinaus, dass das Erreichen der



Kapitel 4 Ergebnisse 191

maximalen Kristallitgrélie und des maximalen Volumenanteils fiir beide Zusammensetzungen
zeitgleich stattfindet.

4.3.3.5 Nachbehandlung

Zu Beginn der Untersuchungen des Einflusses einer Formiergasbehandlung auf Schichten im
System ZnO - In,O; wurde analog zu dem in Kap. 4.2.3.5 beschriebenen Vorgehen die
optimale Temperatur der Nachbehandlung ermittelt. Da auch die in diesem Kapitel
beschriebenen Schichten nach der Aushértung unmessbar hohe Widerstdnde zeigten
(p > 25 Qcm), konnte durch eine Nachbehandlung in reduzierender Atmosphére eine
Leitfahigkeit der Schichten erzielt werden.

101 T T T T T T T T T T T T T ] 1020
—*—p (Zn,Sn0,) {12

2
&~ @
e e =
[S) 410 o© o
c = =
Z = )
S
g B -
3 s & O
17 e =
o
G £ S
o oy ‘©
= 18 © @
N 7] c
Q RS o -
o “ FA N S J10® T
n B 14 3 <
i " @ )
4 B 1 - &
| } ----- f 1 2 i

---O---

1 I 1 I 1 I 1 I 1 I 1 I 1 - 1017
260 270 280 290 300 310 320

Formiertemperatur / °C

Abb. 4.74. Abhéngigkeit der elektrischen Eigenschaften von amorphen ZnO/In,05-Schichten mit
einem Zn-Gehalt von 50 mol% von der Formiertemperatur. Zusétzlich ist die, bereits in Abb. 4.36
gezeigte Abhéangigkeit des spezifischen Widerstandes von der Formiertemperatur von
Zn,Sn0O,4-Schichten aufgetragen. Behandlung unter Formiergas 80/20 fir 1 h, Rotationsbeschichtung
auf Borosilikatglas, Lésung 0,4 mol/l Zn(OAc),-2aq/ In(NO3)s-5aq in 2-ME, 20 Vol% MEA,
Temperaturprogramm B (Ts=600°C, ts=12h, rs=2K/min), die Schichtdicke vor der
Formiergasbehandlung betrug (83 £ 3) nm.

Der Einfluss der Nachbehandlungstemperatur auf die elektrischen Eigenschaften von
amorphen Schichten mit einem Zn-Gehalt von 50 mol% ist in Abb. 4.74 dargestellt. Die
Beschichtungslésung enthielt neben Zn(OAc),:2ag und In(NO3)s5aq in  2-ME
(Gesamtmetallgehalt 0,4 mol/l) 20 Vol% MEA. Die Schichtdicken der hier untersuchten
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Schichten betrugen vor der Formiergasbehandlung (83 + 3) nm und zeigten keine Anderung
durch den angewandten Prozess.

Bei einem Vergleich der hier gezeigten Daten mit entsprechenden Untersuchungen von
Schichten im System ZnO - SnO;, ist auffallend, dass der Temperaturbereich, bei welchem ein
minimaler spezifischer Widerstand besteht, mit 285 -300°C bei beiden Messreihen
ubereinstimmt. Bereits hier wird auRerdem deutlich, dass In,Os-haltige Schichten niedrigere
spez. Widerstande zeigen. Die Variation der Temperatur der Formiergasbehandlung zeigt
einen deutlich starkeren Einfluss auf die Mobilitdt der Ladungstrdger (Maximum von
8,2 cm?/Vs), als es bei Zn,Sn04-Schichten der Fall ist, so dass die Anderung des spezifischen
Widerstandes von 2,3 x 10™ Qcm (260°C) auf 3,1 x 10 Qcm (300°C) vor allem auf die
verénderte Mobilitat zurtickzufiihren ist, wahrend die Konzentration der Ladungstrager mit
1 -2 x 10" cm™ iiber das hier untersuchte Prozessfenster nahezu unverandert bleibt.

Eine Erhohung der Formiertemperatur Gber den oben gezeigten Bereich hinaus flhrt
schon bald zu einer chemischen Reaktion des Schichtmaterials mit der Formiergasatmosphare.
Abhangig von der Vorbehandlung der zu formierenden Schicht, d. h. der Kristallinitat des
vorliegenden Schichtmaterials, zeigen Schichten je nach Formiertemperatur einen
sukzessiven Abbau der urspringlich vorhandenen Phase und eine damit einhergehende
Kristallisation von In,O3, ZnO bzw. metallischen Indiums. Wie flir eine
Formiergasbehandlung urspringlich amorpher Schichten (Zn-Gehalt 50 mol%) in
Abb. 4.75 (a) zu sehen ist, sind bereits bei 375°C (Formierdauer 1 h) erste Anzeichen von
In,03 im Rontgendiffraktogramm zu erkennen, die entsprechenden mittleren KristallitgroRen
sind in Abb. 4.75 (b) gegen die Formiertemperatur aufgetragen. Das so gebildete In,O3
erreicht bei 400°C eine maximale KristallitgoRRe, um dann bei weiterer Tempererhéhung zu
metallischem Indium abzureagieren, bis schlieflich ab 500°C nur noch Reflexe des Indiums
zu erkennen sind. Die so behandelten Schichten zeigen demgemé&l eine bei ca. 400°C
einsetzende dunkelgraue Tribung, mittels SEM sind kugelférmige Kristallite metallischen
Indiums erkennbar (mittlere Grofze ca. 200 nm bei 550°C). Auch hier ist die Kugelform eine
Folge der im Vergleich zum Schmelzpunkt von Indium (ca. 157°C [632]) hohen
Prozesstemperaturen und folglich der Ausscheidung flussigen Metalls. Im Unterschied zu
Schichten im System ZnO - SnO, sind hier auch nach einer Temperaturbehandlung von
550°C keine Reflexe von ZnO sichtbar.
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Abb. 4.75. Einfluss der Temperatur der Formiergasbehandlung auf die kristalline Erscheinung von
Schichten mit einem Zn-Gehalt von 50 mol%. (a) XRD-Spektren des Schichtmaterials (mit
Untergrundkorrektur) nach Behandlung in Formiergasatmosphére 80/20 fiir 1 h bei den angegebenen
Temperaturen. (b) Kristallitgroen (nach Scherrer) der beobachteten kristallinen Schichtanteile in
Abhangigkeit der Formiertemperatur  (Bedingungen s. (a), log. Skalierung nach
y-Achsenunterbrechung, unb.: unbehandelte Schicht). Rotationsbeschichtung auf Borosilikatglas,
0,2 mol/l Zn(OAc),2aq/ In(NOs)s-5aq in 2-ME, 10Vol% MEA, jeweils 2 Schichten nach
Temperaturprogramm B (Ts=600°C, ts=24h, rs =5 K/min). Schichtdicke vor der Behandlung
65 nm.

Liegt die zu behandelnde Schicht in kristalliner Form vor, ergibt sich ein anderer
Reaktionsmechanismus insofern, als das Einsetzen der Reduktion im Vergleich zu amorphem
Schichtmaterial zu héheren Temperaturen verschoben ist. Abb. 4.76 zeigt die Ergebnisse
analoger Untersuchungen im Falle von kristallinem ZnsIn,Og. Ab einer Temperatur von
375°C ist ein leichter Rickgang der KiristallitgroBe von Znsln,Os zu verzeichnen
(s. Abb. 4.76 (a)). Reflexe von kristallinem Indium und ZnO sind ab 400 bzw. 425°C zu
erkennen. Bei Formiertemperaturen oberhalb von 450°C besteht das Schichtmaterial
schliellich nur noch aus ZnO und Indium, die resultierenden Schichten sind grau verfarbt und
zeigen eine deutliche Tribung.
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Abb. 4.76. Einfluss der Temperatur der Formiergasbehandlung auf die kristalline Erscheinung von
Schichten mit einem Zn-Gehalt von 60 mol%. (a) XRD-Spektren des Schichtmaterials (mit
Untergrundkorrektur) nach Behandlung in Formiergasatmosphére 80/20 firr 1 h bei den angegebenen
Temperaturen. (b) KristallitgroRen (nach Scherrer) der beobachteten kristallinen Schichtanteile in
Abhéangigkeit der Formiertemperatur  (Bedingungen s. (a), log. Skalierung nach
y-Achsenunterbrechung, unb.: unbehandelte Schicht). Rotationsbeschichtung auf Borosilikatglas,
Beschichtungsldsung 0,2 mol/l Zn(OAc),-2aq/ In(NO3)3-5aq in 2-ME, 10 Vol% MEA, jeweils 2
Schichten nach Temperaturprogramm B (Ts = 900°C, ts = 24 h, rs =5 K/min). Schichtdicke vor der
Behandlung 63 nm.

4.3.4 Schichtcharakterisierung

Untersuchungen von Schichten im System ZnO - SnO, zeigten bereits, dass insbesondere in
amorphen Schichten erhohte Leitfahigkeiten zu beobachten sind. Daneben ist die zeitliche
Entwicklung elektrischer Eigenschaften wahrend des Kiristallisationsprozesses von
besonderem Interesse, da hierdurch Rickschlisse auf die wéhrend des Kristallwachstums
ablaufenden Vorgange gezogen werden kénnen.

Im Folgenden sollen demgemald sowohl Schichten, die bei Temperaturen unterhalb der
Kristallisationstemperatur der terndren Phasen Zns;In,Og und ZnsIn,Og behandelt wurden, als
auch solche von phasenreinem Material n&her in Hinsicht auf deren morphologische,
elektrische und optische Eigenschaften untersucht werden.
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4.3.4.1 Morphologie

Da es im Rahmen der Arbeit, wie bereits in Kap. 4.2.4.1 (S. 149) erwahnt, nicht das Ziel war,
die hergestellten Schichten in Hinsicht auf deren kristalline Morphologie zu optimieren,
besalien Schichten des Systems ZnO - In,0O3 ungeachtet ihrer chemischen Zusammensetzung
ein granulares Erscheinungsbild bezlglich der Kristallitmorphologie, wie es bereits fiir
Schichten im System ZnO - SnO, beobachtet wurde.

Die fir Zn,SnO4-Schichten erzielten mittleren Rauwerte von zum Teil unter 1 nm
konnten fir die hier beschriebenen Schichten nicht erreicht werden. AFM-Messungen zufolge
weisen Znsln,Og-Schichten abhéngig von der Hohe der Temperaturbehandlung fir
Sintertemperaturen zwischen 600 und 900°C mittlere Rauwerte von 1 bis 4 nm auf
(5,1 nm < R{<9,4 nm), hohere Sintertemperaturen filhren aufgrund einsetzender Reaktionen
des Schicht- mit dem Substratmaterial zu noch héheren Rauwerten von bis zu 5 nm. Anhand
der in Abb. 4.77 gezeigten AFM-Aufnahmen von Znsln,Og-Schichten nach Sintern bei
unterschiedlichen Temperaturen lasst sich die bereits in Kap. 4.3.3.3 beobachtete Zunahme
der mittleren KristallitgréRe als Ursache der Zunahme des Rauwerts mit der Temperatur
ausmachen. Die bei 900°C ausgeheizte Schicht (Abb. 4.77 (c)) zeigt darlber hinaus
Oberflachenstrukturen, welche mit der ermittelten mittleren Scherrer-KristallitgroRe von
32 nm vergleichbar sind, es scheint also keine nennenswerte Agglomeration der einzelnen
Kristallite an der Oberflache vorzuliegen.

0 nm

Abb. 4.77. AFM-Aufnahmen von Zn;In,Og-Schichten, die bei unterschiedlichen Sintertemperaturen
von (a) 600°C, (b) 800°C und (c) 900°C behandelt wurden. Rotationsbeschichtung auf Kieselglas,
Beschichtungslésung 0,4 mol/l Zn(OAc),2aq / In(NO3);-5aq in 2-ME, 20 Vol% MEA, Zn-Gehalt
60 mol%, jeweils 1 Schicht nach Temperaturprogramm B (Ts = (a) 600°C, (b) 800°C bzw. (c) 900°C,
ts = 24 h, rs = 5 K/min). Profilometrisch bestimmte Schichtdicken betragen 78 bis 86 nm.

Einen Uberblick der mittels verschiedener Methoden ermittelten Rauwerte gibt Abb. 4.78.
Erstaunlich ist dabei die relative Abweichung der Ergebnisse unterschiedlicher Methoden
untereinander, die sich auf ca. 20% des Messwertes belduft. Die hier untersuchten Schichten
wurden aus einer Losung hergestellt, die 20 Vol% MEA bei einer Gesamtmetallkonzentration
von 0,4 mol/l enthielt und wiesen nach Sintern bis 900°C eine Trubung von unter 0,1% auf.
Eine Temperaturbehandlung bei 1000°C fiihrte zu einem bereits mit bloRem Auge
erkennbaren leichten Eintriiben der Schicht und einem Triibungswert von 0,23%.
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Abb. 4.78. Mittenrauwert R, von Znsln,Og-Schichten in Abhangigkeit der Sintertemperatur Ts.
Neben den Ergebnissen der Profilometer-Messungen sind zusatzlich Werte aus AFM- bzw.
XRR-Messungen angegeben. Rotationsbeschichtung auf Kieselglas, Beschichtungslésung 0,4 mol/I
Zn(OAc),2aq / In(NOs)s-5aq in 2-ME, 20 Vol% MEA, Zn-Gehalt 60 mol%, jeweils 1 Schicht nach
Temperaturprogramm B (Ts wie angegeben, ts=24h, rs =5 K/min). Profilometrisch bestimmte
Schichtdicken betragen 78 bis 88 nm.

Wie eingangs erwéhnt, wiesen auch die hier untersuchten Schichten ein granulares
Kristallitwachstum auf, welches anhand von TEM-Aufnahmen an Querschnittspraparaten
nachgewiesen werden konnte. Rontgenreflektometrie-Messungen bestatigten eine analog zu
Zn,Sn04-Schichten niedrige relative Dichte von ca. 70% nach einer Temperaturbehandlung
bei 900°C wahrend 24 h, sowohl fir Zn3In,0¢- als auch flr ZnsIn,Og-Schichten (Abb. 4.79).
Die hohe Qualitat der an die Messkurven angepassten Fit-Kurven konnte mit Hilfe eines
Vergleichs der simulierten mit den profilometrisch ermittelten Schichtdicken sichergestellt
werden (s. Tab. 4.4). Im Verlauf der Auswertung von XRR-Messungen zeigte sich, dass auch
hier — vergleichbar zu Zn,SnO,-Schichten — unabhéngig vom Zn-Gehalt des Schichtmaterials
ein Dreischichtmodell (diinne Oberschicht hoher relativer Dichte von ca. 95%, eine dicke und
diunne Schicht mit ca. 70% relativer Dichte) zur Anpassung der Reflektometriekurven
notwendig war, um bestmdgliche Fit-Kurven zu erhalten.
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Abb. 4.79. (a) Ergebnisse von Rontgenreflektometrie-Messungen und simulierte Spektren von
Schichten im System ZnO - In,O; mit Zn-Gehalten von 60 (ZnsIn,0g) bzw. 70 mol% (ZnsIn,Og).
Tab. 4.4 fasst die Ergebnisse der hier gezeigten Schichten zusammen. (b) HTEM-Aufnahmen der
vermessenen Schichten. Beschichtungslosung 0,4 mol/l Zn(OAc),2aq/ In(NOs)s-5aq in 2-ME,
20 Vol% MEA, Zn-Gehalt 60 (Zn3ln,0g) bzw. 70 mol% (ZnsIn,Og), jeweils 1 Schicht nach
Temperaturprogramm B (Ts=900°C, ts=24h, rs=5K/min). Die profilometrisch bestimmten
Schichtdicken betragen (85 = 2,1) bzw. (72 £ 1,7) nm.

Tab. 4.4. Anpassungs-Parameter der simulierten Reflektometriekurven von Messungen aus Abb. 4.79. Alle hier
untersuchten Proben wiesen laut XRD-Untersuchungen phasenreines Zn3ln,Og bzw. ZnsIn,Og auf (theor. Dichte:
ZnsIn,Og: 6,27 glcm®, ZnsIn,Og: 6,12 glem?® [382]).

Probe aus Abb. 4.79 Dicke @ / nm Dicke (profil.) / nm rel. Dichte © / %
Zn3In,Op 87 85+2,1 69,2
ZnsIn,Og 74 72+1,7 69,0

®: Mittelwert Uber das fur die Simulation bendétigte Gesamtschichtsystem.

4.3.4.2 Elektrische Eigenschaften

Die Ermittlung elektrischer Eigenschaften der hergestellten Schichten mit Hilfe von
Hall-Messungen sollte zunachst Bereiche im bindaren Phasensystem ZnO - In,O3 aufzeigen,
flr deren Zusammensetzung moglichst niedrige spezifische Widerstande zu erwarten waren.
Im Laufe der Untersuchungen zeigte sich, dass die Zusammensetzung der Schichten im
Minimum des spez. Widerstandes vor allem von der Kristallinitdt bzw. der vorliegenden
Phase des Schichtmaterials abhéngt. Alle im Folgenden untersuchten Schichten wurden
ausnahmslos aus einer 0,2 molaren Ldsung von Zn(OAc),-2aq und In(NOs3)3-5aq in 2-ME mit
einem  MEA-Gehalt von 10Vol% hergestellt, wobei bei den gewahlten
Beschichtungsparametern eine Einzelschichtdicke von ca. 30 nm resultierte. Nach erfolgter
Aushértung wurden alle Schichten einer Nachbehandlung unter Formiergas unterzogen,
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wobei diese flr Proben einer Serie stets gleichzeitig erfolgte. Nach einer Lagerung von 24 h
in konstanter Atmosphére (20°C, 40% RH) erfolgte schlielflich die Charakterisierung der
Probe.

Der Einfluss der Zusammensetzung des Schichtmaterials auf die elektrischen
Eigenschaften von Schichten, die bei einer Temperatur von 600°C gehértet wurden, zeigt
Abb. 4.80. Ahnlich zu den Ergebnissen der Hall-Messungen an Schichten im System
ZnO - SnO, erstreckt sich auch hier der Wertebereich des beobachteten spezifischen
Widerstandes (ber 3 Zehnerpotenzen. Schichten der bindren Randverbindungen In,O3; und
ZnO sind mit spezifischen Widerstdnden von 8,4 bzw. 11,4 Qcm nur wenig elektrisch
leitfahig und demgemal im oberen Drittel der gemessenen Werte zu finden. Ausgehend von
reinem Indiumoxid steigt der spez. Widerstand der Schichten mit zunehmendem ZnO-Anteil
bis zu einem Zn-Gehalt von 30 mol% stetig an, was vor allem auf eine drastische Abnahme
der Ladungstragermobilitit von 14 (0Omol% Zn) auf 0,1cm?Vs (30 mol% Zn)
zurlickzufuhren ist. Im Gegensatz dazu kann eine Zunahme der Ladungstragerkonzentration
von 1 x 10%” (0 mol% Zn) auf 3 x 10*® cm™® (30 mol% Zn) verzeichnet werden. Bei weiterem
Anstieg des Zn-Gehalts sind anhand rontgenografischer Untersuchungen ab 40 mol% Zn
zunehmend amorphe Schichtanteile zu beobachten (s. Abb. 4.66, S. 182 bzw. Abb. 4.67,
S. 183), wobei sich als Folge dieser strukturellen Umwandlung eine deutliche Abnahme des
spezifischen Widerstandes ab 40 mol% Zn einstellt. Parallel hierzu zeigen sowohl Mobilitét
als auch Konzentration der Ladungstrager eine sprunghafte Zunahme auf 4,3 cm?/Vs bzw.
1,8 x 10" cm™. Bei Erreichen des maximalen Grades an Réntgenamorphizitat fir Schichten
mit einem Zn-Gehalt von 50 mol% ist auch im spezifischen Widerstand ein Minimum von
3,6 x 102 Qcm zu beobachten. Steigt der Zn-Gehalt weiter an, zeigen sich ab 70 mol%
deutliche Reflexe von ZnO und der spez. Widerstand steigt um eine Dekade auf 0,3 Qcm,
wobei im Wesentlichen die Abnahme der Mobilitat fir diesen Anstieg verantwortlich
gemacht werden kann. Die Bildung einer Fremdphase hoheren spezifischen Widerstands
(ZnO) stort den Transport der Ladungstrdger innerhalb der Schicht, die gemessene
Ladungstragerdichte fallt demzufolge kontinuierlich ab.

Hohe elektrische Leitfahigkeit in amorphen Schichtmaterialien wurde bereits fir
zahlreiche Systeme festgestellt, wobei spezifische Widerstande erreicht werden konnen, die
mit denen von Schichten hochkristallinen Materials vergleichbar sind, so z. B. im Falle
amorphen In,O3:Zn (10 Gew-% Zn) [672], amorpher Schichten des Systems In-Ga-Zn-O
[345] und selbst Schichten amorphen Indiumoxids [67].

Vor Erreichen des reinen ZnO ist fur einen In-Gehalt von 5 mol% ein lokales Minimum
im spezifischen Widerstand festzustellen. Diese Zusammensetzung entspricht aufgrund des
geringen In-Gehalts In-dotiertem ZnO, welches anhand der allgemeinen Dotierungstheorie
eine im Vergleich zu reinem ZnO hohere Ladungstragerkonzentration aufweisen sollte. Dies
stimmt mit den hier beobachteten experimentellen Befunden Uberein. Da der Bereich der
Zusammensetzung In-dotierten ZnO (0 - 10 mol% In) bereits vielfach in der Literatur
untersucht wurde und das Hauptaugenmerk der Arbeit auf der Herstellung und Untersuchung
ternérer Phasen lag, wurde dieser Bereich nicht ndher untersucht. Der im Vergleich zu
Literaturangaben (2 x 10° Qcm [673]) hohere spezifische Widerstand von ZnO:In-Schichten
mit 5 mol% In von 0,1 Qcm ist vor allem auf die nicht optimierte morphologische Struktur
der hergestellten Schichten zurickzufthren und kdnnte durch eine Abscheidung mehrerer
dinner Einzelschichten mit dem Ziel eines kolumnaren Kristallitwachstums deutlich reduziert
werden [94].



Kapitel 4 Ergebnisse 199

Zn-Gehalt / mol%

c 0O 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100
o T v T v T v T v T v IsI T v T v T v T v T E
a0 $. . @ a
~ L ) o 1
10"t : £ 410
et <
E 0 ] 0
% 10" F '-..__. '510
'g | S—— S
1 1ant
N 0F O ® M
2 . -
L T o S T S 0 P M S Y
10 o J10
)
Q --------
£ 2 N
S 1- Q ) Q g ........ | 1
N S - ;
= L
E
o 01t f 40,1
= ]
(Y? 1020- T T + T + T + T T ] T T T + T 51020
e iS E
_____ forrs ]
S g £ [ S N PPNt
= —
B ol ? P PYSE
IS N
g 17 e 1,17
g 10 § ......... & 10
~
1016 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1016

0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100
Zn-Gehalt / mol%

Abb. 4.80. Elektrische Eigenschaften von bei 600°C gehdrteten Schichten im System ZnO - In,0Os in
Abhangigkeit des Zn-Gehalts der Beschichtungslésungen (beziglich der vorliegenden Phasen bei den
entsprechenden  Zn-Gehalten s. schraffierte Flachen bzw. Abb.4.66 und Abb. 4.67).
Rotationsbeschichtung auf Borosilikatglas, 0,2 mol/l Zn(OAc),2aq / In(NO3)3-5aq in 2-ME, 10 Vol%
MEA, jeweils 2 Schichten nach Temperaturprogramm B (Ts=600°C, ts=24h, rs=5 K/min).
Schichtdicken zwischen 50 und 70 nm.

Beim Ubergang zu Sintertemperaturen, die zur Kristallisation der ternidren Phasen
Zn3Iny06 bzw. ZnsIn,Og notwendig sind, ergibt sich der in Abb. 4.81 gezeigte Verlauf der
elektrischen Eigenschaften in Abh&ngigkeit von der chemischen Zusammensetzung des
Schichtmaterials (beztiglich der Kristallinitat der hier untersuchten Schichten s. Abb. 4.67).
Nach einer Temperaturbehandlung von 900°C fiir eine Dauer von 24 h umfassen die Werte
des spez. Widerstandes der Schichten ein Intervall mit drei Zehnerpotenzen, wobei die
Kurvenverlaufe in den Bereichen der bindren Randverbindungen wiederum die Maximalwerte,
in diesem Fall bis zu 10 Qcm, aufweisen. Der spez. Widerstand reinen Indiumoxids liegt mit
3,6 Qcm deutlich unter dem reinen Zinkoxids (8,6 Q2cm).
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Abb. 4.81. Elektrische Eigenschaften von bei 900°C gehdrteten Schichten im System ZnO - In,Os in
Abhangigkeit des Zn-Gehalts der Beschichtungslésungen (beziglich der vorliegenden Phasen bei den
entsprechenden Zn-Gehalten s. schraffierte Flachen bzw. Abb. 4.67). Rotationsbeschichtung auf
Kieselglas, 0,2 mol/l Zn(OAc),-2aq/ In(NO3)s-5aq in 2-ME, 10 Vol% MEA, jeweils 2 Schichten
nach Temperaturprogramm B (Ts = 900°C, ts = 24 h, rs =5 K/min). Schichtdicken zwischen 50 und
70 nm.

Bewegt man sich von In,O3 ausgehend in Richtung steigender Zn-Gehalte, tritt ein
deutlicher Rickgang des Widerstandes erst bei einem Zn-Gehalt von 50 mol% ein, der
Ubergang zu phasenreinem Schichtmaterial von Zn3In,Os fiir einen Zn-Gehalt von 60 mol%
stellt gleichzeitig das Minimum des Kurvenverlaufs dar. Der spezifische Widerstand betragt
hier 3,1 x 102 Qcm. Sowohl die Mobilitat als auch die Konzentration der Ladungstrager
zeigen einen dem spezifischen Widerstand spiegelbildlichen Verlauf, und somit ein
Maximum bei 60 mol% Zn von 9,7 cm?Vs bzw. 3,3 x 10 cm™. Das bei steigendem
Zn-Gehalt von 70 und 80 mol% gebildete ZnsIn,Og zeigt im Rahmen der Messungen einen
leicht hoheren spez. Widerstand von ca. 8x10%Qcm, die Mobilitait bzw.
Ladungstragerkonzentration betragt 5cm?/Vs bzw. 1,5x 10 cm™. Bei Verlassen des



Kapitel 4 Ergebnisse 201

Bereichs der terndren Verbindungen kommt es zu einem drastischen Anstieg des spez.
Widerstandes, der im Wesentlichen auf einen deutlichen Rickgang der Mobilitat
zurlickzufuhren ist. Auch hier zeigt sich fiir einen In-Gehalt von 5 mol% ein geringerer
spezifischer Widerstand, der vor allem eine Folge einer erhdhten Konzentration von
Ladungstragern ist und wiederum mit einem Substitutionseffekt des Zn durch In im
ZnO-Kristallgitter in Verbindung gebracht werden kann.

Die beobachteten Verldufe der elektrischen Eigenschaften in Abhangigkeit vom
Zn-Gehalt sind sowohl im Falle weitgehend rdntgenamorphen (s. Abb. 4.80) als auch
kristallinen Schichtmaterials (s. Abb. 4.81) mit Beobachtungen der Literatur (s. Kap. 2.6,
S. 49 bzw. [388-391]), nahezu unabhangig des Herstellungsverfahrens, vergleichbar.

Bereits bei Schichten im System ZnO - SnO, konnten durch eine Verfolgung der
Entwicklung von elektrischen Eigenschaften wahrend des Sinterprozesses Erkenntnisse tber
Kristallisationsvorgange gewonnen werden. Auch die Kristallisation der terndren Phasen
Zn3In,Op und ZnsIn,Og wurde auf diese Weise verfolgt. Wie in Abb. 4.72 (S. 189) bereits
gezeigt werden konnte, erreichen Schichten bei einer Sintertemperatur von 900°C ein
Maximum bezlglich der KristallitgroRe beider Verbindungen. Die Ergebnisse von
Hall-Messungen an Schichtmaterial mit einem Zn-Gehalt von 60 bzw. 70 mol% nach
sukzessiver Temperaturerhéhung ist in Abb. 4.82 (a) bzw. (b) zu sehen. Der Verlauf des
spezifischen Widerstandes in Abhangigkeit der Sintertemperatur wird dabei weniger von der
mittleren KristallitgréRe der entstehenden terndren Phasen als vielmehr von deren
Volumenanteil im Schichtmaterial beeinflusst. Die ebenfalls in den beiden oberen Dritteln der
Abb. 4.82 aufgetragenen Kurven des Volumenanteils dieser Phasen sollen dies verdeutlichen.
Wahrend die Kristallitgrofie von Znsln,Og bei 900°C ein Maximum zeigt, fur 850 bzw. 950°C
jedoch nur etwa den halben Wert erreicht, kann anhand von Hall-Messungen kaum ein
Einfluss der Kristallitgrolie fir Sintertemperaturen von 850 bzw. 900°C beobachtet werden.
Die entsprechenden Widerstande betragen dort 3,3 x 102 bzw. 3,1 x 102 Qcm. Vielmehr
korrelieren die Temperaturabhangigkeit der elektrischen Eigenschaften mit den
Volumenanteilen: Der Volumenanteil von Zn3In,Og ist fir 850 und 900°C nahezu identisch.
Die Mobilitat der Ladungstrager zeigt einen dem spezifischen Widerstand gegensétzlichen
Verlauf, die Ladungstragerkonzentration bleibt Giber den hier beobachteten Temperaturbereich
nahezu unverandert.

Im Falle von ZnsIn,Og (Abb. 4.82 (b)) ist zunéchst ein Anstieg des spez. Widerstandes
fir niedrige Sintertemperaturen von 600 und 650°C zu beobachten. Ein Vergleich mit
Rontgenbeugungsspektren (s. Abb. 4.71, S. 188) zeigt, dass in diesem Temperaturbereich
zundchst ZnO kristallisiert. Die im Folgenden ab 700°C einsetzende Kristallisation von
ZnsIn,Og bewirkt zunéchst eine leichte Erniedrigung des spezifischen Widerstands der
Schichten, der Volumenanteil dieser Phase betrégt jedoch bis 800°C nur maximal 25% des
Wertes bei 900°C. Ab 850°C ist ein sprunghafter Anstieg des Volumenanteils von ZnsIn,Og
zu beobachten, wodurch der spezifische Widerstand in gleicher Weise auf ein Minimum von
7,4 x 102 Qcm abfallt. Wahrend die Mobilitat auch hier einen gegensatzlichen Verlauf zeigt,
bleibt diese jedoch von dem zu Beginn entstehenden ZnO unbeeinflusst. Dieser Vorgang
macht sich in einem leichten Riickgang der Ladungstragerkonzentration bemerkbar.
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Abb. 4.82. Einfluss der Sintertemperatur auf die elektrischen Eigenschaften von Schichten im System
ZnO - In,0; mit einem Zn-Gehalt von (a) 60 mol% und (b) 70 mol% (beziglich der vorliegenden
Phasen bei den entsprechenden Temperaturen s. Abb. 4.71 (S. 188), KristallitgroRen s. Abb. 4.72
(S. 189)). Rotationsheschichtung auf Kieselglas, 0,2 mol/l Zn(OAc),-2aq/ In(NO3)s-5aq in 2-ME,
10 Vol% MEA, jeweils 2 Schichten nach Temperaturprogramm B (Ts wie angegeben, ts =24 h,
rs = 5 K/min). Schichtdicken zwischen 63 und 68 nm.

Wahrend ein durch Temperaturerh6hung vorangetriebenes Sintern das Wachstum
derjeniger Phasen fordert, deren Kiristallisation bei der entsprechenden Temperatur
thermodynamisch begiinstigt ist, kann mittels eines isothermischen zeitabh&ngigen
Sinterprozesses die zeitliche Entwicklung der Kiristallinitdit des Schichtmaterials
nachvollzogen werden. Der Einfluss der Sinterzeit auf die elektrischen Parameter von
Zn3In,Og- bzw. ZnsIn,Og-Schichten ist in den Abb. 4.83 (a) bzw. (b) zu sehen, die
entsprechenden KristallitgroRen und Volumenanteile zeigt Abb. 4.73 (S. 190).
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Abb. 4.83. Einfluss der Sinterzeit ts auf die elektrischen Eigenschaften von Schichten im System
ZnO - In,03; mit einem Zn-Gehalt von (a) 60 mol% und (b) 70 mol% (beziiglich der Kristallitgrolen
bzw. Volumenanteile bei den entsprechenden Zeiten s. Abb. 4.73, S. 190). Rotationsbeschichtung auf
Kieselglas, 0,2 mol/l Zn(OAc),-2aq/In(NOs)s-5aq in 2-ME, 10 Vol% MEA, jeweils 2 Schichten
nach Temperaturprogramm B (Ts = 900°C, ts wie angegeben, rs =5 K/min). Schichtdicken zwischen
63 und 67 nm.

Wie den Abbildungen zu entnehmen ist, entwickelt sich in beiden Systemen sowohl der
spezifische Widerstand als auch die Mobilitat der Ladungstréger parallel zum Volumenanteil
der terndren Phasen. Die in den Abbildungen gezeigten vertikalen gestrichelten Linien
markieren den Zeitpunkt, ab dem der Volumenanteil der entsprechenden ternaren Phase 50%
betragt (vgl. Abb. 4.73, S.190). Wahrend der spez. Widerstand im Falle von ZnsIn,Og,
welches aus amorphem Material kristallisiert, nach einer Sinterzeit von 15 min bereits auf den
halben Wert gefallen ist, ist eine nennenswerte Abnahme des spez. Widerstandes von
ZnsIn,Og-Schichten erst ab einer Sinterzeit von 12 h zu beobachten. Die Werte der
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Ladungstragerkonzentrationen beider Systeme bewegen sich hingegen unabhéngig von der
Sinterzeit im Bereich von 1 x 10* bis 3 x 10" cm™,

Analog zu den bereits in Kap.4.2.4.2 (S.156) gemachten Beobachtungen der
Abhangigkeit der Austrittsarbeit von Schichten im System ZnO -SnO, von deren
Zusammensetzung (Abb. 4.48, S.162) bzw. fir Zn,SnO4-Schichten von  deren
Ladungstragerkonzentration (Abb. 4.49, S. 163) konnten auch fir Schichten des Systems
Zn0O - In,03 Einflisse dieser GroRen auf die Austrittsarbeit registriert werden. Wie in
Abb. 4.84 zu sehen ist, variiert die Austrittsarbeit der Schichten je nach Zn-Gehalt. Ein
Vergleich dieser Kurven mit denen der Ladungstrdgerkonzentrationen (s. Abb. 4.80 bzw.
Abb. 4.81) verdeutlicht jedoch, dass deren Verlauf weitgehend parallel ist und legt hier den
Schluss nahe, dass der Einfluss der Zusammensetzung des Schichtmaterials den der Anzahl
freier Elektronen Uberwiegt, also der Wert der Austrittsarbeit im Wesentlichen von der
Zusammensetzung beeinflusst wird.
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Abb. 4.84. Austrittsarbeiten von Schichten im System ZnO - In,0; in Abhéngigkeit des Zn-Gehalts
der Beschichtungslésungen nach unterschiedlichen Temperaturbehandlungen, gemessen Uber eine
Flache von 17,6 x 17,6 mm? Zusétzlich sind die bereits in Abb. 4.80 bzw. Abb.4.81 gezeigte
Verlaufe der Ladungstrdgerkonzentration N der Schichten aufgetragen (bez. der
Herstellungsparameter s. dort).

Bei niedrigen Sintertemperaturen und damit réntgenamorphen bzw. wenig kristallinen
Schichten ist bei einem Zn-Gehalt von 50 mol% ein Maximum in der Austrittsarbeit von
5,3 eV zu finden, Zusammensetzungen im Randbereich zeigen Austrittsarbeiten unter 5 eV
(¢ (In2053): 4,91 eV, ¢(Zn0O): 4,8 eV). Eine Kristallisation der ternéren Phasen Zn3In,Og bzw.
ZnsInyOg flhrt zu einer Verschiebung der fur eine maximale Austrittsarbeit optimalen
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Zusammensetzung: Diese ist jetzt mit 5,14 eV bei 60 mol% Zn, also fur ZnsIn,Oe,
vorzufinden.

4.3.4.3 Optische Charakteristik

Aufgrund einer im Vergleich zu Schichten des Systems ZnO - SnO, ahnlich groRen
Ladungstragerdichte zeigen auch die hier untersuchten Schichten des Systems ZnO - In,O3 flr
Wellenlangen im Bereich 200 - 3000 nm keine optischen Hinweise auf freie Ladungstrager.
Die Plasmakante liegt auch hier im langerwelligen IR-Bereich, welcher nicht weiter
untersucht wurde.

Die in Abb. 4.85 gezeigten Transmissions- und Reflexionsspektren wurden an zweifach
beschichteten Kieselglassubstraten gemessen, wobei jede Schicht einzeln die angegebene
Temperaturbehandlung erfahren hat. Die Beschichtungslésungen beinhalteten Zn(OAc),-2aq
und In(NO3)s-5aq in 2-ME (10 Vol% MEA) mit variierendem Zn-Gehalt und einer
Gesamtmetallkonzentration von 0,2 mol/l, was in Schichtdicken von 63 bis 69 nm resultierte.
Generell zeigten Schichten des Systems ZnO - In,O3 im Vergleich zu Zn,SnO4-Schichten eine
um ca. 5% geringere Transmission im sichtbaren Spektralbereich. Eine je nach
Zusammensetzung des Schichtmaterials und erfolgter Temperaturbehandlung beobachtete
graduelle Abnahme der Transmission bzw. Zunahme der Reflexion in Richtung der
Wellenlangen der Bandkante machte sich durch eine leichte Gelbfarbung der abgeschiedenen
Schichten bemerkbar, welche fir Schichten der Phasen ZnsIn,Og und ZnsIn,Og besonders
ausgepragt war.

Der Einfluss der Temperaturbehandlung auf die optische Charakteristik der Schichten bei
konstanter Zusammensetzung des Schichtmaterials macht sich im Wesentlichen im Bereich
der Bandliicke bemerkbar. Die in Abb. 4.85 gezeigten Transmissionsspektren von Proben mit
einem Zn-Gehalt von 60 mol% lassen einen Rickgang der Energie der Bandliicke bei
Erhohung der Sintertemperatur vermuten, der Ubergang von amorphem (600°C) zu
kristallinem Schichtmaterial (Zns;In;O0s, 900°C) geht also anscheinend mit einer
Verkleinerung der Bandliicke einher.

Neben dem bereits in Abb. 4.85 beobachteten Einfluss der Sintertemperatur auf die Lage
der Bandkante tragt vor allem die Zusammensetzung des Schichtmaterials entscheidend zur
GroRe der resultierenden optischen Bandlicke bei. Abb. 4.86 zeigt diese Abhéngigkeit flr
Schichten mit variierendem Zn-Gehalt nach unterschiedlicher Temperaturbehandlung. Die
gleichen Schichten wurden bereits einer elektrischen Charakterisierung unterzogen
(s. Abb. 4.80 bzw. Abb. 4.81, Herstellungsparamter s. dort), die bei der entsprechenden
Zusammensetzung vorliegende Phase ist in Abb. 4.70 (S. 187) dargestellt.

Untersuchungen zeigten, dass Schichten, welche bei 600°C gesintert wurden, mit
Zn-Gehalten von 50 und 60 mol% rdntgenamorph sind, wahrend niedrigere bzw. hohere
Gehalte zu kristallinem In,O3 bzw. ZnO fuhren. Der Verlauf der Bandliicke dieser Schichten
zeigt eine graduelle Abnahme von 3,83 eV fur reines In,O3 auf 3,32 eV fiir ZnO, wobei ab
einem Zn-Gehalt von 90 mol% ein nahezu konstanter Wert festgestellt werden kann. Dieses
Verhalten der Bandlucke konnte auch fur amorphe Schichten beobachtet werden, welche
mittels PLD hergestellt wurden [405].
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Abb. 4.85. Transmissions- und Reflexionsspektren von Schichten im System ZnO - In,0; auf
Kieselglas mit einem Zn-Gehalt von 0, 60 und 100 mol%. Rotationsbeschichtung auf Kieselglas,
Beschichtungslésung 0,2 mol/l Zn(OAc),-2aq/ In(NO3)3-5aq in 2-ME, 10 Vol% MEA, jeweils 2
Schichten nach Temperaturprogramm B (Ts und ts wie angegeben, rs =5 K/min). Schichtdicken
zwischen 63 und 69 nm.

Der Wert der optischen Bandliicke von kristallinem Schichtmaterial (900°C) fallt mit
zunehmendem Zn-Gehalt kontinuierlich ab, um schlieBlich bei 70 mol% Zn ein Minimum
von 3,0 eV zu erreichen. Anhand von XRD-Untersuchungen konnte flr diesen Zn-Gehalt
lediglich  ZnsIn,Og nachgewiesen werden. Die Urbach-Energie erreicht bei dieser
Zusammensetzung einen Wert von 0,3 eV und lasst somit auf das Vorliegen kristalliner
Partikel im einstelligen Nanometerbereich schlieBen [674]. Steigt der Zn-Gehalt weiter an,
wird eine Vergrolierung der Bandlicke mit einem lokalen Maximum fir einen In-Gehalt von
5 mol% beobachtet, um schlieBlich einen Wert von 3,3 eV fiir reines ZnO zu erreichen.
Abweichend von den stéchiometrischen Zusammensetzungen der beobachteten terndren
Phasen sollten Schichten mit einem Zn-Gehalt <5 bzw. > 95 mol% nicht als Mischoxid,
sondern vielmehr als Zn-dotiertes In,O3 bzw. In-dotiertes ZnO bezeichnet werden. Wahrend
Zn** als Dotand in In,O3 entsprechend dem allgemein akzeptierten Verstandnis als
Elektronenakzeptor fungiert, die elektrische Leitfahigkeit also eher herabsetzt, hat die
Dotierung von ZnO mit In** (analog zu einer AI**-Dotierung) innerhalb gewisser Grenzen
positiven Einfluss auf die Leitfahigkeit des Materials (s. auch Kap. 2.2.3). Dementsprechend
ist der hier beobachtete Anstieg der optischen Bandliicke fur einen In-Gehalt von 5 mol%
hdchstwahrscheinlich auf den bereits in Abb. 4.80 (S.199) und Abb.4.81 (S. 200)
beobachteten Anstieg der Ladungstragerdichte und somit auf einen Anstieg des Fermi-
Niveaus (Burstein-Moss Effekt) zurtickzufuhren.
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Abb. 4.86. Abhéngigkeit der Grolke der optischen Bandliicke von der Temperaturbehandlung (fiir
24 h) und der Zusammensetzung des Schichtmaterials. Herstellungsparameter s. Abb. 4.80
(Ts =600°C) bzw. Abb. 4.81 (Ts = 900°C).

Die elektrische Charakterisierung der Schichten zeigte, dass die Ladungstragerdichte fir
Zusammensetzungen, bei denen terndre Phasen beobachtet werden, maximal ist. Bei
alleiniger Einflussnahme des Burstein-Moss Effekts sollte die Bandliicke entsprechend
ansteigen. Da jedoch die Ladungstragerdichte amorpher Schichten einen &hnlichen Verlauf
zeigt und die Bandlicke dieser Reihe ebenfalls kontinuierlich abféllt, ist davon auszugehen,
dass ein Schrumpfen der optischen Bandliicke fur Zn-Gehalte <50 mol% vielmehr durch die
Variation der Zusammensetzung verursacht wird. Die bereits erwahnte Funktion von Zn?* als
Elektronenhaftstelle in In,O5 fuhrt zu der Ausbildung von lokalisierten Storstellen innerhalb
der Bandliicke, welche sich, bei genugend hoher Anzahl, zu einem Storstellenband
zusammenschliefen und den unteren Teil des Leitungsbandes Uberlagern, die optische
Bandliicke also letztendlich verkleinern. Das Erreichen des Minimums der Bandliicke im
Bereich der ternaren Phasen ist eine Folge eines Ubergangs der Bandstruktur des In,Os zu
derjenigen von Znsln,Og bzw. ZnsIn,Og, welche beide eine deutlich Kkleinere intrinsische
Bandllicke von 3-3,3eV aufweisen (s. schraffierter Bereich in Abb. 4.86, beziglich
gesputterter dinner Schichten s. [24], sprih-pyrolytisch hergestellter Schichten s. [404],
Pulverproben s. [401]). Ein analoges Verhalten der Bandliicke konnte bereits fur teilkristalline
Schichten des Systems 2ZnO -1In,0O3 in Abhdngigkeit der Zusammensetzung des
Schichtmaterials beobachtet werden, welche mittels PLD hergestellt wurden [398].

Die Entwicklung der Bandlicke mit fortschreitender Kristallisation des Schichtmaterials
bei 900°C ist in Abb. 4.87 flr zwei unterschiedliche Zusammensetzungen aufgetragen. Die
kristallografische Entwicklung der hier untersuchten Schichten ist in Abb. 4.73 (S. 190)
dargestellt. Anhand dieser Untersuchungen zeigte sich, dass die Kristallisation von ZnzIn,Og
(Zn-Gehalt 60 mol%) schneller ablauft als jene von ZnsIn,Og-Kristalliten (70 mol% Zn).
Dieses Verhalten lasst sich ebenso anhand des Verlaufs der optischen Bandliicke wéhrend des
isothermischen Sinterns verfolgen: wahrend die Bandliicke von 60 mol%-Schichten bereits
nach 1 bis 2 h einen konstanten Wert von 3,2 eV erreicht (Abb. 4.87 (a)), zeigen Schichten
von Znsln,Og erst nach 16 h einen Wert von 3 eV (Abb. 4.87 (b)).
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Abb. 4.87. Einfluss der Sinterzeit bei 900°C auf die GroBe der optischen Bandliicke fir
Schichtmaterial mit einem Zn-Gehalt von (a) 60 mol% und (b) 70 mol%. Herstellungsparameter s.
Abb. 4.73 (S. 190) bzw. Abb. 4.83 (S. 203).

4.3.5 Zusammenfassung

Die Zusammensetzung des nach der Temperaturbehandlung vorliegenden Schichtmaterials
war analog zu Schichten im System ZnO -SnO, stark von der Formulierung der
Beschichtungslésungen abhangig. So konnte eine Phasenseparation zu In,O3 und ZnO
wéhrend des Ausheizens durch den Einsatz von Zn(OAc), und InCls bzw. In(NOs)s in 2-ME
als Losungsmittel verhindert werden. Bei der Verwendung chaotroper Verbindungen (z. B.
ZnCly, InCls) war zur Erzielung defektfreier Schichten eine Verbesserung der
Benetzungseigenschaften der Losungen durch den Einsatz von Lésungsadditiven notwendig,
wobei die niedrigsten Mittenrauwerte von 1 - 3 nm und Tribungswerte von 0,06 - 0,1% mit
MEA als Additiv erzielt wurden.

Eine Bestimmung der Metallgehalte von Schichten und Ldésungen mittels EDX bzw.
ICP-OES bestitigte eine gute Ubereinstimmung, lediglich fiir Sintertemperaturen von 1000°C
war ein leichter Zn-Verlust zu verzeichnen (ca. 10%). Eine hohe Langzeitstabilitat der
Losungen (0,2 mol/l Zn(OAc), / In(NOs)sz in 2-ME mit 10 Vol% MEA und einem Zn-Gehalt
von 50 mol%) von mind. 100 d mit einer Zunahme der kinematischen Viskositdt um ca. 10%
gewéhrleistete eine hohe Reproduzierbarkeit der abgeschiedenen Schichten. Weitere
Untersuchungen zur Rheologie zeigten, dass hohe In(NO3)s-Gehalte das Altern der Lésungen
beschleunigten und die Viskositat in Abhangigkeit des Zn-Gehalts bis zu einer Lagerzeit von
24 h nur um ca. 6% schwankte. Eine minimale Tribung der Schichten von 0,06% wurde beli
einem MEA-Gehalt von 10 Vol% festgestellt. Die Schichtdicke verhielt sich weitgehend
unabhéangig vom Zn-Gehalt der Lésungen und zeigte eine Varianz von 6 - 10%, welche
hauptséachlich auf eine Verénderung der Viskositat zurlickzufuhren war. Generell zeigten
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Beschichtungslésungen die von Meyerhofer gefundene Abhangigkeit der finalen Schichtdicke
von der Rotationsgeschwindigkeit.

Die beobachteten terndren Phasen im System ZnO - In,O3; waren Zn3In,Og und ZnsIn,Os,
welche fur Zn-Gehalte von 60 bzw. 70 und 80 mol% erst ab einer Sintertemperatur von 800°C
bzw. 700°C erhalten wurden. Bei niedrigen Temperaturen liegen in der Regel
Phasengemische vor, XRD-phasenreine Schichten wurden ab 850°C beobachtet. Eine
Vortrocknung bei 200 - 300°C fiihrte zu rontgenamorphen Schichten bzw. einer
Phasenseparation. Die maximale Zn3ln,Og-Kristallitgroe von ca. 35 nm wurde bei 900°C fiir
60 mol% Zn erreicht, ZnsIn,Og-Kristallite erreichten 25 nm bei 70 mol% Zn. Ein verzbgertes
Kristallwachstum im Falle von ZnsIn,Og ist zurlickzufiihren auf den Ursprung dieser Phase.
Wahrend die Kristallisation von Zn3In,Og aus rontgenamorphem Material stattfindet, lauft die
Entstehung von ZnsIn,Og aus einem Phasengemisch von ZnO und amorphem Material ab.
Demgemal ist bei 900°C ein Volumenanteil der terndren Phasen von 50% bezogen auf das
Gesamtschichtmaterial im Falle von Zn3In,Og¢ nach 2,5 h, im Falle von ZnsIn,Og erst nach
10,2 h erreicht. Optimale Bedingungen fur eine Nachbehandlung in Formiergasatmosphére
(80Vol% N, / 20Vol% H,) beziglich elektrischer Eigenschaften (Maximum der
Ladungstragermobilitat und -konzentration) waren 285 - 300°C. Bei amorphen Schichten kam
es unter Formiergas ab 375°C zu einer Ausscheidung von In,O3 (Triibung), ab 400°C war die
Entstehung metallischen In zu beobachten, wobei kein Anzeichen von kristallinem ZnO zu
erkennen war. Znsln,Og-Schichten waren unter Formiergas bis 350°C stabil, bei hoéheren
Temperaturen erfolgte eine Ausscheidung von kristallinem In (400°C) und ZnO (425°C). Eine
Erhéhung der Sintertemperatur fuhrte zu hdheren Mittenrauwerten (ca. 1 nm bei 600°C, 5 nm
bei 1000°C), das Schichtmaterial bestand ausnahmslos aus granularen Kristalliten und wies
eine durchschnittliche relative Dichte von 70% auf.

Anhand von Van der Pauw-Messungen wurde fir Schichten, die bei 600°C gehartet
wurden und réntgenamorph waren, ein minimaler spezifischer Widerstand und ein Maximum
der Ladungstragermobilitat und -konzentration fiir einen Zn-Gehalt von 50 mol% festgestellt,
fur Sintertemperaturen von 900°C waren beste elektrische Eigenschaften fiir 60 - 80 mol% Zn
festzustellen (Zn3In,Os und ZnsIn,Og). Kristalline Schichten der terndren Verbindungen
hatten minimale Widerstdnde bei maximaler KristallitgroRe (900°C, 24 h, Znsln,Og:
3 x 107 Qcm, ZnsinyOg: 7,4 x 10 Qcm) mit einem Maximum der Mobilitét bei konstanter
Ladungstragerkonzentration. Eine Abnahme des Widerstands mit zunehmender Sinterzeit
verlief parallel zum Volumenanteil kristallinen Zn3ln,Og bzw. ZnsIin,Og. Im Gegensatz zu
Schichten im System ZnO - SnO, verlief die Austrittsarbeit von réntgenamorphen und
kristallinen Schichten in Abhéangigkeit von der Zusammensetzung weitgehend parallel zu
deren Ladungstragerkonzentration N (hohere Austrittsarbeit bei hdéherer N) und somit
entgegengesetzt zum theoretisch erwarteten Verhalten. Typische Werte betrugen 5,3 eV
(600°C, 50 mol% Zn, amorph) bzw. 5,14 eV (900°C, 60 mol% Zn, Zn3In,0g).

Gehartete Schichten zeigten unabhdngig von der Zusammensetzung eine Transmission
im sichtbaren Spektralbereich von 80 - 85%, die optisch bestimmten Bandliicken amorpher
Schichten betrugen fur Zn-Gehalte von 60 - 80 mol% 3,5 eV, die kristalliner Schichten von
Zn3ln,Og und ZnsIn,Og in Ubereinstimmung mit Literaturangaben 3,0 bis 3,2 eV. Die
Abschétzung der Urbach-Energie zeigt, dass optische Eigenschaften der Schichten von
nanokristallinen Domé&nen beeinflusst werden. Die Kristallisation des Schichtmaterials
spiegelte sich in der zeitlichen Entwicklung der Bandliicke wider, welche im Falle von
ZnsIn,Og analog zu vorhergehenden Befunden verzdgert ablief.
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4.4 Schichten im System Zn,SnO; - In,Os (bzw. - Sb205)

Ausgehend von phasenreinem Zn,SnO, erfolgt in diesem Kapitel die Untersuchung des
Einflusses eines zunehmenden In- bzw. Sh-Gehalts auf die Eigenschaften des resultierenden
Schichtmaterials.

Basierend auf dem allgemein akzeptierten Dotiermechanismus besteht zum einen die
Maoglichkeit einer Dotierung von Zn,SnO, durch drei- bzw. flinfwertige Kationen. DemgemaR
kénnte beispielsweise eine Substitution von Zn durch ein dreiwertiges Kation (z. B. In**) zu
der Freisetzung eines Elektrons in das Kristallgitter fihren. Eine Substitution des Sn
erforderte dementsprechend einen fiinfwertigen Dotanden (z. B. Sb>*). Zum anderen soll
dartiber hinaus der Einfluss von In-Gehalten Uber die Loslichkeitsgrenze von In,Os in
Zn,Sn04 hinaus untersucht werden, um so den ganzen Bereich der Zusammensetzung des
Systems Zn,SnO, - In,03 (bzw. -Sb,0s) zu untersuchen.

4.4.1 Wahl des Precursorsystems

Ausgehend von reinem Zn,SnO, diente das, bereits in Kap. 4.2.1 erarbeitete Precursorsystem
von ZnCl, und Sn(O'Bu)s in EtOH als Grundlage fir die im Rahmen dieses Kapitels
hergestellten Schichten. Als Indium-Quelle erwies sich der Einsatz von InCl; sowohl
bezuglich der Langzeitstabilitat als auch in Hinsicht auf die Beschichtungseigenschaften der
Losungen als vorteilhaft. Aus den gleichen Griinden fiel die Wahl auf SbCls als Sh-Precursor.

Alle flr eingehende Untersuchungen herangezogenen Schichten hatten ein homogenes
Erscheinungsbild, fur Lésungen mit hohen In-Gehalten (> 85 - 90 mol%) machten sich jedoch
wéhrend der Beschichtung im Bereich von 5 mm vom Substratrand her Benetzungsprobleme
bemerkbar. Der ohnehin aufgrund von Randeffekten unbrauchbare Schichtbereich vergroierte
sich dadurch vom Rand des Substrates ausgehend in Richtung Substratmitte auf 1,5 cm und
wurde bei der Probenvorbereitung, insbesondere fur Hall-Messungen, berticksichtigt.

Alle nachfolgenden Untersuchungen erfolgten an ethanolischen Loésungen, die neben
ZnCl, und Sn(O'Bu), in konstantem Verhéltnis von 70 mol% Zn auch InCls bzw. SbhCls in
variierender Menge enthielten und an daraus hergestellten Schichten. Die
Gesamtmetallkonzentration wurde innerhalb einer Messreihe stets konstant gehalten, der
angegebene In- bzw. Sh-Gehalt bezieht sich stets auf den Gesamtmetallgehalt der Losungen.

4.4.2 Losungscharakterisierung

Analog zu den Ausfuhrungen zu Losungen des Systems ZnO - SnO; in Kap. 4.2.2 erwiesen
sich auch die hier verwandten Beschichtungslésungen als (beraus langzeitstabil und
hydrolyseunempfindlich. Ebenso erwies sich die Registrierung der zeitlichen Anderung der
kinematischen Viskositat der Losungen als geeignetes Mittel, die Langzeitstabilitat zu
bestétigen.
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Die im Vorfeld von rheologischen Untersuchungen durchgefiihrten quantitativen
Analysen der Beschichtungsldsungen und der daraus hergestellten Schichten mittels ICP-OES
bzw. EDX zeigten, dass die Metallgehalte der Schichten im Rahmen der Messungenauigkeit
mit denen der Losungen Ubereinstimmten. Bezuglich der Temperaturstabilitt der Schichten
ergab sich hier ein den zuvor untersuchten Schichtsystemen ZnO - SnO;, und ZnO - In,0O3
analoges Verhalten, d. h. ein Zn-Verlust von 10% bei 1000°C (s. Abb. 4.8, S. 115).
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Abb. 4.88. Kinematische Viskositdt und Schichtdicken in Abhéangigkeit der Lagerzeit der
Beschichtungslésungen fiir unterschiedliche In-Gehalte. Lésung 0,3 mol/l ZnCl, / Sn(O'Bu), / InCls
in EtOH, Zn-Gehalt 70 mol% bezogen auf Zn und Sn, In-Gehalt bez. auf den Gesamtmetallgehalt
(a) 50 mol%, (b) 90 mol%. Rotationsbeschichtung auf Borosilikatglas (1000 min™), jeweils 1 Schicht
nach Temperaturprogramm B (Ts = 550°C, ts = 24 h, rs = 5 K/min).

Abb. 4.88 zeigt Ergebnisse zu Untersuchungen der zeitabhdngigen kinematischen
Viskositat von Beschichtungslosungen. Prinzipiell bewirkt ein steigender Gehalt der
Losungen an InCls eine zunehmende Abweichung vom rheologischen Verhalten InCls-freier
Losungen. Wie in Abb. 4.88 (a) fur eine Losung mit einem In-Gehalt von 50 mol% gezeigt,
steigt die kinematische Viskositat logarithmisch mit der Lagerzeit der Losungen und zeigt
damit ein analoges Verhalten zu InCls-freien Lésungen von ZnCl, und Sn(O'Bu), in EtOH.
Im Unterschied zu den letztgenannten zeigt sich jedoch fur die hier untersuchten Lésungen ab
einer Lagerzeit von ca. 100 h ein Sattigungswert der Viskositat von 1,64 mm?/s. Es ist aber
darauf hinzuweisen, dass sich die absolute Anderung der kinematischen Viskositéit in der
zweiten Nachkommastelle abspielt und sich lediglich zwischen 1,61 und 1,64 mm?/s bewegt.
Der Verlauf der Schichtdicken von ausgehérteten Schichten lasst sich dementsprechend auch
hier bis zu einer Lagerzeit von 100 h mit d, o (logt,)"® beschreiben und gehorcht somit der
von Meyerhofer gefundenen Abhangigkeit d, o v*"* (Gl. (2.41)). Die konstante Viskositat
fur lange Lagerzeiten der Losungen fuhrt schliellich zu einer zeitlichen Unabhangigkeit der
Schichtdicken.
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Enthalt die Ldsung neben einem geringen Anteil ZnCl, und Sn(O'Bu), fast ausschlieBlich
InCl; in EtOH, zeigt sich die in Abb. 4.88 (b) aufgetragene Abhé&ngigkeit. Die zeitliche
Anderung der kinematischen Viskositat liegt innerhalb der Messungenauigkeit, die Losung
zeigt also rheologisch gesehen kaum Alterungseffekte, was sich ebenfalls durch eine tber den
hier beobachteten Zeitraum nahezu unverénderte Schichtdicke bemerkbar macht.
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Abb. 4.89. Abhdangigkeit der kinematischen Viskositidt bzw. der Schichtdicke vom In-Gehalt der
Loésungen nach einer Lagerzeit der Losungen von 24 h bei Raumtemperatur. Rotationsbeschichtung
auf Borosilikatglas, jeweils 1 Schicht nach Temperaturprogramm B (Ts=550°C, ts=24h,
rs =5 K/min), Lésungen 0,3 mol/l ZnCl, / Sn(O'Bu), / InCl; in EtOH, Zn-Gehalt 70 mol% bezogen
auf Zn und Sn.

Der Einfluss des InCl;-Gehalts auf die Eigenschaften der Beschichtungslésungen ist in
Abb. 4.89 aufgetragen. Daraus wird ersichtlich, dass sowohl die kinematische Viskositat als
auch die Schichtdicke der aus diesen Ldsungen hergestellten Schichten mit steigendem
In-Gehalt zunehmen. Eine Zunahme der Viskositét bei steigendem In-Gehalt wurde bereits in
Kap. 4.3.2.2, Abb. 4.59 (S. 176) bzw. Abb. 4.63 (S. 179) fur Losungen von ZnCl, und InCl;
in 2-ME beobachtet und ist auf ein zunehmend chaotropes Verhalten der Ldsung (s. S. 170)
zurlickzufuhren. Die Zunahme der Schichtdicke widerspricht dem Trend des
Dichteverhaltnisses der beiden Materialien Zn,SnO4 (6,43 g/cm®) und 1n,0;3 (7,12 g/cm®)
[181], die hier beobachtete resultierende Schichtdicke ist also eine Folge eines verénderten
rheologischen bzw. Trocknungsverhaltens der Beschichtungslsung.
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Handelte es sich bei den bisher beschriebenen Schichtmaterialien um bindre Systeme,
beschreibt der Ubergang von Zn,SnO,4 zu In,03 einen Ausschnitt des terniren Phasensystems
Zn0O - SnOz - |n203.

Abb. 4.90. XRD-Spektren von Schichten im System Zn,Sn0O, - In,O3 in Abhéngigkeit des In-Gehalts
der Beschichtungslésungen (mit Untergrundkorrektur). Rotationsbeschichtung auf Borosilikatglas,
0,4 mol/l ZnCl,/Sn(O'Bu)s/ InCl; in EtOH, Zn-Gehalt 70 mol% bezogen auf Zn und Sn,
Temperaturprogramm B (Ts = 600°C, ts = 12 h, rs = 2 K/min). Schichtdicken zwischen 70 und 90 nm.

95

80

60

50

40

10

T |v T T T
v v
v v Y vV VAVYVYVY VaVYVvYYVVVVYVY
v In203 [76-0152]
g SN -
x 2
5

2 _____/\

9 x 10

£

o TN

= x 10

AN ~
x 10
.__..—.J\_..—._,._J\._j\'\ N A
x5
¥ Zn,SnO, [74-2184]
v
v v v Jv\ v v 7 M
10 20 30 40 50 60 70
20/°

In-Gehalt / mol%

Abb. 4.90 zeigt Ergebnisse von Roéntgenbeugungsuntersuchungen an Schichten, die bei
600°C wahrend 12 h ausgeheizt wurden. Wie aus der Abbildung ersichtlich ist, bewirkt ein
zunehmender In-Gehalt bis einschlie3lich 5 mol% eine drastische Abnahme der Kristallinitét
von Zn,SnO,. Steigt der Gehalt an In weiter an, zeigt das Schichtmaterial im Bereich von 10
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bis 40 mol% eine rontgenamorphe Struktur, um schlief3lich ab 50 mol% in kristallines In,O3
uberzugehen.

Wird die Sintertemperatur weiter erhoht, erweitert sich zum einen der Bereich der
Kristallinitat der Schichten, zum anderen ist eine VergroRerung der Kristallite zu verzeichnen,
Die aus Rontgendiffraktogrammen berechnete mittlere KristallitgroRe der unterschiedlichen
Phasen von bei unterschiedlichen Sintertemperaturen behandeltem Schichtmaterial in
Abhangigkeit des In-Gehalts ist in Abb. 4.91 aufgetragen. Bei ausgelassenen Symbolen wurde
lediglich rontgenamorphes Material beobachtet. Wé&hrend Schichten, welche bei 800°C
wéhrend 12 h behandelt wurden, fur In-Gehalte groer 15 bzw. kleiner 40 mol%
rontgenamorph erscheinen, sind ab einer Sintertemperatur von 900°C stets kristalline
Schichtanteile beobachtbar, wobei eine Schicht mit 15 bzw. 20 mol% In dann neben Zn,SnO,4
auch kristallines In,03 als Zweitphase enthélt.
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Abb. 4.91. Einfluss des In-Gehalts der Beschichtungslésungen auf die Scherrer-KristallitgroRe der
kristallinen Phasenanteile des Schichtmaterials, in Abhéngigkeit der Temperaturbehandlung der
abgeschiedenen Schichten. Rotationsbeschichtung auf Borosilikat- (Ts = 600°C, s. Abb. 4.90) bzw.
Kieselglas (Ts>800°C), Beschichtungslésung 0,4 mol/l ZnCl,/Sn(O'Bu),/ InCl; in EtOH,
Zn-Gehalt 70 mol% bezogen auf Zn und Sn. Temperaturprogramm B (Ts und ts wie angegeben,
rs = 2 K/min), Schichtdicken zwischen 70 und 90 nm.

Innerhalb des untersuchten Temperaturbereichs gab es auch fur Sinterzeiten > 7 d keine
Anzeichen fur eine Separation kristallinen ZnO oder SnO, bzw. fir die Bildung ternarer
Phasen der Systeme ZnO - In,O3 oder SnO; - In,0s.

Im Gegensatz zu den oben beschriebenen Schichten wurde im System Zn,SnQO, - Sb,05
neben Zn,SnO, auch die Bildung von ZnSh,Os fiir hohe Sh-Gehalte beobachtet. Abb. 4.92
gibt einen Uberblick tber die bei 600°C nach einer Sinterzeit von 12 h beobachteten Phasen.
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Schichten mit einem Sh-Gehalt von 10 bis 20 mol% erscheinen bei dieser Temperatur
rontgenamorph, ein geringerer bzw. hoherer Sb-Gehalt fiihrt zu einer Kristallisation von
Zn,Sn04 bzw. ZnSb,06. Einige der bei 600°C rontgenamorphen Schichten liegen nach
Erhohung der Sintertemperatur auf 900°C als kristallines Zn,SnO, vor (s. u.).
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Abb. 4.92. XRD-Spektren von Schichten im System Zn,SnQO, - Sb,Os in Abhéngigkeit des Sb-
Gehalts der Beschichtungslésungen (mit Untergrundkorrektur). Rotationsbeschichtung auf
Borosilikatglas, 0,4 mol/l ZnCl,/ Sn(O'Bu), / SbCls in EtOH, Zn-Gehalt 70 mol% bezogen auf Zn
und Sn, Temperaturprogramm B (Ts =600°C, ts =12 h, rs =2 K/min). Schichtdicken zwischen 73
und 91 nm.

Die Entwicklung der mittleren KristallitgroBe der kristallinen Phasen des
Schichtmaterials mit Sh-Gehalten bis 5 mol% (bei 900°C: bis 15 mol%) zeigt ein &hnliches
Verhalten wie jene des Systems Zn,SnOy - In,03. Eine urspringliche KristallitgréRe von ca.
29 nm (0 mol% Sb) fallt bei Zugabe von 5 mol% Sb** zu der Beschichtungslésung schnell auf
13,9 nm ab (s. Abb. 4.93), wobei eine Erhthung der Sintertemperatur den Existenzbereich
von Zn,SnO4 auf bis zu 15 mol% Sb (900°C, 12 h) erweitert. Ab einem Sh-Gehalt von
30 mol% sind bereits ab 600°C erste Reflexe von ZnSb,Os zu erkennen, die maximale
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KristallitgroRe wird im untersuchten Temperaturbereich fur einen Sh-Gehalt von 80 mol%
erreicht.
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Abb. 4.93. Einfluss des Sh-Gehalts der Beschichtungslésungen auf die Scherrer-KristallitgroRe der
kristallinen Phasenanteile des Schichtmaterials, in Abhangigkeit der Temperaturbehandlung der
abgeschiedenen Schichten. Rotationsbeschichtung auf Borosilikat- (Ts=600°C, s. Abb. 4.92) bzw.
Kieselglas (Ts>800°C), Beschichtungslésung 0,4 mol/l ZnCl,/ Sn(O'Bu),/ SbCls in EtOH,
Zn-Gehalt 70 mol% bezogen auf Zn und Sn. Temperaturprogramm B (Ts und ts wie angegeben,
rs = 2 K/min), Schichtdicken zwischen 73 und 91 nm.

Bei einem Sh-Gehalt von 80 mol% beinhaltet das Schichtmaterial 20 mol% Zink und
Zinn im Verhaltnis zwei zu eins, d. h. Sb liegt, bezogen auf Zn, in einem sechsfachen molaren
Uberschuss vor. Anhand der Stéchiometrie ZnSh,Os sollte also ein erheblicher Anteil des
Antimons in einer rontgenamorphen Phase vorliegen.

Die Ermittlung der absoluten integrierten Intensitdit von Bragg-Anteilen der flr
unterschiedliche Sh-Gehalte beobachteten Phasen bestétigt diese Rechnung (s. Abb. 4.94).
Analog zum Verlauf der KristallitgroRe von Zn,SnO,4 bei 800°C kann fir geringe Sh-Gehalte
zunachst ein Ubergang kristallinen Zn,SnO, in amorphes Material beobachtet werden, wobei
letzteres fiir einen Sh-Gehalt zwischen 20 und 30 mol% in ZnSh,O¢ Ubergeht. Erreicht diese
Phase fur 80 mol% Sb das Maximum der Kristallitgrofe, ist ein erneuter Anstieg der
integrierten Intensitat amorpher Schichtanteile zu verzeichnen, fur 80 mol% Sb betrégt der
Anteil ca. 30% der Gesamtintensitat. Schichten mit 100 mol% Sb sind wiederum amorph.
Anhand von TEM-Untersuchungen konnten fir einen Sh-Gehalt von 80 mol% von amorpher
Matrix eingeschlossene Kristallite beobachtet und damit die parallele Existenz amorpher und
kristalliner Schichtanteile bestatigt werden.



Kapitel 4 Ergebnisse 217

600 - 4
T
soor %/ S
= 400t e XRD Gesamt ’ i
pi Loe
9 300} O ..... [ ansno4 |
= H -~ ZnSh, 0,
.E; ’ ;.- -... _____ o Réntgen- I
~ 200} i amorpher Anteil /@ i
P i Summe 0
wof i L]
o™ : ;
O le’.“. ? ............. ? .............. ,.........'.'.'.'::(I).......I...-.-.-::(:) ............. ? ............. .| ............. .| ..... ..? 4

Sb-Gehalt / mol%

Abb. 4.94. Abhéngigkeit der aus den Teilkomponenten der Rdntgenbeugungsspektren berechneten
integrierten Intensitdten der beobachteten Schichtanteile von dem Sb-Gehalt der Schichten.
Bedingungen der Schichtherstellung s. Abb. 4.93 (Ts = 800°C, ts = 12 h).

4.4.3.2 Einfluss der Temperaturbehandlung

Das bereits im vorherigen Kapitel beobachtete gehemmte Kristallwachstum bei Erhéhung des
In-Gehalts konnte mit Hilfe von temperaturabhdngigen Sinterversuchen an Schichten
unterschiedlicher Zusammensetzung bestétigt werden. Hierzu wurden Schichten unter
identischen Bedingungen aufgebracht und separat bei den angegebenen Temperaturen
behandelt. Alle Lésungen enthielten neben variierendem InCls-Gehalt ZnCl, und Sn(O'Bu),
im Verhaltnis 7:3 in EtOH. Die Gesamtmetallkonzentration wurde bei 0,4 mol/l fixiert.

Die Ergebnisse der Untersuchungen zeigt Abb. 4.95. Die hier abgebildete, bereits in
Kap. 4.2.3.3, Abb. 4.27 (S. 136) gezeigte obere Kurve (0 mol% In) erfuhr durch Wiederholen
der Versuchsreihe eine Bestdtigung und zeigte folglich eine hohe Reproduzierbarkeit. Die
groRReren Fehlerbalken sind eine Folge der Beriicksichtigung beider Versuchsreihen. Wahrend
Schichtmaterial von In-freiem Zn,SnQO, ein nahezu konstantes Kristallwachstum zeigt, kommt
es mit steigendem In-Gehalt zu einer zunehmenden Verlangsamung des Wachstums.
Besonders deutlich zeigt sich dieses Verhalten fir 5 mol% In: Oberhalb von 900°C kommt
das Kristallwachstum zum Erliegen, wodurch ein Maximalwert von lediglich 12 nm erreicht
wird. Neben diesem verlangsamten Wachstum der kristallinen Schichtanteile ist auBerdem ein
mit zunehmendem In-Gehalt zu hoheren Temperaturen verschobenes Einsetzen der
Kristallisation der Zn,SnO,4-Phase hin zu beobachten.
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Abb. 4.95. Einfluss der Sintertemperatur auf die KristallitgroRe von Zn,SnO, mit unterschiedlichen
Gehalten an In, berechnet nach Scherrer anhand des (311)-Reflexes. Ld&sungen
ZnCl,/Sn(O'Bu)s/ InCl; in  EtOH, Zn-Gehalt 70mol% bezogen auf Zn wund Sn,
Gesamtkonzentration 0,4 mol/l. Rotationsbeschichtung auf Kieselglas, jeweils 1 Schicht nach
Temperaturprogramm B (Ts wie angegeben, ts =1 h, rs =5 K/min). Die Schichtdicken betragen 70
bis 75 nm.

Neben diesem Einfluss auf die Thermodynamik der Kristallisationsvorgange verdeutlicht
die Untersuchung der zeitabhéngigen Temperaturbehandlung, dass es durch die Anwesenheit
von In im Schichtmaterial des Weiteren zu einer deutlichen kinetischen Einschrankung des
Kristallisationsprozesses kommt. Die zeitliche Anderung der Kristallinitait —des
Schichtmaterials wéhrend des Sintervorgangs zeigt, dass eine Zugabe von In zum einen die
maximal erreichbare Kiristallitgrole von Zn,SnO, reduziert, zum anderen die einsetzende
Kristallisation verlangsamt (Abb. 4.96). Die kristallinen Anteile der bei 600°C gesinterten
Schichten mit einem In-Gehalt von 5 mol% liegen dabei an der unteren Bestimmungsgrenze
der mittels der Scherrer-Methode bestimmbaren KristallitgroRe. Dementsprechend duf3ert sich
die Unbestimmtheit in relativ grofRen Fehlerintervallen der unteren Kurve.

Auch in diesem System erwies sich eine Nachbehandlung geharteter Schichten zur
Erzielung einer akzeptablen Leitfahigkeit als notwendig. Demgemal? wurden alle Schichten
zur elektrischen und optischen Charakterisierung einer Nachbehandlung unter Formiergas
(80720, 300°C, 1 h) unterzogen.

Zusammenfassend l&sst sich sagen, dass eine Erh6hung des In-Gehalts anscheinend zu
einer Reduktion der Kristallinitdt des Schichtmaterials aufgrund der Hemmung des
Kristallitwachstums flihrt. Die Einfiihrung von Verunreinigungen in ein einphasiges System
fahrt allgemein zu einem verdnderten Kristallwachstum [618] und kann dieses gar zum
Erliegen bringen [675]. Im speziellen Fall der Dotierung hat eine Segregation von Dotanden
eine Beeinflussung der physikalischen Gré3en aufgrund von Korngrenzeneffekten zur Folge.
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Abb. 4.96. Abhéngigkeit der Scherrer-KristallitgroBe von der Sinterzeit und den In-Gehalten der
Beschichtungsldsungen. Die Kurve des reinen Zinkstannats (0 mol% In) wurde bereits in Abb. 4.34
(S. 144) gezeigt. Losungen ZnCl, / Sn(O'Bu), / InCl; in EtOH, Zn-Gehalt 70 mol% bezogen auf Zn
und Sn, Gesamtkonzentration 0,4 mol/l. Rotationsheschichtung auf Borosilikatglas, jeweils 1 Schicht
nach Temperaturprogramm B (Ts=600°C, ts wie angegeben, rs =5 K/min). Die Schichtdicken
betragen 70 bis 74 nm.

4.4.4 Schichtcharakterisierung

Die im Folgenden dargestellten Ergebnisse stellen einen Uberblick tber elektrische und
optische Eigenschaften dar. Da sowohl die Oberflachen- als auch die Kristallitmorphologie
des Schichtmaterials vergleichbar war mit der von Schichten des Systems ZnO - SnO,
(s. Kap. 4.2.4.1, S. 149), soll an dieser Stelle nicht nédher auf deren Beschreibung eingegangen
werden. Unabhdngig von der Temperaturbehandlung und dem In-Gehalt konnten
ausnahmslos granulare Kristallite beobachtet werden. Der Mittenrauwert betrug fur geringe
In-Gehalte (< 40 mol%) 0,6 - 1,6 nm, wéhrend dieser mit zunehmendem In-Gehalt auf bis zu
3,4 nm (80 mol% In) anstieg (R; = 6,8 - 23,1 nm).

Ging es bei der Untersuchung von Schichten des Systems ZnO - SnO, in erster Linie
darum, Beschichtungs- und Sinterparameter in Hinsicht auf bestmdgliche elektrische und
optische Eigenschaften zu optimieren, liegt der Schwerpunkt der hier hergestellten Schichten
auf der Ermittlung optimaler chemischer Zusammensetzung des Schichtmaterials.

4.4.4.1 Elektrische Eigenschaften

Anhand der Ergebnisse der elektrischen Charakterisierung von Zn,SnOs-Schichten mit
unterschiedlichen Gehalten an In zeigte sich, dass vor allem Bereiche des In-Gehalts
0 -4 mol% und 30 - 80 mol% nennenswerte Effekte auf die elektrischen Eigenschaften der
Schichten hatten.
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Abb. 4.97. Elektrische Eigenschaften von Schichten im System Zn,SnQ, - In,05 in Abhangigkeit des
In-Gehalts der Beschichtungslésungen ((b) zeigt einen vergréBRerten Ausschnitt aus (a), bezliglich der
vorliegenden Phasen bei den entsprechenden In-Gehalten s. Abb.4.91). L&sungen
ZnCl,/Sn(O'Bu),/ InCl; in  EtOH, Zn-Gehalt 70mol% bezogen auf Zn wund Sn,
Gesamtkonzentration 0,2 mol/l. Rotationsbeschichtung auf Borosilikatglas, jeweils 1 Schicht nach
Temperaturprogramm B (Ts = 600°C, ts = 12 h, rs = 5 K/min). Die Schichtdicken liegen zwischen 40
und 55 nm.

Abb. 4.97 verdeutlicht dies anhand von Ergebnissen aus
Van-der-Pauw / Hall-Messungen flr Schichten ausgehend von reinem Zn,SnO4 (0 mol% In)
bis hin zu reinem In,O3 (100 mol% In). Schichtzusammensetzungen, fur die gemaR
XRD-Untersuchungen (s. Abb.4.90 bzw. Abb.4.91) rontgenamorphes bzw. wenig
kristallines Schichtmaterial zu beobachten ist, zeigen minimale spezifische Widerstande
(1,8-2x10%Qcm fir 50-60mol% In), was vor allem auf erhéhte Werte der
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Ladungstragermobilitat zurlickgefiihrt werden kann (s. Abb. 4.97 (a)). Die beobachtete
Ladungstragerkonzentration liegt hingegen fir mittlere In-Gehalte (30 - 85 mol%) nahezu
konstant bei 2 - 3 x 10" cm™®,

Ein zweites Minimum des spezifischen Widerstandes wird in Abb. 4.97 (b) fur einen
In-Gehalt von 2 mol% deutlich. Die dort erreichten 0,15 Qcm sind jedoch nicht auf ein
Maximum der Mobilitat, sondern vielmehr der Ladungstragerkonzentration zurtickzufthren,
was auf einen effektiven Einbau von In-Atomen in das Zn,SnO,-Kristallgitter schlielRen lasst.
Durch eine Optimierung der kristallografischen Morphologie des Schichtmaterials wére hier —
analog zu Schichten von ZnO:In (s. Kap.4.3.4.2, S.197) — mit einer drastischen
Verbesserung der elektrischen Eigenschaften zu rechnen. Insgesamt bleiben jedoch alle Werte
von Zn,SnO4:In unterhalb den fiir amorphes Schichtmaterial gemessenen (50 - 60 mol% In).
Die Mobilitat erreicht nach stetigem Rickgang mit zunehmendem In-Gehalt ein lokales
Minimum von unter 1 cm?Vs fiir 10-15mol% In, dementsprechend hoch ist dort der
spezifische Widerstand der Schichten. Hohe Widerstdnde fir Zusammensetzungen in
Richtung des reinen In,O3 sind hauptséchlich eine Folge des drastischen Riickgangs der
Mobilitat der Ladungstrager, wahrend deren Konzentration deutlich Uber denen reiner
Zn,Sn04-Schichten liegt.

Abb. 4.98 zeigt den Einfluss des In-Gehalts auf die Austrittsarbeit der Schichten. Wie zu
erkennen ist, zeigt der Dbereits in  Abb.4.97 abgebildete  Verlauf der
Ladungstragerkonzentration einen der Austrittsarbeit gegenlaufigen Trend, also ein bereits bei
Schichten des Systems ZnO - SnO, beobachtetes Verhalten (s. Kap. 4.2.4.2, Abb. 4.48, S. 162
und Abb. 4.49, S. 163). So zeigen rontgenamorphe Schichten mit minimalem spezifischem
Widerstand und In-Gehalten von 50 - 60 mol% eine Austrittsarbeit von 4,8 eV, In-dotiertes
Zn,Sn04 (2 mol% In) weist gar einen niedrigeren Wert von 4,65 eV auf. Erwahnenswert ist
an dieser Stelle eine Diskrepanz  zwischen dem  absoluten  Wert der
Ladungstragerkonzentration und dem der Austrittsarbeit. Wahrend Schichten mit einem
In-Gehalt im Bereich zwischen 40 und 85 mol% die hochste Ladungstragerdichte zeigen, liegt
deren Austrittsarbeit im mittleren Bereich der beobachteten Werte (~ 4,8 eV). Demzufolge
scheint die Zusammensetzung mit zunehmendem In-Gehalt stdrkeren Einfluss auf die
Oberflachencharakteristik (Austrittsarbeit) der Schichten zu haben als die elektrische Struktur
des Schichtmaterials.

Wie in Abb. 4.99 anhand von Van-der-Pauw / Hall-Messungen an Zn,SnO4-Schichten in
Abhangigkeit des Sh-Gehalts zu sehen ist, zeigt sich auch hier ein lokales Minimum im
spezifischen Widerstand flr einen geringen Sh-Gehalt (4 mol%), wobei dieser Wert mit
0,59 QOcm jedoch den des undotierten Zn,SnO4 (0,42 Qcm) Ubersteigt. Fir Sb-Gehalte
oberhalb von 12 mol% sinkt die Mobilitdt derart ab, dass der spezifische Widerstand
aullerhalb des Messbereichs der Van-der-Pauw-Messanordnung liegt (> 25 Qcm), um ab
50 mol% wiederum in den messbaren Bereich anzusteigen. Die Ladungstrdgerkonzentration
zeigt Uber den gesamten Bereich nur unwesentliche Schwankungen, ein lokales Maximum
liegt hier bei 2,2 x 10*® cm™ fiir einen Sb-Gehalt von 4 mol%.
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Abb. 4.98. Abhéngigkeit der Austrittsarbeit von Schichten im System Zn,Sn0O, - In,03 vom In-Gehalt
der Schichten (Austrittsarbeit gemittelt iber eine Flache von 17,6 x 17,6 mm?). Zusétzlich ist die
bereits in Abb.4.97 gezeigte Ladungstragerkonzentration zum Vergleich angegeben.
Herstellungsparameter der Schichten s. dort.

Ahnlich dem System Zn,SnO, - In,03 scheint auch hier der Einbau eines Fremdatoms in
die Kristallstruktur des Zn,SnO, in einer Menge, die vom idealen Dotiergrad abweicht, zu
einer drastischen Verschlechterung des Ladungstragertransports zu fihren. Dies manifestiert
sich in den Schwankungen der Ladungstrdgermobilitat. Eingebaute Dotandatome stellen je
nach Substitutionsplatz mehr oder weniger stark ausgepragte ionisierte Storstellen dar, welche
als Haftstellen fur Ladungstrager fungieren kdnnen und deren ungehinderten Transport
innerhalb des Materials storen (s. Kap. 2.1.1.3, S. 13). Dartiber hinaus wurde bereits anhand
von XRD-Untersuchungen (s. Abb. 4.92, S. 215 und Abb. 4.93, S. 216) beobachtet, dass zum
einen die KristallitgroRe der Zn,SnO4-Phase mit zunehmendem Sbh-Gehalt rapide abnimmt
und zum anderen ab 30 mol% Sb bereits Reflexe von ZnSh,O¢ zu registrieren sind. Diese
Phase zeigt bei maximaler KristallitgrofRe (70 - 80 mol% Sb) ein Minimum im spezifischen
Widerstand und ein Maximum der Ladungstragermobilitat, wobei jedoch beide Werte mit
1,93 Qcm bzw. 3,63cm?/Vs oberhalb bzw. unterhalb denen von Zn,SnO4-Schichten
angesiedelt sind. Transparente Leitfahigkeit im Falle von ZnSbh,0¢ konnte bereits theoretisch
begriindet werden [286]. In den hier beobachteten Schichten ware es denkbar, dass
uberschissiges Sn im Falle der Belegung eines Sh-Platzes im ZnSh,0Os-Gitter als
Elektronenakzeptor fungiert und somit zum einen eine verstarkte Streuung der Ladungstréger
verursacht und zum anderen die Ladungstragerkonzentration absenkt.
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Abb. 4.99. Einfluss des Sh-Gehalts auf die elektrischen Eigenschaften von Schichten im System
Zn,Sn0y - Sh,0s. Fur Sbh-Gehalte > 12 mol% lag der spez. Widerstand des Schichtmaterials
auRerhalb des Messbereichs (s. Pfeil in obiger Auftragung). Lésungen ZnCl, / Sn(O'Bu), / SbCls in
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Dotierversuche mit alternativen Elementen (AI**, Ga®*, Nb>*, Ta™") zeigten eine
Verschlechterung der elektrischen Eigenschaften dergestalt, dass Schichten bereits bei einem
Dotand-Gehalt von 2 mol% unmessbar hohe Widerstande aufwiesen. Neben In** filhrte unter
den untersuchten Elementen alleine eine Sb°*-Dotierung zu einer nennenswerten
Beeinflussung der elektrischen Eigenschaften.
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4.4.4.2 Optische Charakteristik

Anhand von Transmissionsmessungen (s. Abb. 4.100) konnte einerseits die hohe optische
Qualitat der Schichten bestatigt werden, andererseits wiesen die Schichten jedoch aufgrund
geringer Ladungstragerkonzentrationen von maximal 3 x 10" cm™ bis in den nahen
IR-Bereich (2500 nm) eine Transparenz von tiber 80% auf.

Der Einfluss des In-Gehalts des Schichtmaterials macht sich im Wesentlichen in einer
Verschiebung der Bandkante bemerkbar, daneben war auch eine Zunahme der Transmission
mit zunehmendem In-Gehalt zu beobachten. Die Abnahme der optischen Bandlicke mit
zunehmendem In-Gehalt ist eine Folge der unterschiedlichen Bandliucken beider
Randverbindungen, zusétzlich sind die Auswirkungen des Burstein-Moss Effekts zu
beriicksichtigen. Wahrend Zn,SnO, laut Literatur eine Bandlicke von 3,9 eV aufweist
(beobachtet in Kap. 4.2.4.3, S.163: 4,11 eV), betrégt jene von In,0O3 3,75 ¢eV. Typische
Trubungswerte betrugen 0,15%, hohere In-Gehalte flihrten zu einer leichten Erhéhung bis zu
0,4%.

Schichten des Systems Zn,SnO, - Sb,Os zeigten ein den hier gezeigten Schichten
analoges optisches Verhalten, typische Transmissionswerte lagen im Bereich von 80 - 85%,
die Trubungen betrugen fir Sb-Gehalte < 20 mol% weniger als 0,2%, Schichten mit héheren
Sb-Gehalten zeigten Triibungen bis maximal 0,6%.
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Abb. 4.100. Transmissionsspektren von Schichten im System Zn,SnO, - In,O3 auf Borosilikatglas in
Abhéngigkeit des In-Gehalts der Lésungen. Losungen ZnCl, / Sn(O'Bu), / InCl; in EtOH, Zn-Gehalt
70 mol% bezogen auf Zn und Sn, Gesamtkonzentration 0,2 mol/l. Rotationsbeschichtung auf
Borosilikatglas, jeweils 1 Schicht nach Temperaturprogramm B (Ts = 600°C, ts = 12 h, rs = 5 K/min).
Die Schichtdicken liegen zwischen 40 und 55 nm.
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4.4.5 Zusammenfassung

Ausgehend von Untersuchungen beziiglich Schichten des Systems ZnO - SnO, wurden fir die
hier eingesetzten Beschichtungslosungen vergleichbare Zusammensetzungen gewéhlt. Neben
den Zn- und Sn-Precursoren ZnCl, und Sn(O'Bu)s kamen InClsz bzw. SbCls als In- bzw.
Sb-Quelle zum Einsatz. Auf den Zusatz von Lésungsadditiven wurde wegen hoher optischer
Qualitat (Tribungen 0,15 bis 0,4%) und niedrigen Mittenrautiefen (je nach In- bzw.
Sb-Gehalt 0,6 bis 3,4 nm) der aus additivfreien Losungen hergestellten Schichten verzichtet.

Anhand von ICP- und EDX-Messungen wurde eine Ubereinstimmung der Metallgehalte
von Losungen und Schichten innerhalb der Messfehler beider Methoden festgestellt. Die
bereits mehrfach untersuchte Temperaturstabilitdt zeigte auch hier einen Zn-Verlust von ca.
10% nach einer Temperaturbehandlung bei 1000°C. Wahrend Lésungen mit einem In-Gehalt
von 50 mol% analog zu In-freien Losungen einen graduellen Anstieg der Viskositat mit
zunehmender Lagerzeit und die Schichtdicke geharteter Schichten ein Verhalten nach
Meyerhofer zeigten, ist die kinematische Viskositat von Ldsungen mit hohem In-Gehalt
(=90 mol%) und die Schichtdicke der aufgebrachten Schichten unabhéngig vom Alter der
Losungen. Grundsétzlich wurde mit steigendem In-Gehalt ein Anstieg der Viskositat und
Schichtdicke beobachtet, was auf eine verdnderte Rheologie der Beschichtungsldsung
zurlickgefuhrt werden konnte.

Die Kristallisation von Zn,SnO, wird sowohl vom In-Gehalt als auch von der
Sintertemperatur beeinflusst, wobei ein zunehmender In-Gehalt eine drastische Abnahme der
Zn,Sn04-KristallitgroRe zur Folge hat. Fir eine Sintertemperatur von 600°C (12 h) konnte
Zn,SnO4 bis zu einem In-Gehalt von einschlieBlich 5 mol% beobachtet werden, 10 bis
40 mol% In fihrten zu rontgenamorphem Schichtmaterial. Kristallines In,O3 lag schlie3lich
ab 50 mol% In vor. Durch Erhoéhung der Sintertemperatur auf 900°C erweitert sich der
Existenzbereich kristallinen Zn,SnO,4 auf bis zu 20 mol% In, wobei fir 15 und 20 mol%
kristallines In,O3 koexistiert.

Im System Zn,SnQO, - Sh,0s wurde im gesamten Zusammensetzungsbereich kein
kristallines Sh-Oxid beobachtet, fiir Sb-Gehalte von 30 bis 95 mol% kam es zu einer Bildung
von ZnSh,;0g mit einem Maximum der Kristallitgrofe fir 80 mol% Sb bzw. einem Maximum
des Volumenanteils fur 50 bis 60 mol% Sh. Der Existenzbereich von Zn,SnO, bei 900°C
erstreckte sich lediglich bis 15 mol% Sb, wobei jedoch durch Roéntgenbeugung keine
Zweitphase detektiert wurde. Ein mit steigendem Dotandgehalt (In und Sh) gehemmtes
Kristallwachstum und eine verminderte Kristallwachstumsrate hat ein zu hoheren
Temperaturen verschobenes Einsetzen der Kristallisation von Zn,SnO,4 zur Folge.

Van-der-Pauw-Messungen ergaben einen minimalen spezifischen Widerstand fir
amorphes Schichtmaterial (In-Gehalt 50 - 60 mol%) von 2 x 10 Qcm, was hauptsachlich auf
eine hohe Mobilitat (ca. 12 cm?/Vs) bei nahezu konstanter Ladungstragerkonzentration von
2 -3x 10" cm™ zuriickzufilhren war. Ein zweites Minimum im spezifischen Widerstand
(0,15 ©cm) ergab sich fur In-dotiertes Zn,SnO4 mit einem In-Gehalt von 2 mol%. Fir diesen
Gehalt findet ein effektiver Einbau von In statt, welcher sich durch ein Maximum der
Ladungstragerkonzentration von 6 x 10*® cm™ mit einer Mobilitat von lediglich 7,2 cm*/Vs
bemerkbar macht. Tendenziell zeigten alle Schichten eine Abnahme der Austrittsarbeit mit
zunehmender Ladungstragerkonzentration. Mit steigendem In-Gehalt sind absolute
Anderungen jedoch nur bei Proben ahnlicher Zusammensetzung vergleichbar, d.h. die
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chemische Zusammensetzung spielt fir groRe Unterschiede des In-Gehalts zweier Proben
eine grolere Rolle als die Unterschiede in ihrer elektrischen Struktur.

Im System Zn,SnO, - Sb,Os lagen alle gemessenen Widerstdnde wegen geringerer
Mobilitat Uber denen reiner Zn,SnO,4-Schichten (0,42 Qcm). Ein erstes Minimum ergab sich
far 4 mol% Sb (0,59 Qcm), wahrend steigende Sb-Gehalte zwischen 12 und 50 mol%
Schichten mit unmessbar hohen Widerstdnden lieferten. Die Ladungstrdgerkonzentration der
(ibrigen Schichten war weitgehend unabhangig vom Sb-Gehalt und lag bei ca. 1 x 10*® cm™,
Ein zweites Minimum des spezifischen Widerstands (1,9 Qcm) wurde bei der maximalen
KristallitgroBe von ZnSb,Os (70 mol% Sh) festgestellt. Dotierungen von Zn,SnO; mit
anderen Elementen (AI**, Ga®*, Nb>* und Ta>*) hatten ausnahmslos negativen Einfluss auf die
Leitfahigkeit der Schichten.

Als Ergebnis optischer Messungen von Schichten im System Zn,SnO, - In,03
bzw. -Sh,0s ergab sich eine Transmission unabhéngig von der Zusammensetzung von 80 bis
90% und eine mit zunehmendem In-Gehalt abnehmende Bandluicke.
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4.5 Schichten sonstiger Materialien

4.5.1 Schichten im System ZnO - Ga,0;

Im bindren System ZnO - Ga,03 existiert laut Literatur lediglich die Spinellverbindung
ZnGa,0, als terndre Phase [676]. Neben dem Einsatz als Bestandteil von Gas-Sensoren zur
Detektion von Kohlenwasserstoffen in Gasgemischen [677] kommt das Material vor allem als
blauer Leuchtstoff, z. B. in Feld-Emissions und Elektrolumineszenzdisplays, zur Anwendung
[678]. Vorteilhaft ist dabei die Moglichkeit, die Emissionscharakteristik durch Dotierung mit
geeigneten Fremdionen (z. B. Mn?* [679], Cd** [688], Sn** [680]) in Richtung des griinen
Wellenladngenbereichs zu verschieben, wohingegen eine Behandlung in reduzierender
Atmosphére aufgrund der Bildung von Sauerstofffehlstellen in den Ga-O Oktaedern eine
Verschiebung des Emissionsmaximums zu kirzeren Wellenldngen zur Folge hat [681].

Einige Veroffentlichungen beschreiben schlieBlich die Verwendung von ZnGa,O, als
transparentes leitfahiges Oxid, dessen grofie Bandliicke von ca. 5 eV die Transparenz dlnner
Schichten bis weit in den UV-Bereich gewahrleistet [278]. Im Widerspruch dazu deuten
hingegen andere Arbeiten darauf hin, dass die Leitfahigkeit im System ZnO - Ga,O3 lediglich
fir geringe Ga-Gehalte, also fiir Ga-dotiertes ZnO gegeben ist, hohere Ga-Gehalte das
Material zunehmend zum Isolator werden lassen. Dies konnte sowohl an diinnen Schichten
(PECVD [682]), als auch an Pulverproben bei der Untersuchung des Systems
Gay03 - SnO; - ZnO [283] festgestellt werden.

Analog zu den Ausfiihrungen vorangehender Kapitel soll auch hier zunédchst auf die
Zusammensetzung der Beschichtungslosungen eingegangen werden, um anschlieflend
Ergebnisse der strukturellen, elektrischen und optischen Untersuchungen der Schichten zu
prasentieren.

4.5.1.1 Precursorwahl

Als Zn-Precursoren kamen die bereits in den Kap. 4.2.1 (S. 110) und 4.3.1 (S. 170) erwéhnten
Verbindungen zum Einsatz, unter den getesteten Ga-Precursoren erwies sich GaCls; sowohl
beziiglich der Benetzungseigenschaften der resultierenden Ldsungen (d. h. der optischen
Qualitat der hergestellten Schichten) als auch der Langzeitstabilitit der Ldsungen als geeignet.

Demzufolge wurden alle im Folgenden charakterisierten Schichten aus ethanolischen
Lésungen von ZnCl, und GaCls hergestellt, wobei die optische Erscheinung der Schichten
(Trubung) durch den Einsatz von Ldsungsadditiven verbessert werden konnte. Da die
beobachteten optischen Fehler von Schichten additivfreier Losungen auf Benetzungsprobleme
der Losungen auf dem Glassubstrat zurtickzufuhren waren, beschrankte sich die
Untersuchung der Additive auf physikalische (hochsiedende) Additive. Untersucht wurden
unter anderem Diethylenglykol, Butylacetat und 2-Methoxyethanol, wobei mittels des
letztgenannten die niedrigsten Tribungs- (0,07%) und Rauigkeitswerte (R, = 0,9 nm) erzielt
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werden konnten. Die Gesamtmetallkonzentration der Losungen wurde bei 0,4 mol/l konstant
gehalten, der Additivgehalt wurde auf 5 Vol% bezogen auf das Gesamtvolumen der Ldsung
eingestellt, die resultierende Schichtdicke betrug je nach Zn-Gehalt der Lésung 60 bis 80 nm.

4.5.1.2 Beobachtete Phasen

Wie bereits eingangs erwéhnt, konnte in den im Rahmen dieser Arbeit hergestellten Schichten
lediglich ZnGa,O, als ternare Phase beobachtet werden. Wie in Abb. 4.101 anhand von
Rontgenbeugungsuntersuchungen zu sehen ist, liegt ZnGa,O4 abhéngig von der
Zusammensetzung, Uber einen weiten Bereich von Zn-Gehalten vor, wobei die finale
Sintertemperatur neben dem Existenzbereich dieser Phase auch die maximal erreichbare
KristallitgroBe und den Kristallisationsgrad von Fremdphasen (Ga;Os;, ZnO, Zn,SiOy)
beeinflusst.

So konnen bereits ab einem Zn-Gehalt von 10 mol% Reflexe von ZnGa,O, in
Rontgenbeugungsdiagrammen der Schichten beobachtet werden, und mit steigendem
Zn-Gehalt ist eine Intensitdtszunahme der Reflexe dieser Phase zu verzeichnen. Flr eine
Sintertemperatur von 600°C (2 h) sind fir Zn-Gehalte von 10 bis 40 mol% lediglich Reflexe
von ZnGa,04 zu sehen, ab 50 mol% ist eine einsetzende Kristallisation von ZnO beobachtbar,
welches ab 80 mol% den kristallinen Hauptanteil des Schichtmaterials darstellt. Eine
Erhohung der Sintertemperatur auf 800°C (4 h) bewirkt eine Transformation des vormals
amorphen GayOs-Uberschusses fiir Zn-Gehalte von 10 und 20 mol% in kristallines
Schichtmaterial, Zn-Gehalte Uber 50 mol% fiihren zu einer teilweisen Reaktion des
Schicht- mit dem Substratmaterial (Kieselglas) unter Bildung von Zn,SiO,. Reflexe von
ZnGay0, sind bei dieser Temperatur im Bereich von 10 bis 80 mol% zu beobachten, der
Bereich der Phasenreinheit liegt jedoch nur zwischen 30 und 40 mol% Zn.

Eine Untersuchung der ROntgenbeugungsspektren in Hinsicht auf die bei den
entsprechenden Zn-Gehalten vorliegenden mittleren KristallitgréRen zeigt unabhangig von
der Sintertemperatur ein Maximum der ZnGa,O4-KristallitgroBe im Bereich von 40 bis
60 mol% Zn (s. Abb. 4.102). EDX-Untersuchungen an dickeren 4-fach Schichten
(Schichtdicke 260 nm) bestitigten eine  Ubereinstimmung der Metallgehalte der
Beschichtungslosungen (ermittelt durch ICP-OES) mit denen der Schichten.

Der beobachtete enge Existenzbereich von phasenreinem ZnGa,0O, lasst auf eine geringe
Loslichkeit sowohl von ZnO als auch von Ga;O3 in ZnGa,0, schlielen. Lediglich anhand von
XRD-Untersuchungen kann jedoch nicht ausgeschlossen werden, dass selbst bei einer
Sintertemperatur von 800°C fir von ZnGa,0, abweichende Stdchiometrien noch amorphe
bzw. wenig kristalline Anteile abweichender Zusammensetzung im Schichtmaterial
vorhanden sind, die sich zwischen den Kristalliten anordnen und so einerseits das
Kristallwachstum, andererseits physikalische Eigenschaften beeinflussen. Ein Zn-Uberschuss
scheint beispielsweise als Sinterhilfe fir ZnGa,O,4 zu fungieren und das Kristallwachstum zu
fordern.
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Abb. 4.101. XRD-Spektren von Schichten im System ZnO - Ga,O3 in Abhdngigkeit des Zn-Gehalts
der Beschichtungslésungen (mit Untergrundkorrektur). Beschichtungslésung 0,4 mol/l ZnCl, / GaCls
in EtOH (5 Vol% 2-ME), Rotationsbeschichtung auf (a) Borosilikatglas, Temperaturprogramm B
(Ts=600°C, ts =2 h, rs =2 K/min), (b) Kieselglas, Temperaturprogramm D (Ty = 600°C, ty =12 h,
Ts=800°C,ts=4h, rg =rr =2 K/min).

Die geringe Loslichkeit von ZnO und Ga,03 in ZnGa, 04 ist aus der Literatur hinreichend
bekannt [683]. Anhand von Festkorperreaktionen bei 1200°C konnte nur eine sehr geringe
Loslichkeit von ZnO und Ga,O3 in ZnGa,0,4 beobachtet werden, da bereits eine Abweichung
von 10 mol% von der idealen Stéchiometrie zu einer Ausscheidung der bindren Oxide flhrt
[684]. Dies steht in Einklang mit den hier gemachten Beobachtungen. Theoretischen
Untersuchungen zufolge sollte sich aus thermodynamischer Sicht eine geringfugig hohere
Loslichkeit von Ga,O3 im Vergleich zu ZnO ergeben [685].
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Abb. 4.102. Analyse der XRD-Messungen aus Abb. 4.101 nach Scherrer (Herstellungsparameter der
Schichten s. dort).

4.5.1.3 Kiristallisation

Untersuchungen des Kristallwachstums in Abhéangigkeit von der Temperatur zeigten, dass fiir
Temperaturen <450°C auch nach langen Sinterzeiten keine Entstehung von ZnGa,O4
beobachtet werden kann. Bei 500°C kommt es zu einer vorzeitigen Kristallisation von ZnQO,
wobei das ab 3 h vorliegende Phasengemisch von ZnO und ZnGa,O, auch nach langem
Sintern (~ 7 d) bei hohen Temperaturen (800°C) nicht in phasenreines ZnGa,0O, Uberfihrt
werden kann. Erst eine Temperatur von 550°C flihrt ab einer Sinterzeit von 1 h zu deutlichen
Reflexen von phasenreinem ZnGa,0O4 (s. Abb. 4.103).

Die Auftragung der KristallitgroRe gegen die Sinterzeit in Abb. 4.104 verdeutlicht, dass
die maximal erreichbare KristallitgroBe von ca. 17 nm nach 2 h erreicht ist. Eine weitere
Erh6hung der Sintertemperatur fihrt praktisch direkt zu einem Eintreten der Kristallisation,
die Zeit bis zur maximalen KristallitgroRe sinkt bei 800°C (~ 18 nm) auf unter 15 min.
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Abb. 4.103. XRD-Spektren von ZnGa,O4-Schichten in Abhéngigkeit der Sinterzeit (mit
Untergrundkorrektur). Beschichtungslésung 0,4 mol/l ZnCl,/ GaCl; in EtOH (5 Vol% 2-ME),
Zn-Gehalt 33 mol%, Rotationsbeschichtung auf Borosilikatglas, Temperaturprogramm B
(Ts = 550°C, ts wie angegeben, rs = 5 K/min).
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Abb. 4.104. Einfluss der Sinterzeit auf die mittlere (311) KristallitgroRe von ZnGa,O4 nach Scherrer
(Herstellungsparameter s. Abb. 4.103).
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4.5.1.4 Elektrische und optische Eigenschaften

Trotz einer Nachbehandlung geharteter Schichten unter Formiergas (80% N, / 20% H;) mit
Temperaturen bis zu 600°C und einer Dauer von bis zu 4h konnte keine messhare
Leitfahigkeit flr ZnGa,O,4-Schichten erzielt werden (p > 25 Q2cm). Anhand von XPS- und
REM / EDX-Messungen wurde nach einer solchen Nachbehandlung keine Verénderung des
Schichtmaterials festgestellt.

Auch andere Arbeiten zeigten, dass beispielsweise Pulver, welches durch
Festkorperreaktionen erhalten wurde, in Formiergas der Zusammensetzung N:H, = 3:1 bei
900°C noch stabil ist und keine Zersetzung zu den Elementen beobachtet werden kann [681].
Eine Reduktion von ZnGa,0,4-Sol-Gel Schichten auf Kieselglas zeigten hingegen ab einer
Behandlungstemperatur von 625°C eine Sublimation von Zn und die Ausscheidung von
B-Ga,03; auf den Oberflachen der ZnGa,04-Kristallite, eine Erhdhung der Temperatur auf
650°C flhrte gar zu einer teilweisen Ablosung der Schicht, wahrend der spez. Widerstand bei
dieser Behandlungstemperatur ein Minimum von 2,6 x 10'° Qcm  erreichte [686]. An
Einkristallen wurde des weiteren beobachtet, dass eine Behandlung in Hp-Atmosphére bei
600 - 800°C waéhrend bis zu 100 h die Ausbildung einer maximal 50 um dicken, elektrisch
leitfahigen Randschicht zur Folge hat, welche einen leichten Zn-Unterschuss aufweist. Die
Leitfahigkeit wird hier auf das VVorliegen von Sauerstofffehlstellen zuriickgefihrt [687].

Neben der Behandlung von Schichten in Formiergasatmosphare erfolgten auch
Dotierversuche mit In®** und Sn**, welche ebenfalls keine messbaren Auswirkungen auf die
elektrischen Eigenschaften hatten, sondern lediglich die Kristallinitdt von ZnGa,O4 negativ
beeinflussten.

In der Literatur wird hingegen von einer Erhéhung der Leitfahigkeit von Pulverproben
um den Faktor 30 mit einem Maximum bei der Loslichkeitsgrenze des Dotanden berichtet,
wobei die Loslichkeit von In®** in ZnGa,0. (Pulver) bei 1200°C lediglich 0,06 mol% [359],
die von Sn** (1200°C) lediglich 0,04 mol% betragt [680].

Die im Rahmen der Arbeit beobachtete Loslichkeit von 3 mol% (In®*") bzw. 2 mol%
(Sn*") lasst im Vergleich mit Literaturangaben darauf schlieBen, dass ein nicht unerheblicher
Anteil der Dotandatome als amorphe Phase an Korngrenzen segregiert ist, aufgrund der
intrinsischen Leitfahigkeit der segregierten Fremphasen (In,Os, SnO,) jedoch keine negative
Beeinflussung eines Ladungstrégertransports Uber die Korngrenzen zu erwarten ist. Weitere
Untersuchungen erfolgten an dieser Stelle nicht.

Anhand optischer Charakterisierungen konnte einerseits eine hohe optische Transparenz
im Sichtbaren unabhéngig von der Zusammensetzung von ca. 80 - 85%, andererseits eine
optische Bandliicke von 5,4 eV flr ZnGa,04-Schichten festgestellt werden.

4.5.1.5 Zusammenfassung

Die Herstellung von Schichten hoher optischer Qualitat im System ZnO - Ga,O3 erforderte
bei der Verwendung von Zn- und Ga-Chlorid in Ethanol den Einsatz von Ldsungsadditiven
zur Verbesserung von Benetzungs- und Trocknungseigenschaften der Beschichtungslosungen
und damit der Homogenitat der Schichten. Eine geringe Triibung der gehdrteten Schichten
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von 0,07% war dabei im Wesentlichen auf geringe Mittenrauwerte (R, = 0,9 nm, R; = 8,1 nm)
zurtickzufihren.

Die Kiristallisation von XRD-phasenreinem ZnGa,O, konnte in Abh&ngigkeit der
Zusammensetzung des Schichtmaterials fir Zn-Gehalte von 10 bis 40 mol% (Ts = 600°C)
bzw. 30 bis 40 mol% (Ts = 800°C) erzielt werden, wobei eine Erh6hung der Temperatur die
Kristallisation von zuvor rdntgenamorphen Schichtanteilen herbeifuhrte. Zeitabhéngige
isothermische Sinterversuche zeigten bereits fiir eine Sintertemperatur von 550°C ab einer
Sinterzeit von 1 h erste Anzeichen kristallinen ZnGa,QO,, eine Erhdhung der Temperatur hatte
eine beschleunigte Kristallisation zur Folge.

Bezliglich elektrischer Eigenschaften der Schichten zeigte sich, dass weder eine
Formiergasbehandlung noch Dotierversuche mit In** und Sn** die Erzielung einer messbaren
Leitfahigkeit der Schichten zur Folge hatten, sondern eine Zugabe von Fremdionen lediglich
die KristallitgroRe von ZnGa,Os negativ beeinflussten. Die aus optischen Messungen
ermittelte optische Bandliicke von ZnGa,O, von 5,4 eV kann die Hauptursache fir die
beobachtete isolierende Natur der hergestellten Schichten darstellen, bei Raumtemperatur
stinden nach dem Bandermodell keine Ladungstrdger im Leitungsband fur den
Ladungstransport zur Verfligung.

4.5.2 Schichten im System Ga,Os - Sb,Os

Bei den bisher behandelten terndren Systemen handelte es sich, im Gegensatz zu dem
folgenden, zumindest bei einer Komponente (ZnO, SnO,, In,03) um ein ,herkdmmliches’
transparentes leitfahiges Oxid.

Neben den bindren Randverbindungen ist GaSbO, (ICDD PDF-Karte 48-0386) die
einzige im System GayOs-ShyOs existierende thermodynamisch stabile Phase. Die
Verbindung weist eine Rutil-artige Struktur auf [688] und ist bis 1100°C stabil. Literatur Gber
diunne Schichten dieser Verbindung konnte nicht ausfindig gemacht werden, potentielle
Anwendungsgebiete sind daher unbekannt.

4.5.2.1 Precursorwahl

Auch in diesem System war es durch die Wahl geeigneter Precursoren mdoglich, auf den
Einsatz von Lésungsadditiven zu verzichten. Die Verwendung von GaCls und SbCls in EtOH
fihrte zu Schichten hoher optischer Qualitdt geringer Mittenrauwerte (1-1,5nm,
R;=10,3 - 14,8 nm) und Tribungen unter 0,3%. Anhand von XPS-Messungen konnte in
Schichten nach einer Sintertemperatur von 550°C kein Chlor nachgewiesen werden,
TG-DTA-MS Untersuchungen fihrten zu der Erkenntnis, dass das Freisetzen von
chlorhaltigen Verbindungen (m/z =35) bereits bei ca. 500°C abgeschlossen ist. Die
Zersetzungstemperatur der Beschichtungslésung betrug 548°C.
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4.5.2.2 Beobachtete Phasen

Abb. 4.105 zeigt Rontgendiffraktogramme von Schichten, die bei 600°C wahrend 2 h
ausgeheizt wurden. Untersuchungen an Schichten in Abhéangigkeit der Sintertemperatur
zeigten, dass bis 700°C lediglich GaShQ, als kristalline Schichtkomponente vorzufinden war
und die Kiristallisation von Ga,O3; erst ab ca. 750°C eintrat. Geringe Ga-Gehalte unter
20 mol% lieferten bis 800°C stets amorphe Schichten, die in der Rontgenbeugung keinerlei
Anzeichen kristalliner Sb-Oxide aufwiesen.
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Abb. 4.105. Rontgendiffraktogramme von  Schichtmaterial (mit Untergrundkorrektur) in
Abhangigkeit des Ga-Gehalts der Beschichtungsldsungen. Lésungen 0,2 mol/l GaCls / ShCls in EtOH,
Rotationsbeschichtung auf Borosilikatglas, jeweils 1 Schicht nach Temperaturprogramm B
(Ts =600°C, ts = 2 h, rs = 2 K/min). Die Schichtdicken betragen zwischen 50 und 58 nm.

Die aus den Rontgenbeugungsuntersuchungen gewonnenen Daten beziglich der
KristallitgroBen kristalliner Schichtanteile sind in Abb. 4.106 gegen den Ga-Gehalt der
Schichten aufgetragen. Kristallite von GaSbO, zeigen unabhangig von der Sintertemperatur
fur einen Ga-Gehalt von 50 mol% maximales Kristallitwachstum bis zu 19,4 nm, der
Existenzbereich der Verbindung erstreckt sich von 30 bis 60 (<650°C) bzw. 30 bis
70 mol% Ga (= 700°C).
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Abb. 4.106. Die aus Rontgendiffraktogrammen ermittelte KristallitgroRe kristalliner Schichtanteile
nach Scherrer in Abhéngigkeit des Ga-Gehalts (Parameter der Schichtherstellung s. Abb. 4.105).
Schichtdicken je nach Zusammensetzung 50 bis 58 nm.

4.5.2.3 Elektrische und optische Eigenschaften

Analog zu ZnGa,O, hatte eine Formiergasbehandlung unter drastischen Bedingungen
(80% N, / 20% H>, bis 500°C, 4 h) auch im Falle von GaSbQO,-Schichten keinen messbaren
Einfluss auf die elektrische Leitfahigkeit der Schichten (p > 25 Qcm), wobei auch hier eine
fir GaSbO4-Schichten ermittelte optische Bandliicke von 5,3 eV die Ursache fir eine geringe
Anzahl von bei Raumtemperatur aktiven Ladungstragern darstellen kann. Eine hohe
Bandlticke wird ebenfalls im Falle von Ga,Os fiir dessen geringe Leitfahigkeit verantwortlich
gemacht, welches eine intrinsische Bandlicke von 48eV [285], je nach
Herstellungsverfahren in Form dinner Schichten gar eine Bandlicke von 5 bis 5,2 eV
aufweist [689,690].

4.5.2.4 Zusammenfassung

Schichten hoher optischer Qualitdt konnten durch die Verwendung von Ga- und Sb-chlorid
haltigen ethanolischen Lésungen ohne den Zusatz von Additiven hergestellt werden. Typische
Trubungswerte lagen bei 0,3%, die Transmission im Sichtbaren betrug 85%. Eine maximale
GaShO,-KristallitgroRe konnte fir Schichtmaterial mit einem Ga-Gehalt von 50 mol%
beobachtet werden, diese betrug nach einer Behandlung bei 800°C 19,4 nm.

Ahnlich zu Schichten von ZnGa,04 konnte auch fiir Schichten im System Ga;Os - Sb,0s
keine Leitfahigkeit ungeachtet der Bedingungen der Nachbehandlung unter Formiergas
festgestellt werden, was auf eine hohe optische Bandliicke von 5,3 eV zurtickgefuhrt wird.
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4.6 Langzeitstabilitdt der Schichten

Die Sicherstellung der Funktionsweise von frisch abgeschiedenen TCO-Schichten stellt einen
wichtigen Aspekt in Bezug auf deren Nutzen in der praktischen Anwendung dar. Wie bereits
eingangs in Kap. 2.3 (S. 41) erwéhnt, hat die (Lager-) Atmosphare, abhangig z. B. von der
Porositat des Schichtmaterials, grofRen Einfluss auf dessen elektrische Eigenschaften.
Waihrend die diesem Phdnomen zugrunde liegenden Prozesse bei Gassensoren durchaus
erwiinscht sind, schranken sie eine langerfristige Aufrechterhaltung der ordnungsgemafen
TCO-Funktion des Bauteils ein und sollten, wenn moglich, vermieden werden.

Die Untersuchung der Langzeitstabilitit der elektrischen Eigenschaften erfolgte
ausschlieBlich an Schichten einphasigen (kristallinen) Schichtmaterials. Im Anschluss an die
Schichtherstellung und Nachbehandlung in Formiergas (FG 80/20, 300°C, 1 h) wurden die
Schichten fiir die angegebene Zeit in der entsprechenden Atmosphare belassen. Details zur
Schichtherstellung sind in den entsprechenden Bildunterschriften zu finden. Die Lagerung an
Luft erfolgte im Labor bei konstanten klimatischen Bedingungen von 21°C und 40% relativer
Luftfeuchtigkeit. Die Lagerung der Proben in N,-Atmosphdre und unter Vakuum wurde in
einem evakuierbaren Quarzrohrofen realisiert, wobei diese zur Messung (ca. 10 min)
entnommen und anschlieBend wieder eingelagert wurden. Bei der mit Vakuum (Vak.)
bezeichneten Atmosphdre handelt es sich um eine Stickstoff-Atmosphédre bei einem
Gesamtdruck von ca. 0,1 mbar.

Die elektrischen Parameter kristalliner Zn,SnO4-Schichten zeigen abhé&ngig von der Zeit
nach der Formiergasbehandlung und der umgebenden Atmosphére wahrend der Lagerung die
in Abb. 4.107 gezeigten Verlaufe. Zur besseren Ubersicht wurde auf die Darstellung der
Fehler bei den GroRen Mobilitdt und Ladungstragerdichte verzichtet, diese betragen
durchschnittlich 8 bzw. 5% der gemessenen Werte. Wéhrend eine Lagerung in Raumluft fir
kurze Lagerzeiten bis zu 4 h nahezu konstante Werte zeigt und erst fur langere Zeiten zu einer
Zunahme des spezifischen Widerstands um ca. das Dreifache auf 1,1 Qcm fuhrt, zeigen
Schichten, die in Stickstoff gelagert wurden, Uber den beobachteten Bereich nahezu konstante
elektrische Eigenschaften mit einem leichten Rickgang des Widerstandes zu Beginn der
Versuchsreihe. Ein dhnliches Verhalten wurde bei einer Lagerung in Argon-Atmosphére
beobachtet. Bei Reduktion des Drucks der Lageratmosphére (Vakuum) ergibt sich ein der
N2-Lagerung &hnlicher Verlauf, fir lange Lagerzeiten > 100 h ist jedoch ein Anstieg des spez.
Widerstands zu verzeichnen, was vor allem auf einen Rickgang der Ladungstragerdichte
zuruckzufihren ist.
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Abb. 4.107. Abhéngigkeit elektrischer Eigenschaften von Zn,SnO,4-Schichten von der Lagerzeit in
unterschiedlichen Atmospharen (Vakuum: 0,1 mbar N,). Rotationsbeschichtung auf Borosilikatglas,
Beschichtungslésung 0,4 mol/l  ZnCl,/Sn(O'Bu), in  EtOH,  Zn-Gehalt 70 mol%.
Temperaturprogramm B (Ts=600°C ts=6h, rs=5K/min). Auslassen der Fehlerbalken bei
Mobilitat und Ladungstragerkonzentration zum besseren Uberblick (mittlerer Fehler in der Mobilitit
ca. 8%, Ladungstragerkonzentration ca. 5%).

Versuche zur Reversibilitat der Leitfahigkeitsanderung nach Durchlaufen von mehreren
Zyklen des Heizens der Schichten an Luft zu 100°C und anschlieBender Behandlung unter
Formiergas zeigten, dass sowohl die Mobilitét, als auch die Konzentration der Ladungstréger
wieder auf den Ausgangswert eingestellt werden koénnen. Das Formiergas erflllt dabei
mehrere Funktionen. Wie bereits in Kap. 2.1.1.4 (S. 18) ausfihrlich erldutert, kann wéhrend
der Formiergasbehandlung neben der Generierung von Sauerstofffehlstellen auch eine
Entfernung von Sauerstoff und Wasser aus den Korngrenzen zu einer Absenkung des
Widerstandes flhren. Da die hier untersuchten Sol-Gel Schichten eine gewisse Porositét
aufweisen (rel. Dichte ca. 70%) und an den Korngrenzen adsorbierte Spezies die Mobilitat der
Ladungstrager tber die Korngrenzen hinaus stark behindern sollte, ist bei Vorherrschung der
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oben erwéhnten zweiten Funktion mit einem Anstieg der Ladungstradgermobilitat zu rechnen.
Wie in Abb. 4.107 zu sehen ist, leidet sowohl die Mobilitat als auch die Konzentration der
Ladungstrager unter einer Lagerung an Luft. Dies lasst auf eine Umkehr der beiden oben
beschriebenen, durch das Formiergas verursachten Prozesse schlieen, wobei davon
auszugehen ist, dass ein Eindiffundieren von gasférmigen Bestandteilen der Luft in die Poren
des Schichtmaterials fiir die beobachtete Anderung hauptverantwortlich sein diirfte und
eventuell vorhandene Sauerstofffehlstellen bei Raumtemperatur thermodynamisch stabil sind.

Denkbar ist aulRerdem eine durch die Formiergasbehandlung erfolgende Einlagerung von
Wasserstoff in das Schichtmaterial unter Ausbildung von OH-Komplexen mit Gittersauerstoff
(s. Kap.2.1.1.4, S. 18). Das Vorliegen solcher Komplexe verschiebt die Stéchiometrie des
Oxids in den Bereich eines Sauerstoffdefizits und kann ebenfalls fir eine
Leitfahigkeitserhohung verantwortlich gemacht werden. Ein Hinweis darauf ist der in
Abb. 4.107 beobachtete Anstieg des spez. Widerstands bei einer Lagerung in Vakuum fir
Lagerzeiten > 100 h, was auf einen Verlust von Wasserstoff zurtickgefiihrt werden kann, da
im Wesentlichen die Ladungstragerkonzentration, nicht aber deren Mobilitat zurlickgeht.

Schichten im System ZnO - In,O3 wurden ebenfalls Langzeit-Lagerversuchen unterzogen.
Abb. 4.108 zeigt die Ergebnisse der Van-der-Pauw-Messungen von Schichten bestehend aus
(@) Zn3In,0s und (b) ZnsIn,Og, wobei wiederum zwecks besserer Ubersicht auf die
Darstellung von Fehlerbalken bei Auftragung der Werte von Mobilitdt und
Ladungstragerkonzentration verzichtet wurde. Die mittleren Fehler betrugen ca. 15 bzw. 12%
der gemessenen Werte.

Vergleicht man diese Ergebnisse mit den oben beschriebenen von Zn,SnO,, so zeigen
sich prinzipielle Gemeinsamkeiten in den Kurvenverldufen sowohl der elektrischen Parameter
als auch der unterschiedlichen Lagerbedingungen. Hier konnte fur Schichten von ZnsIn,Og
und ZnsIn,Og an Luft ein deutlicher Anstieg des spez. Widerstandes erst fur Lagerzeiten
> 48 h festgestellt werden, welcher jedoch mit 50% (ZnsIn,Og) bzw. 14% (ZnsIn,Og) flr
beide Schichtmaterialien unterschiedlich stark ausgepragt ist. Die Ursache fur den Anstieg des
Widerstands scheint auch in diesem Fall die Abnahme der Ladungstragerdichte zu sein,
wéhrend die Mobilitét in beiden Féllen nahezu konstant bleibt und lediglich fur ZnzIn,0s um
ca. 6% abfallt. Die Lagerung in N fuhrt abermals zur besten Stabilitat der Werte und auch bei
einer Lagerung im Vakuum zeigt sich eine leichte Verschlechterung der elektrischen
Eigenschaften der Schichten fiir lange Lagerzeiten.

Zusammenfassend lasst sich folgern, dass zur Aufrechterhaltung der durch eine
Formiergasbehandlung erreichten Leitfahigkeit eine Lagerung an Luft fir l&ngere Zeiten
(> 24 h) vermieden werden sollte, da dies je nach Material eine leichte Verringerung der
Mobilitat, vor allem jedoch einen Rickgang der Ladungstrdgerkonzentration zur Folge hat
und der spez. Widerstand folglich um bis zu 50% ansteigt. Auch eine Lagerung im Vakuum
(N2-Atmosphére bei 0,1 mbar) fihrt langfristig zu einem Anstieg des spez. Widerstands.
Durch eine Lagerung unter Stickstoff bzw. Argon konnte innerhalb des hier untersuchten
Zeitraumes keine Beeintrachtigung der elektrischen Parameter festgestellt werden, die
Langzeitstabilitat der untersuchten Schichten von Zn,Sn0Oy4, Zn3In,Og und ZnsIn,Og betragt in
diesen Atmospharen mindestens 30 Tage.

Ahnliche Einflusse der Lageratmosphare, allerdings untersucht bei 400°C, wurde auch
bei gesputterten AZO-Schichten festgestellt [691]. Eine Lagerung im Vakuum und unter
Inertgas (N,) bei 400°C wies so eine hohe Langzeitstabilitat der Leitfahigkeit auf, wahrend
eine Lagerung an Luft schnell zu einem Anstieg des Widerstands fiihrte.
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Abb. 4.108. Abhéngigkeit elektrischer Eigenschaften von (a) Znzln,Os- (60 mol% Zn) und (b)
ZngIn,Og-Schichten (70 mol% Zn) von der Lagerzeit in unterschiedlichen Atmosphdren (Vakuum:
0,1 mbar N). Rotationsbeschichtung auf Kieselglas, 0,2 mol/l Zn(OAc), 2aq / In(NO3);-5aq in 2-ME,

10 Vol%

MEA, jeweils 2 Schichten nach Temperaturprogramm B (Ts=900°C,

ts=8h,

rs =5 K/min). Auslassen der Fehlerbalken bei Mobilitdt und Ladungstrdgerkonzentration zum
besseren Uberblick (mittlerer Fehler in der Mobilitat ca. 15%, Ladungstragerkonzentration ca. 12%).

239



Kapitel 5

Diskussion

Anhand detaillierter Analysen der wichtigsten Ergebnisse aus Kapitel 4
(S. 104) in Hinblick auf die Entwicklung der kristallinen Beschaffenheit (Kap. 5.1)
und die elektrischen Eigenschaften der Schichtmaterialien (Kap. 5.2) erfolgt in
Kap. 5.3 eine abschliefSlende Beurteilung der Eignung der hergestellten Schichten
als TCO-Materialien.

Die hier durchgefiihrten Betrachtungen beschrinken sich dabei auf
Schichtmaterial,  welches  gemdfs den  zur  Verfiigung  stehenden

Charakterisierungsmethoden als phasenrein identifiziert werden konnte.



Kapitel 5 Diskussion 241

5.1 Kristallisation

Die Mikrostruktur polykristalliner funktioneller Materialien hat entscheidenden Einfluss u. a.
auf deren makroskopische physikalische Eigenschaften. Eine Kontrolle der Vorgange
wahrend der Phase der Keimbildung und des Kristallwachstums erlaubt ein MaRschneidern
dieser Eigenschaften.

Ausgehend von Untersuchungen zum Kristallwachstum der im Rahmen der Arbeit
hergestellten Phasen sollen anhand unterschiedlicher theoretischer Modelle Vorgénge
wahrend der Kristallisation, die entscheidenden Einfluss auf spétere elektrische Eigenschaften
ausuben, identifiziert und analysiert werden. Vereinfachend wird im Rahmen aller
angewandten Modelle eine homogene chemische und kristalline Zusammensetzung des
Probenmaterials in der GrolRenordnung der vorliegenden Strukturen mit monodisperser
Verteilung angenommen, im Falle dinner Schichten sollte demgemaR eine senkrecht zur
Schichtoberflaiche homogene Zusammensetzung des Schichtmaterials vorliegen. Die
Ermittlung der Urbach-Energie von Zn,SnOg4-, Zn3ln,Og- und ZnsIn,Og-Schichten weist
jedoch auf eine polydisperse KristallitgroRenverteilung hin, welche mittels einer
KristallitgroRenbestimmung durch beugende Methoden nicht registriert werden kann.

Zahlreiche Arbeiten zeigen, dass dinne Schichten auf Glas insbesondere fir
Schichtdicken unterhalb von 100 nm abhangig von der Art (Temperatur und Dauer) der
Temperaturbehandlung  in  Substratndhe  amorphe  Strukturen  aufweisen [692].
Erstaunlicherweise erreicht diese amorphe bzw. wenig kristalline Grenzschicht auch im Falle
physikalischer Abscheidungsmethoden, bei denen in der Regel eine in-situ Kristallisation der
Schicht erfolgt, abhéngig von Abscheidungstemperatur und Schichtmaterial eine Dicke von
4 nm [692] bis 50 nm [693]. Die Gegenwart eines Substrates (kristallin oder amorph) stellt
andererseits Zentren heterogener Keimbildung zur Verfligung und oftmals sind es bei
jeglicher Form der Diinnschichtabscheidung gerade Defekte auf der Substratoberflache, die
ein Kristallwachstum initiieren [122].

Im nasschemischen Beschichtungsprozess fuhrt die Gegenwart des Substrats dartiber
hinaus aufgrund seiner einschrankenden Wirkung auf das Schrumpfen der angrenzenden
Schicht zu hohen Zugkraften innerhalb des Schichtmaterials, so dass bereits die einsetzende
Verdunstung des Losungsmittels eine Verdichtung zur Folge hat (s. Kap.2.8.2, S.72).
Anhand theoretischer Modelle (Methode der finiten Elemente) konnte fur eine keramische
Schicht von 200 um Dicke auf einem nicht-sinternden Substrat eine maximal erreichbare
relative Dichte von 72% d. Th. berechnet werden [694], wobei im Falle diinner Schichten (15
statt 200 wm) geringere Verdichtungsraten ermittelt wurden. Dieses Resultat steht in Einklang
mit experimentellen Ergebnissen von Schichten, die im Rahmen dieser Arbeit hergestellt
wurden. So wird davon ausgegangen, dass nach Erreichen der maximalen KristallitgroRe fur
die beobachtete granulare Morphologie auch die hochstmogliche Verdichtung des
Schichtmaterials erreicht ist.

Der Kiristallisationsprozess in nasschemisch aufgebrachtem Schichtmaterial erfolgt im
Anschluss an den Beschichtungsvorgang im Laufe der Temperaturbehandlung der Schicht.
Als Triebkraft der Keimbildung wird die Verminderung der freien Energie wéhrend der
Umwandlung eines metastabilen amorphen in einen kristallinen Zustand angenommen.
Zahlreiche Arbeiten deuten auf die bevorzugt stattfindende heterogene Nukleation an der



Kapitel 5 Diskussion 242

Substratoberflache hin [667], wobei das Verhéltnis heterogener und homogener Nukleation in
Abhangigkeit von der Temperatur die letztlich vorliegende Orientierung der Kristallite des
Schichtmaterials beeinflusst und beispielsweise ein vorwiegend heterogen stattfindendes
Kristallwachstum an der Substratoberfliche zu s&ulenférmigen Kristalliten  mit
Vorzugsorientierung fiihrt.

5.1.1 Kristallwachstum

Das fortschreitende Wachstum bereits gebildeter Kristallite wird von Diffusionsprozessen
langer Reichweite dominiert [552]. Die Entwicklung der mittleren KristallitgroRe in
Abhangigkeit der Sinterzeit liefert Hinweise auf Ablaufe an den Korngrenzen und kann zur
Optimierung des beobachteten Systems herangezogen werden.

Unter isothermischen Bedingungen erfolgt die Beschreibung der Kinetik des
Kornwachstums kristallinen Materials zweckmaRigerweise mittels der auf frihen
Untersuchungen von Burke und Turnbull [695] basierenden phanomenologischen Gleichung

G"-G," =Kkt exp(—RQ—Tj, (5.1)

wobei G, und G die durchschnittliche Kristallitgrole zu Beginn bzw. am Ende der
Temperaturbehandlung, n  den  Exponenten des  Kornwachstums, Kk, eine
Geschwindigkeitskonstante, t, die Zeit der Temperaturbehandlung und Q die
Aktivierungsenergie des Prozesses darstellen [696,697]. Als entscheidender Parameter gilt der
Exponent des Kornwachstums n, bei dessen Kenntnis auf die Mechanismen wahrend des
Kristallwachstums geschlossen werden kann. Im Gegensatz zu dem urspringlich postulierten
vereinfachenden parabolischen Verhalten der Kinetik des Kristallwachstums, also einem
theoretisch ermittelten Wert von n =2 [695], weisen reale Systeme zum Teil deutlich von
n =2 abweichende Werte auf [605,613,614,698-701]. Als Ursache fir diese Abweichungen
vom theoretischen Wert werden neben einer gewissen Porositat der realen Proben vor allem
Verunreinigungen fir ein veréndertes Migrationsverhalten der Korngrenzen verantwortlich
gemacht [702]. So findet man flr phasenreine Systeme einen Wert von n = 2, bei Vorliegen
einer Fremdphase je nach Diffusionsweg einen Wert von n =3 bzw. 4. Geringere Werte
(n =1) lassen meist auf eine geloste Zweitphase schliefen. Neuere computergestiitzte Monte-
Carlo basierte Simulationen deuten fiir ideale Systeme auf einen Exponenten von n =2 - 3 hin
[703]. Treten unterschiedliche Prozesse simultan auf, resultiert der ermittelte Wert von n
unter Umstdnden aus Mechanismen mit unterschiedlicher Kinetik, so dass zwecks einer
Separation und Zuordnung der Prozesse neben der Entwicklung der KiristallitgroRe auch
Parameter wie Zusammensetzung und Mikrostruktur der Probe zu berlicksichtigen sind.

Die urspriingliche KristallitgroRe G, ist gegenuber G fur hinreichend lange Sinterzeiten
vernachlassigbar (G >>G, ) und nach Umformen folgt aus GI. (5.1)

1 1 Q
InG==Int. +=| Ink, —— . 5.2
n ° n( 0 RT) (52)
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Aus einer Auftragung von InG gegen Intg lasst sich so der Exponent n aus dem
Kehrwert der Steigung des linearen Teils der resultierenden Kurve ermitteln. Im Folgenden
erfolgt eine Auswertung der Daten von hergestellten Schichtmaterialien gemaR den obigen
Gleichungen.

Die Dbereits in Abb.4.34 (a) (S.144) dargestellte zeitliche Entwicklung der
KristallitgroRe von Zn,SnOy ist in Abb. 5.1 erneut modifiziert aufgetragen. Unabhéngig von
der Hohe der Sintertemperatur sind wahrend des Kristallwachstumsprozesses vor Erreichen
der finalen KristallitgroRe zwei Zonen unterschiedlicher Steigungen zu beobachten. Die fur
die beiden hier untersuchten Temperaturen von 550 und 600°C bei geringen Sinterzeiten im
Anschluss an den Nukleationsvorgang einsetzende Kristallisation (5 h bei 550°C, 40 min bei
600°C) beobachteten Werte von n = 0,46 bzw. 0,36 lassen auf schnell wachsende Kristallite
ohne den Einfluss einer Fremdphase schlieRen. Liegt die GroRe der Kristallite unterhalb eines
kritischen Wertes, konnen diese ungehindert in der amorphen Matrix wachsen. Ab einer
bestimmten KristallitgrofRe nimmt die Wachstumsrate abrupt ab. Der Wert fir n bei 550°C
betragt nun 2,05 und lasst zumindest auf eine leichte kinetische Hemmung des
Kornwachstums durch den sogenannten solute drag-Effekt schliefen [704], also eine
Minderung der Korngrenzenmobilitdt aufgrund der Anreicherung gelGster Fremdatome an
den Korngrenzen. Fir lange Sinterzeiten tber 24 h kommt das Wachstum allméhlich zum
Erliegen.
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Abb. 5.1. Grafische Ermittlung des Exponenten des Kornwachstums n nach Gl. (5.2) fiir das System
Zn,Sn0y bei unterschiedlichen Sintertemperaturen (vgl. Abb. 4.34 (a), S. 144).

Wird die Sintertemperatur auf 600°C erhoht, steigt der Exponent des Kornwachstums auf
n=2,90, d. h., das hier stattfindende Kornwachstum unterliegt einer starkeren Storung als das
bei niedrigeren Temperaturen. Ob dies nun auf einen solute drag-Effekt von
Verunreinigungen geringer Loslichkeit in der kristallinen Hauptphase oder gar auf die
Segregation einer Fremdphase zuriickzufuhren ist, kann an dieser Stelle nicht eindeutig
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bestimmt werden. So ist es denkbar, dass Material, dessen Zusammensetzung von der
Idealstochiometrie abweicht, zwischen den Kristalliten und auf den Kristallitoberflachen
segregiert und so ein weiteres Wachstum behindert. Anhand von rdntgenografischen und
TEM-Untersuchungen konnte zwar kein Hinweis auf eine Ausscheidung einer Fremdphase
festgestellt werden, die Ergebnisse der elektrischen Messungen deuten jedoch fiir lange
Sinterzeiten aufgrund einer drastischen Abnahme der Leitfahigkeit auf eine mikrostrukturelle
Verénderung des Schichtmaterials im Sinne einer Segregation hin (s. Ausfuhrungen unten und
Kap. 5.2.1).

Anhand theoretischer Modellierungen konnte fiir nanokristalline Materialien gezeigt
werden, dass mit Abnahme der Korngrenzenflache, d. h. zunehmender KristallitgroRe, die
Konzentration von an den Korngrenzen segregierten Verunreinigungen ansteigt und somit die
Grenzflachenmobilitdt abnimmt [705]. Krafte, welche fir die Hemmung des
Kristallwachstums verantwortlich sind, zeigen somit eine Abhéngigkeit von der
KristallitgroBe. Im Rahmen dieser Theorie liele sich der Befund erklaren, dass sich mit
zunehmender KristallitgroRe des Zn,SnQOy4, d. h. mit steigender Sinterzeit, das Wachstum der
Kristallite allmahlich verlangsamt.

Zusammenfassend lasst sich aus den obigen Erkenntnissen fir Zn,SnO,4-Schichten
schliellen, dass eine Erhéhung der Sintertemperatur zwar zu grofReren Kristalliten fiihrt,
jedoch eine zunehmende Storung des Kornwachstums zur Folge hat. Dieser Befund hat
mikrostukturelle Ursachen und folgt aus Abweichungen der Stéchiometrie der Hauptphase.

Neben der Hohe der Sintertemperatur wird der Einfluss lokaler Unterschiede in der
Zusammensetzung des Schichtmaterials besonders bei Variation der Gesamtstochiometrie der
Schicht deutlich. Abb. 5.2 zeigt die Auftragung nach Gl. (5.2) fir bei 900°C behandelten
Schichten des Systems ZnO - In,O3 unterschiedlicher Zn-Gehalte. Aus rontgenografischen
Untersuchungen ging hervor, dass Zn3In,Og (60 mol% Zn) aus réntgenamorphem Material
kristallisiert (s. Kap. 4.3.3.3, Abb. 4.71, S. 188 im Falle der Temperaturabhangigkeit). Ein
Exponent des Kornwachstums von n=2,15 deutet auf eine nahezu ungehinderte
Kristallisation mit minimalem solute drag-Effekt von Verunreinigungen mit hoher
Loslichkeit in der Hauptphase hin. Ein Zn-Gehalt von 70 mol% flhrt zu der Bildung von
ZnsIn,Og, wobei in der frilhen Phase der Temperaturbehandlung (< 4 h) zunéchst die parallele
Kristallisation geringer Anteile von ZnO zu beobachten ist. Dieses Vorliegen einer
Zweitphase (ZnO) hat dem Exponenten von n = 1,63 nach zu urteilen keinen Einfluss auf das
Wachstum der Kristallite der Hauptphase (ZnsIn,Og), beide kristalline Phasen scheinen nicht
in direktem Kontakt zu stehen. Eine weitere Abweichung der Stochiometrie von ZnsIn,Og hin
zu 80 mol% Zn fuhrt zu einer Erhohung des Exponenten auf n = 2,31, was auf das Vorliegen
einer Zweitphase zurtickgefuhrt werden kann, welche das Wachstum der Kristallite hemmt,
jedoch in réntgenamorpher Form vorliegt und bei langen Sinterzeiten von > 24 h gar mit
diesen unter Bildung einer kristallinen Phase reagiert, die mittlere KristallitgroRe der
ZnsIn,Og-Phase also in der Folge abnimmt.
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Abb.5.2. Grafische Ermittlung des Exponenten des Kornwachstums n nach Gl. (5.2) fir
Schichtmaterial des Systems ZnO - In,O3 mit unterschiedlichen Zn-Gehalten (vgl. Abb. 4.73, S. 190).
Die Sintertemperatur betrug 900°C.

Eine Korrelation der elektrischen Eigenschaften mit den hier gemachten Beobachtungen
verdeutlicht den Einfluss der kristallografischen Charakteristik auf elektrische GrolRen wie
z. B. den spezifischen Widerstand. Wie bereits in Abb. 4.46 (S. 159) fiir Zn,SnO4-Schichten
gezeigt wurde, ist bei einer Sintertemperatur von 550°C ein drastischer Riickgang des spez.
Widerstands nach einer Sinterzeit von 8 h zu beobachten. Dieses Verhalten geht gemaR
Abb. 5.1 mit einem Ubergang zur zweiten Phase des Kristallwachstums mit geringerem
Exponenten des Kornwachstums einher. Ab 12 h Sinterzeit steigt der Widerstand direkt nach
Erreichen der finalen KristallitgroRe wieder nahezu auf den Ausgangswert an, was auf
Segregationsprozesse an den Korngrenzen im letzten Stadium des Kornwachstums
zurlickzufuhren ist. Somit ist ein ungehinderter Transport von Elektronen tber mehrere
Kristallite hinweg gestort. Der spezifische Widerstand von Schichten, die bei 600°C
behandelt wurden, erreicht erst bei maximaler KristallitgroRe ein Minimum, parallel dazu ist
ein Maximum sowohl der Mobilitat als auch der Ladungstragerkonzentration zu verzeichnen.
Auch in diesem Fall ist eine erneute Verschlechterung der elektrischen Eigenschaften nach
langen Sinterzeiten (> 12 h) zu beobachten.

Das Erreichen der maximalen KristallitgroBe nach 3 bzw. 12 h Sinterzeit markiert auch
bei Schichten des Systems ZnO - In,O3 fiir Zn-Gehalte von 60 bzw. 70 mol% den Rickgang
des spezifischen Widerstands auf den Minimalwert, einhergehend mit einem Maximum der
Ladungstragermobilitat (s. Abb. 4.83, S.203). Fiur diese Schichten konnte auch nach
Sinterzeiten von 96 h keine Verschlechterung der elektrischen Parameter festgestellt werden
(weitere Ausfiihrungen s. Kap. 5.2.1).
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5.1.2 Keimbildung und Kristallwachstum (KJMA-Modell)

Lag das Hauptaugenmerk der Betrachtungen des Kap. 5.1.1 auf der zeitlichen Entwicklung
der mittleren KristallitgroRe, soll in diesem Kapitel der transformierte kristalline
Volumenanteil zur Analyse kinetischer Ablaufe herangezogen werden. Vereinfachend wird
davon ausgegangen, dass die verbleibende amorphe Matrix und die wachsenden Kristallite
wahrend des Prozesses der Kristallisation gleiche chemische Zusammensetzung aufweisen.
Aufgrund unterschiedlicher Energieinhalte werden diese als getrennte Phasen angenommen,
so dass der Kristallisationsvorgang als Phasenumwandlung interpretiert werden kann.

In solch einem mehrphasigen System erfolgt eine Analyse von Reaktionskinetiken unter
Berlicksichtigung von Keimbildungs- und -wachstumsrate zweckméfiigerweise nach dem
Kolmogorov-Johnson-Mehl-Avrami Modell (KIJMA) der Nukleation [706-710]. Die im
Rahmen dieses Modells zur Verwendung kommende Avrami-Gleichung [708-710]

X =1-exp(-kt.*) (5.3)

beschreibt die Entwicklung des transformierten Anteils X in Abhé&ngigkeit der Zeit der
Temperaturbehandlung t, . Weitere KenngroRRen sind die Geschwindigkeitskonstante k und
die Reaktionsordnung a (Avrami-Exponent). Streng genommen trifft die Gleichung nur fir
den Idealfall eines 3-dimensionalen Keimbildungs- und Wachstumsprozesses zu, bei dem flr
3<a<4 eine mit zunehmender Reaktionszeit abnehmende, fur a>4 zunehmende
Keimbildungsrate zu erwarten ist [551]. Werden fir a Werte <2 beobachtet, ist das
Kristallwachstum der geschwindigkeitsbestimmende Schritt, wobei die Keimbildung
vereinzelt lediglich an Korngrenzen erfolgt. Generell lasst sich aus einer Abnahme von a
darauf schlieRen, dass das Kristallwachstum beziiglich der Kristallisationskinetik zunehmend
an Bedeutung gewinnt, wéhrend Nukleationsprozesse eine zunehmend untergeordnete Rolle
spielen. Eine Vielzahl unterschiedlicher Kristallisations- und Phasenumwandlungsprozesse
konnte mit Hilfe der Gl. (5.3) beschrieben und analysiert werden [711-714]. Anhand des
Wertes von a, dessen Ermittlung aus einer Auftragung von In(—In(L—- X)) gegen Int erfolgt,
lassen sich Ruckschliisse Giber die VVorgange wahrend der Keimbildung ziehen, da sowohl der
Mechanismus als auch die Dimensionalitit der Umwandlung den Wert des Avrami-
Exponenten beeinflussen.

Die zeitliche Entwicklung der Transformation von  Schichtmaterial der
Zusammensetzung Zn,SnO4 wurde bereits in Kap. 4.2.3.4 (Abb. 4.34, S. 144) beschrieben. Im
Folgenden soll eine Auswertung im Rahmen des KIMA-Modells erfolgen. Abb. 5.3 zeigt eine
erneute Auftragung dieser Daten zur Ermittlung der Reaktionsordnung a der Umwandlung
fur verschiedene Sintertemperaturen. Aus den Kurven ist ersichtlich, dass bei Temperaturen
von 550 und 600°C zwei Prozesse unterschiedlicher Reaktionsordnung angepasst werden
kdnnen, wohingegen bei 800°C bis zum Erreichen der volistandigen Umwandlung ein
kontinuierlicher Prozess zu beobachten ist. Relativ hohe Werte bei 550 und 600°C fiir die
erste Wachstumsphase von a=5,67 bzw. 4,53 deuten auf Keimbildungsvorgénge und
gleichzeitiges Wachstum hin, wobei die Keimbildungsrate mit zunehmender Behandlungszeit
zunimmt, eine Abnahme dieser Werte auf a = 2,04 bzw. 1,73 l&sst auf einen kontinuierlichen
Wachstumsprozess der Kristallite schlieRen. Ein Wert von a = 0,88 fir eine Sintertemperatur
von 800°C deutet auf eine zu Beginn der Kristallisation einsetzende Nukleation hin, welche
sich im Verlauf des Sinterprozesses vorzugsweise an den Korngrenzen fortsetzt. Ein
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Vergleich unterschiedlicher Sintertemperaturen verdeutlicht die mit zunehmender Temperatur
abnehmende Reaktionsordnung, was auf ein bevorzugtes Keimwachstum an Grenzflachen
wie z. B. Korngrenzen und der Substratoberflache bei hohen Temperaturen hindeutet.
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Abb. 5.3. Analyse der Daten zur Kristallisation von Zn,SnO4-Schichten nach dem KIJMA-Modell
(Gl. (5.3)) zur Ermittlung der Reaktionsordnung (vgl. Abb. 4.34, S. 144).

Das Auftreten von zwei Bereichen unterschiedlicher Steigung ist nach Cahn ein Hinweis
auf Nukleationsvorgange an Korngrenzen, wobei fir die Anderung der Steigung die
sogenannte site saturation verantwortlich ist [715]. Diese ist zu beobachten, da
Nukleationsplatze an den Korngrenzen nicht zufallig im Volumen verteilt sind, sondern sich
in der Umgebung anderer Nukleationszentren an den Korngrenzen befinden. So nimmt die
Keimbildungsrate schneller ab als der untransformierte Anteil des Probenvolumens. Ein
geringerer Wert der Reaktionsordnung bei l&ngeren Sinterzeiten entspricht dann einem reinen
Wachstum der Kristallite mit einer effektiven Keimbildungsrate von null. GeméaR der Theorie
ergeben sich in solch einem Fall flr beide Teile der Kurve Steigungen von 4 und 1, also
Werte, deren GrolRenordnung mit den hier beobachteten Ergebnissen fiir Temperaturen von
550 und 600°C in Einklang stehen.

Werte von a zwischen 3 bis 4 wurden auch bei Kristallisationsvorgéngen in kolloidalen
Gelen beobachtet und werden auf ein durch Diffusionsprozesse kurzer Reichweite bzw.
Reaktionen an Grenzflachen kontrolliertes 3-dimensionales Wachstum zurtickgefuhrt [712].
Daruber hinaus folgern die Autoren aus abnehmenden Werten von a bei steigender
Temperatur einen Ubergang von 3- zu 2- bzw. 1-dimensionalem Wachstum: stehen mehr
Keime flir das Kristallwachstum im gleichen Sintervolumen zur Verfiigung, sind die
effektiven Diffusionswege kurzer und in ihrer Dimensionalitat auf Grenzflachen beschrankt.
Im Gegensatz dazu erfordern wenige Keime in einer amorphen Matrix Diffusionsvorgange
groRerer Reichweite mit radialem (3-dimensionalem) Wachstum. Analog schlieBen andere
Arbeiten aus abnehmenden Werten von a mit zunehmender Sintertemperatur auf ein
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selektives Keimwachstum an speziellen Stellen innerhalb des Probenvolumens [711]. Ein
Wert von beispielsweise a =2 kann nach abgeschlossener Nukleation einerseits auf ein
3-dimensionales diffusionskontrolliertes, andererseits auf ein 2-dimensionales Wachstum an
Grenzflachen zuriickgefiihrt werden [716].

Zusammenfassend lasst sich fir das System Zn,SnO, folgern, dass niedrige
Sintertemperaturen (550 und 600°C) die bevorzugte Keimbildung an Korngrenzen férdern,
fiir langere Sinterzeiten ist ein Ubergang zu kleineren Reaktionsordnungen zu beobachten,
welche auf eine effektive Keimbildungsrate von null schlieBen lassen. Bei hohen
Temperaturen (800°C) ist kein derartiger Ubergang feststellbar. Der Keimbildungsprozess ist
bereits sehr frih beendet und l&uft im weiteren Sinterverlauf noch vereinzelt an den
Korngrenzen ab. Bereits kurz nach Beginn des Sintervorgangs ist das Wachstum der Keime
der geschwindigkeitsbestimmende Prozess. Da hohere Temperaturen letztendlich grofere
Kristallite zur Folge haben, hat die Keimbildung anscheinend nur Auswirkungen auf die friihe
Phase des Kiristallwachstums. Aus rontgenografischen Daten alleine kann jedoch keine
eindeutige Zuweisung erfolgen, so dass genauere Untersuchungen der Mikrostruktur
beispielsweise mittels Elektronenmikroskopie fur weiterfihrende Analysen in der Zukunft
notwendig erscheinen [716].

Analoge Untersuchungen an Schichten des Systems ZnO -1In,03 erfolgten in
Abhangigkeit der Schichtzusammensetzung bei konstanter Sintertemperatur. Die bereits in
Kap.4.3.3.3, Abb.4.72 (S.189) und Kap.4.3.3.4, Abb.4.73 (S.190) gezeigte
kristallografische Entwicklung des Schichtmaterials in Abhangigkeit der Sintertemperatur
bzw. -zeit ist in Abb.5.4 gemaR der Avrami-Gleichung aufgetragen. Die anhand der
Steigungen ermittelten Reaktionsordnungen sind ebenfalls in der Auftragung angegeben. Ein
Wert von a = 2,03 flr Znsln,Op (Zn-Gehalt 60 mol%) deutet auf ein homogenes Wachstum
der Kiristallite hin, wobei die Keimbildungsrate mit zunehmender Sinterzeit abnimmt. Die
Erhohung des Zn-Gehalts auf 70 mol% fiihrt zur Bildung der Phase ZnsIn,Og, deren
Wachstum eine Reaktionsordnung von a = 1,12 zeigt. Dieser Wert lasst vermuten, dass nach
anfanglicher Keimbildung und Erreichen eines Séattigungswertes die weitere Keimbildung
bevorzugt an Korngrenzen stattfindet.

Sowohl die Beobachtungen der Abhéngigkeit der KristallitgroBen der terndren Phasen
Zn3In,Op und ZnsIn,Og bezuglich Sintertemperatur und -zeit (s. auch Kap. 4.3.3.3, S. 186 und
4.3.3.4, S.189) als auch die thermische und =zeitliche Entwicklung der kristallinen
Erscheinung der Schichten (Kap.4.3.3.1, S.181) legen die Vermutung nahe, dass die
Kristallisation aus einer amorphen Matrix, wie im Falle der Znsln,Os-Phase, einerseits
bezlglich der maximal erreichbaren KristallitgroRe, andererseits aufgrund einer schnelleren
Kristallisationskinetik einem Festkdrpersintern aus bereits vorliegenden  kristallinen
Fremdphasen vorzuziehen ist. Die oben erfolgte Abschédtzung kinetischer Parameter von
Kristallisationsprozessen unterstiitzt diesen Befund. Die im Falle von ZnsIn,Og erfolgende
Kristallisation aus amorpher Matrix begunstigt die Bildung homogen verteilter Keime, das
fortschreitende Kornwachstum verhindert die Keimbildung im weiteren Verlauf der Reaktion,
wodurch eine hohere Kristallitgroie erreicht werden kann. Analog zu Untersuchungen von
Moriga et al. an amorphen, mittels Fallungsreaktionen hergestellten Pulvern konnte auch hier
eine Kiristallisation von ZnsIn,Og aus zuvor bereits kristallin vorliegendem ZnO beobachtet
werden [401]. Im Gegensatz zu den Arbeiten von Moriga wurde hier jedoch vor der
Kristallisation der terndren Phase kein Anzeichen fur kristallines In,O5; festgestellt, Indium
liegt demzufolge aufgrund einer gegenseitigen Hemmung (mutual protection [717]) durch
kristallines ZnO als rontgenamorphes In,O3 vor. Die Kristallisation von ZnsIn,Og erfordert
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demzufolge, dhnlich wie bei Festkorperreaktionen, das Fortschreiten einer Wachstumsfront
der Produktphase durch z. T. kristalline Schichtanteile und zeigt nach der oben erfolgten
Auftragung somit eine kinetische Hemmung als Folge inhomogener Keimbildung an
Korngrenzen.
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Abb. 5.4. Analyse der Daten zur Kristallisation von Schichtmaterial des Systems ZnO - In,0O; mit
Zn-Gehalten von 60 bzw. 70 mol% nach dem KJMA-Modell (Gl. (5.3)) zur Ermittlung der
Reaktionsordnung (vgl. Abb. 4.73, S. 190).

Wahrend bei Festkorperreaktionen Diffusionsvorgénge tber groRe Distanzen erfolgen,
sind bei Kiristallisationsvorgédngen in amorphen Matrices, wie sie in der Regel bei nass-
chemisch hergestellten Materialien vorliegen, nur kurze Diffusionswege zuriickzulegen,
welche mit polymorphen Transformationen in kristallinem Material vergleichbar sind [696].
Diesen prinzipiellen Unterschied beider Materialklassen verdeutlicht Abb. 5.5 am Beispiel der
Bildung von CaAl,0,.

Ein Vergleich der aus Abb. 5.3 gewonnenen Erkenntnisse zur Transformation von
amorphem in kristallines Schichtmaterial mit Ergebnissen der elektrischen Charakterisierung
von Zn,SnO4-Schichten des Kap. 4.2.4.2 (Abb. 4.46, S. 159) zeigt, dass zum Erreichen eines
minimalen spezifischen Widerstandes bzw. einer maximalen Ladungstragermobilitat bei
niedrigen Sintertemperaturen (550 bzw. 600°C) der Ubergang zu Wachstumsprozessen
niedriger Reaktionsordnung, d. h. reinen Wachstums mit einer effektiven Keimbildungsrate
von null, abgewartet werden muss. Bei hoheren Temperaturen (800°C) ist wéhrend der
Transformation keine Anderung der Reaktionsordnung zu beobachten. Erst kurz vor der
vollstdndigen Umwandlung ist jedoch auch hier ein Minimum des spezifischen Widerstands
erreicht.

Im System ZnO - In,03 ergibt sich ein dhnliches Bild: Obwohl sowohl fir Znsln,Og als
auch fir ZnsIn,Og nur ein Prozess mit konstanter Reaktionsordnung beobachtet werden
konnte, erreicht der Widerstand bzw. die Ladungstragermobilitit erst nach Vorliegen eines
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bestimmten Grades der Umwandlung von amorphem in kristallines Material ein Minimum
bzw. Maximum. Dieses Verhalten soll im folgenden Kapitel im Rahmen der
Perkolationstheorie interpretiert werden.

(a) (b)

AlLO,

CaAl,0,\_ “Ca

Wachstumsfront Amorphe  Kristallit
Matrix Wachstums-

front

CaAl,O,

Abb. 5.5. Gegenuberstellung der VVorgange wahrend der Bildung der Produktphase in (a) typischen
Festkdrperreaktionen und (b) amorphen Sol-Gel Matrices am Beispiel der Bildung von CaAl,O4
(modifiziert nach [696]).

5.1.3 Perkolation

Die in Nanokompositen haufig beobachtete Anderung einer physikalischen Eigenschaft
bei Variation der Zusammensetzung wird oftmals mit Hilfe der Perkolationstheorie diskutiert
[718]. Die grundlegende Idee der Perkolation ist die Existenz eines Ubergangs, an dem die
weitreichende Konnektivitat eines Systems erreicht wird. Dieser Ubergang erfolgt abrupt,
sobald der Wert der sog. Perkolationsdichte bzw. -grenze tberschritten ist. Zu der friihesten
Einfuhrung eines mathematischen Modells gelten die Arbeiten von Broadbent [719], die erste
theoretische  Vorhersage der kritischen Dichte in  Perkolationsprozessen eines
dreidimensionalen Systems mit zufallsverteilten Partikeln gleicher Gestalt und Grélie durch
numerische Simulation bezuglich der Belegung mdoglicher Gitterplatze geht auf Arbeiten von
Scher und Zallen zuriick [60,720]. Neuere Arbeiten bezuglich der Perkolationsgrenze eines
dreidimensionalen Gitters deuten auf einen universellen Wert der Belegung von Gitterplatzen
von 42% hin [721]. Im Hinblick auf makroskopische physikalische Eigenschaften des
Gesamtsystems ist eine Abweichung von diesem theoretischen Wert beispielsweise beziglich
elektrischer  Eigenschaften  allerdings  fur  unterschiedliche =~ Morphologien  und
GroRenordnungen der leitfahigen und isolierenden Partikel zu erwarten [722].

So zeigt beispielsweise die elektrische Leitfahigkeit eines Gemisches zweier Materialien
mit metallischen und isolierenden Eigenschaften in Abhangigkeit des Gehalts der leitfahigen
Komponente im Gemisch einen sprunghafte Anstieg, sobald der Volumenanteil dieser
Komponente einen gewissen Grenzwert Uberschreitet. Dieses Verhalten wurde bereits in
zahlreichen Systemen beobachtet, so z. B. in CdO - ZnO [723], TiO; - In,03 [620], Pt - Al,O3
[724], W - Al,O3 [725], W - SiO; [726], Ni - Polypropylen und Ag - KCI [727]. Gerade die
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drei erstgenannten untersuchten Systeme weisen Partikelgrofien zwischen 5 und 60 nm auf,
welche mit den KristallitgréRen der im Rahmen der Arbeit untersuchten Schichtmaterialien
vergleichbar sind. Wahrend fur das System W - SiO, eine Perkolationsgrenze von 20 Vol%
W beobachtet wurde, zeigen sowohl TiO;-In,O3; als auch W - Al,O; eine drastische
Abnahme des Widerstands fur einen VVolumenanteil der leitfahigen Komponente (In,O3 bzw.
W) von 47 Vol%. Dieser Wert wurde auch fiir Systeme von Metallpartikeln in einer
Polymermatrix gefunden [728], wobei davon ausgegangen werden muss, dass die
eingesetzten Metallpartikel im Laufe der Herstellung des Kompositmaterials als Folge der
Benetzung von einer diinnen Polymerschicht umgeben sind.

Die Leitfahigkeit diinner Schichten von carbon nanotube-Netzwerken zeigt ebenfalls ein
Perkolationsverhalten, welches jedoch auf den zweidimensionalen Fall beschrankt ist [729].
Die Untersuchung der elektrischen Leitfahigkeit an silberpartikelgefillten Klebstoffen auf
Epoxidbasis zeigte darlber hinaus, dass eine breite PartikelgroBenverteilung die
Perkolationsgrenze herabsetzen kann [730]. Neben der elektrischen Charakterisierung lasst
sich die Perkolationsgrenze auch mittels optischer Methoden registrieren [731]. Bei der
Untersuchung von Verdichtungsprozessen dinner TiO, Sol-Gel-Schichten konnte schlieRRlich
eine Beendigung des Verdichtungsprozesses bei Erreichen einer gewissen Kristallinitat
beobachtet werden, welche mit der Perkolationsgrenze des amorphen Systems in Einklang
gebracht wird [560].

Speziell fir rein amorphe TCO-Materialien deuten zahlreiche Arbeiten auf den Einfluss
von Perkolationseffekten auf die elektrische Charakteristik hin. So kann die Leitfahigkeit fur
amorphe Schichten von InGaO3(Zn0O)n, (m < 4) in Abhangigkeit der Zusammensetzung durch
Orbitalberechnungen theoretisch hergeleitet werden [345]. Die zur Leitfahigkeit des
Gesamtsystems beitragenden lonen sollten dabei mindestens 20% aller moglichen Pléatze im
amorphen Zustand einnehmen [346], so dass eine ausreichende Orbitaltiberlappung der
leitenden lonen zur Ausbildung eines Leitungsbandes fiihrt.

Die im Rahmen dieser Arbeit beobachteten Phanomene der Leitfahigkeitsanderung bei
Anderung der Kristallinitit des Schichtmaterials kann ebenfalls im Rahmen der
Perkolationstheorie interpretiert werden. Die aus den Auftragungen des spezifischen
Widerstands der Abb. 4.83 ermittelte Zeit, die bis zum Erreichen eines konstanten Wertes
notig ist, lasst sich mit Beobachtungen im Rahmen der Perkolationstheorie in Einklang
bringen. Bei einem Vergleich der Abb. 4.83 mit den Ergebnissen in Abb. 4.73 wird deutlich,
dass ein VVolumenanteil der beiden Phasen Zn3In,Og und ZnsIn,Og von 47 VVol% gerade nach
derjenigen Sinterzeit erreicht ist, ab der ein deutlicher Rickgang des spezifischen
Widerstands eintritt. Diese Zeit ist zusétzlich in Abb. 4.83 (a) und (b) als gepunktete Linie
dargestellt. Als charakteristische Zeiten der beiden Systeme Znzln,Og und ZnsIn,Og ergeben
sich fur 900°C 2,4 h bzw. 10 h.

Ein geeigneter Parameter zur Beschreibung des Ladungstransports in einem
Mehrphasensystem ist die GroRe der Grenzflache zwischen Phasen unterschiedlicher
elektrischer Eigenschaften. Unter der Annahme einer statistischen Verteilung von Kugeln des
Durchmessers G und einem Gesamtvolumenanteil ¢(t) in einer amorphen Matrix lassen sich
fir die Anzahl der Kristallite pro Volumeneinheit n(t) bzw. deren Gesamtoberflache Ak(t)
zum Zeitpunkt t die Beziehungen
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nty=—20__ (5.4)
%)
T
37 2
A (1) = 47{% n(t) (5.5)

folgern. Der Anteil der Kristallite, deren Oberflache in Kontakt zur amorphen Matrix ist,
betragt lediglich (1—¢(t)), wodurch sich fur die Grenzflaiche zwischen Kiristalliten und
amorpher Matrix Ag(t) die Beziehung

A0 = A ) (- p(t) = 2 E220) (5.6)

2

ergibt.

Die in Abb.5.6 (a) und (b) fir Zn,SnO4 bzw. Zn3In,Og dargestellten Verldufe der
Grenzflache zwischen kristalliner und réntgenamorpher Phase hat entgegengesetzte
Auswirkungen auf die elektrischen Eigenschaften der Schichten. Wahrend ein minimaler
spezifischer Widerstand im Falle von Zn,SnO,-Schichten nur wahrend der Wachstumsphase
der Kiristallite registriert werden kann und fir Sinterzeiten >10h mit abnehmender
Grenzflache zwischen Kristalliten und amorphen Schichtanteilen kontinuierlich zunimmt,
markiert das Uberschreiten des Maximums von Ag(t) im Falle von Zn3In,Og das Erreichen des
minimalen spezifischen Widerstands.

Die fir Zn,SnO4-Schichten bereits mehrfach postulierten Segregationsprozesse bei
langen Sinterzeiten scheinen erst nach Erreichen der minimalen Grenzflache zwischen
Kristalliten und amorpher Phase, also nach vollstandiger Kristallisation einzutreten.
Dementsprechend ergibt sich kein direkter Zusammenhang zwischen Ag(t) und p.
Entscheidend fur die Anderung der elektrischen Leitfahigkeit scheint im Falle von
Znsln,O6-Schichten jedoch neben der GroRe der Grenzflache zwischen Kristalliten und
rontgenamorpher Phase vor allem der Volumenanteil des kristallinen Schichtmaterials zu sein,
der nach Erreichen von 47 Vol% (gepunktete Linie) eine drastische Abnahme des
spezifischen Widerstands zur Folge hat. Eventuell ablaufende Segregationsprozesse fir lange
Sinterzeiten spielen in Hinsicht auf elektrische Eigenschaften eine untergeordnete Rolle.
Sobald zusammenhé&ngende Pfade einer Phase hoher elektrischer Leitfahigkeit (Znzln,Og) fir
Ladungstrager existieren, wird die Gesamtleitfahigkeit des Systems malgeblich von dieser
Phase beeinflusst, was anhand der Abb. 4.83 (S.203) vor allem Auswirkungen auf die
Mobilitat der Ladungstrager hat, wahrend die Ladungstragerkonzentration keine Anderung
zeigt. Die elektrische Charakteristik entspricht einem System paralleler Widerstédnde. Liegt
der Volumenanteil unterhalb der Perkolationsgrenze, wird der Ladungstragertransport durch
weniger leitfahige Bereiche gestort, wodurch die Ladungstragermobilitét stark herabgesetzt ist.
Das System ahnelt einer Schaltung serieller Widersténde.

Aus den Erkenntnissen lasst sich folgern, dass sich anhand der Perkolationstheorie vor

allem die Entwicklung der elektrischen Eigenschaften von Schichten im System ZnO - In,O3
wéhrend einer isothermischen Behandlung beschreiben lasst. MalRgeblichen Einfluss auf die



Kapitel 5 Diskussion 253

Erzielung bestmoglicher elektrischer Eigenschaften fir Schichten von Zn;In,Og hat dabei
neben einem Volumenanteil der terndren Phase von mindestens 47 VVol% auch die
Minimierung der Grenzflache zwischen Kristalliten und amorphen Schichtanteilen.
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Abb. 5.6. Einfluss der Sinterzeit auf den spezifischen Widerstand, den Volumenanteil und die
Grenzflache zwischen Kristalliten und réntgenamorphen Schichtanteilen von (a) Zn,SnO, (550°C)
und (b) ZnsIn,Og (900°C). Beziiglich der Herstellungs- und Behandlungsparameter s. Abb. 4.46
(550°C, S. 159) bzw. Abb. 4.83 (S. 203).
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5.2 Elektronische Entartung

Anhand optischer Charakterisierungsmethoden konnte keine Aussage Uber den Grad der
Entartung der hergestellten Schichten getroffen werden, da in keinem Fall der Einfluss des
freien Elektronengases in Form der Plasmakante bis zu einer Wellenlange von 3 um
beobachtet werden konnte (berechnete Plasmawellenldénge nach Drude > 15 um). Wéhrend
die Lage der Plasmawellenldénge maligeblich von der Hohe der Ladungstragerkonzentration
abhangt, beeinflusst die Mobilitat der Ladungstrédger die Steigung der Reflexionskurve im
Bereich der Plasmakante. Dies legt den Schluss nahe, dass in den untersuchten Schichten vor
allem die Konzentration der Ladungstrager zu gering ist, die qualitative Ermittlung der
Plasmawellenldnge zudem aufgrund niedriger Mobilitaten erschwert wird.

Anhand unterschiedlicher experimentell bestimmter GréRen soll im Folgenden anhand
geeigneter theoretischer Modelle die elektronische Struktur der hergestellten leitfahigen
Materialien untersucht werden. Die Kenntnis des vorherrschenden Streumechanismus
innerhalb des Schichtmaterials ist dabei von ebenso grolRem Interesse wie die Abhangigkeit
unterschiedlicher Messgrofien von der Ladungstragerkonzentration.

5.2.1 Streumechanismen

Der Transport von Ladungstragern in realen diinnen Schichten unterliegt zahlreichen
Einflussen, welche bereits in Kap. 2.1.1.3 (S. 13) eingehend beschrieben wurden. Wie bereits
in Kap. 2.1.1.3 anhand der Abb. 2.4 (S.17) verdeutlicht werden konnte, ist die Art des
vorherrschenden Streumechanismus entscheidend von der Hohe der
Ladungstragerkonzentration abhangig. Fur Materialien geringer Entartung wird die
beobachtete Mobilitdt der Ladungstrager demgemall von Streuprozessen an Korngrenzen
dominiert, wobei der Ubergang vom Bereich der Korngrenzenstreuung zu dem der Streuung
an ionisierten Storstellen vom Material und dem Herstellungsverfahren abhéngen.

Bruneaux et al. ermittelten anhand von Hall-Messungen an sprihpyrolytisch
hergestellten SnO,-Schichten als  Grenze  fur  diesen Ubergang eine
Ladungstragerkonzentration von 5 x 10" cm™ und beobachteten fiir N <5 x 10" cm™ eine
gute Ubereinstimmung der Abhangigkeit der Mobilitat von der Konzentration der
Ladungstrager mit der Theorie nach Seto [741]. Andere Untersuchungen deuten abhangig von
der Anzahl der Verunreinigungen im Schichtmaterial auf die Dominanz der
Korngrenzenstreuung gar fiir Ladungstragerkonzentrationen oberhalb von 10*° cm™ hin [100].

Die beiden dominierenden Streuprozesse in den im Rahmen dieser Arbeit hergestellten
Schichten sollten die Korngrenzenstreuung und die Streuung an ionisierten bzw. neutralen
Storstellen darstellen. Eine Identifikation des in TCO-Schichten vorherrschenden
Streumechanismus kann aus einer Auftragung der Mobilitat der Ladungstrager gegen deren
Konzentration erfolgen. Abb. 5.7 gibt einen Uberblick tber Ergebnisse der elektrischen
Charakterisierungen von Schichten des Systems ZnO - SnO, (Zn,SnO4) und ZnO - In,O3
(Zn3In,0g, ZnsIn,Og). Die Variation der aufgetragenen Werte wurde im Wesentlichen durch
unterschiedlich lange Sinterzeiten erzielt. Daruber hinaus ist sowohl der Einfluss der Streuung
an ionisierten Storstellen (SIS) in stark entarteten Halbleitern nach Johnson (vgl. Gl. (2.12),
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S. 13) als auch der Streuung an Korngrenzen (KGS) nach Seto (vgl. Gl. (2.13), S. 14) fir
unterschiedliche Werte der Potentialbarriere @, auf die Ladungstragermobilitat aufgetragen.

Die grof3e Varianz der beobachteten Messwerte ist eine Folge von Prozessen, denen das
Schichtmaterial wahrend des isothermischen Sintervorgangs unterliegt (s. graue Pfeile in
Abb. 5.7). Wahrend ein reiner Einfluss der Streuung an ionisierten Storstellen auf die
Mobilitit eine Abhangigkeit von z oc N zur Folge hitte, legt ein Vergleich der theoretisch
berechneten Kurven der Korngrenzenstreuung mit den aufgetragenen experimentellen Werten
die Vermutung nahe, dass der vorherrschende Streumechanismus in allen hergestellten
Schichten die Streuung der Ladungstrager an Korngrenzen nach dem Modell von Seto
darstellt. Der Einfluss der Streuung an ionisierten Storstellen auf die elektrischen
Eigenschaften ist vernachlassigbar.
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Abb. 5.7. Korrelation von Ladungstragermobilitdt und -konzentration von Schichten der Systeme
Zn0 - SnO, (Zn,Sn0,) und ZnO - In,O3 (Zn3zIN,06 bzw. ZnsIn,Og). Die gestrichelte Linie gibt den
anhand der Theorie nach Johnson berechneten Einfluss der Streuung an ionisierten Storstellen (SIS)
wider (s. Gl. (2.12), S. 13), gepunktete Kurven stellen den Einfluss der Korngrenzenstreuung (KGS)
fiir unterschiedliche Werte der Potentialbarriere @, nach Seto dar (s. Gl. (2.13), S. 14). Graue Pfeile
geben den ungefahren Verlauf der Zeit wahrend eines Sinterprozesses an. Die fiir das System
ZnO - In,05 eingekreisten Punkte stellen kristallines Schichtmaterial dar (vgl. Abb. 4.83, S. 203).

Der fortschreitende Sinterprozess bewirkt bei ZnsIn,Os- bzw. ZnsIn,Og-Schichten eine
Verbesserung der elektrischen Eigenschaften. Mit zunehmender Sinterzeit kommt es so zu
einem Anstieg der Mobilitdt um den Faktor 9 (Znsln,Og) bzw. 6 (ZnsIn,Og), wahrend die
Ladungstragerkonzentration kaum abfallt. Kristalline Schichten (Kreise, vgl. Abb. 4.83,
S. 203) zeigen die hochsten Ladungstragermobilitaten. Nach der Theorie von Seto ist dieser
Umstand im Wesentlichen auf einen Riickgang der Potentialbarrieren von ca. 0,15 auf 0,1 eV
zurlickzufuhren. Die in diesen Schichten ermittelten Ladungstrdgerkonzentrationen sind bei
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vergleichbarer Mobilitdt im Durchschnitt um ein bis zwei GrélRenordnungen héher als in
Zn,Sn0,-Schichten.

Eine vergrolRerte Auftragung der bereits in Abb.5.7 dargestellten Werte von
Zn,Sn04-Schichten zeigt Abb. 5.8. Hier wird deutlich, dass sich die besten elektrischen
Eigenschaften abhangig von der Sintertemperatur nach unterschiedlichen Sinterzeiten ergeben.
Eine mit zunehmender Sinterzeit fortschreitende Verdichtung und Kiristallisation des
Schichtmaterials gewahrleistet den Ladungstransport, nach Uberschreiten einer gewissen Zeit
kann jedoch ein Rickgang sowohl der Ladungstrdgermobilitit als auch der -konzentration
beobachtet werden. Dies wird insbesondere fur Schichten deutlich, die bei 550 und 600°C
behandelt wurden. Wahrend bei 550°C zu Beginn des Sinterprozesses sowohl
Ladungstragerkonzentration als auch -mobilitdt gering sind, steigen beide Groflen bei
Erreichen eines bestimmten Kiristallisationsgrades (s. Kreise in Abb. 5.8), um fir lange
Sinterzeiten wieder abzufallen. Die Veranderung des spezifischen Widerstands wahrend des
Sinterns bei 600°C ist im Gegensatz dazu im Wesentlichen auf eine Anderung der Mobilitat
zurtickzufilhren (Anderung um den Faktor 7). Die hohe Kristallisationskinetik bei 800°C
bedingt die zu Beginn des Sinterprozesses beobachtete hohe Ladungstragermobilitat
und -konzentration, die jedoch beide fur lange Sinterzeiten um den Faktor 20 abfallen. Im
Rahmen des Modells von Seto entspricht dieser Verlauf der elektrischen Eigenschaften einem
Anstieg der intergranularen Potentialbarrieren von 0,1 auf bis zu 0,2 eV.
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Abb. 5.8. Korrelation von Ladungstragermobilitdt und -konzentration von Schichten des Systems
ZnO - SnO, (Zn,Sn0O,). Die gepunkteten Kurven stellen den Einfluss der Korngrenzenstreuung
(KGS) fiir unterschiedliche Werte der Potentialbarriere @, nach Seto dar (s. Gl. (2.13), S. 14). Graue
Pfeile geben den Verlauf der Zeit wahrend eines Sinterprozesses an. Die fir 550 und 600°C mit
Kreisen gekennzeichneten Punkte symbolisieren Schichten mit ersten deutlichen Reflexen von
Zn,Sn0,.

Ubliche Werte fir Potentialbarrieren in polykristallinen Schichten stark entarteter
TCO-Materialien betragen 0,01 eV (gesputtertes ITO [55]) bis 0,1 eV (Sol-Gel AZO [81]).
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Die hier fir Zn,SnO,4-Schichten abgeschétzten Werte von nahezu 0,2 eV legen den Schluss
nahe, dass der Transport von Ladungstragern tber die Korngrenzen hinweg stark gestort ist.

Somit zeigen alle hier untersuchten Schichtmaterialien Segregationsprozesse, die am ehesten
Fall 3 aus Kap. 2.1.1.3 (S. 13) entsprechen.

Aus den vorhergehenden Untersuchungen wurde deutlich, dass wahrend des
Sinterprozesses die Anderung der elektrischen Eigenschaften im Wesentlichen auf eine
Anderung der Mobilitat der Ladungstrager zuriickzufiihren ist. Eine Korrelation der
Ladungstragermobilitat mit der KristallitgroRe im Verlauf des isothermischen Sinterprozesses
macht deutlich, dass diese Storung im Falle von Zn,SnO,-Schichten stérker ausgepragt ist als
im Falle von Znzln,Og- bzw. ZnsIn,Og-Schichten. Es sei an dieser Stelle nochmals darauf
hingewiesen, dass anhand von XRD-Spektren nach Erreichen der maximalen Kristallitgrofie
keine Veranderung mit zunehmender Sinterzeit im Schichtmaterial festgestellt werden konnte,

eventuell ablaufende Ausscheidungsprozesse liegen unterhalb der Detektionsgrenze dieser
Messmethode.
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Abb. 5.9. Entwicklung der Ladungstragermobilitdt wéhrend des isothermischen Sinterprozesses von
(@) Zn,SnO4-Schichten nach unterschiedlicher Sintertemperatur, (b) Schichten von ZngIn,Og
(60 mol% Zn) bzw. ZnsIn,Og (70 mol% Zn). Zusétzlich zu der dreidimensionalen Darstellung ist eine
Projektion der Daten auf die Ebene KristallitgréRe/Mobilitat angegeben.

Anhand der Abb. 5.9 (a) ist ersichtlich, dass fur Zn,SnO, bei einer Sintertemperatur von
550°C bereits vor Erreichen der maximalen KristallitgroBe ein Rlckgang der
Ladungstragermobilitat zu verzeichnen ist, wahrend diese bei 600°C erst nach vollstandiger
Kristallisation abféllt. Beide Beobachtungen sind auf Segregationseffekte an den Korngrenzen
zurlickzufuhren, welche bei der fiir niedrige Temperaturen notwendigen langeren Sinterzeiten
bereits wéhrend des Kristallwachstums stattfinden. Diese Vermutung wurde bereits in den
Kap. 5.1.1 und 5.1.2 anhand der Abldufe wahrend der Kristallisation geduf3ert und findet an
dieser Stelle Bestétigung. Deutlich wird dies auch in einem Vergleich mit entsprechenden
Kurvenverlaufen fur Schichten von Znsln,Og und ZnsIn,Og (Abb. 5.9 (b)), in denen keine

Abnahme der Ladungstrdgermobilitdt mit zunehmender KristallitgroBe bzw. Sinterzeit zu
beobachten ist.
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Zusammenfassend l&sst sich folgern, dass in Schichten von XRD-phasenreinem Zn,SnO4
mit zunehmendem Energieeintrag Ausscheidungsprozesse an Korngrenzen stattfinden, welche
nicht nur das Kristallwachstum stéren (s. Kap. 5.1), sondern auch die elektrische Leitfahigkeit
negativ beeinflussen. Zusatzlich ist davon auszugehen, dass lokale Inhomogenitdten in der
chemischen Zusammensetzung hohe Stérpotentiale zur Folge haben. Diese Prozesse konnten
flir Schichten des Systems ZnO - In,O3 nicht beobachtet werden. In diesen Schichten herrscht
auch die Streuung der Ladungstrager an Korngrenzen vor, flr lange Sinterzeiten wird jedoch
eine Verbesserung der elektrischen Eigenschaften erreicht.

5.2.2 Kristallografische Morphologie

Aus der Literatur ist bekannt, dass die kristallografische Morphologie von Schichtmaterial
entscheidenden Einfluss auf makroskopische elektrische Eigenschaften hat. Wie bereits
erwéhnt, beobachtete beispielsweise Schuler et al. [634], dass durch eine nass-chemische
Aufbringung sehr vieler dinner Einzelschichten (20 x4 nm) zu kolumnarem
Kristallitwachstum flhrt und auf diese Weise im Gegensatz zu Schichtmaterial mit granularer
Kristallitmorphologie sehr viel niedrigere spezifische Widerstande erzielt werden kdnnen
(kolumnar 107 Qcm, granular 3 x 102 Qcm bei gleicher Schichtdicke). Entscheidend hierbei
ist neben einer hoheren Dichte der Schicht kolumnarer Kristallite (95% statt 75% d. Th.) ein
geringerer Anteil von Korngrenzen im Schichtmaterial, was letztlich zu geringerer
Korngrenzenstreuung fihrt.

Auch fir Schichten dieser Arbeit, flir die ausschliellich granulare Kristallite beobachtet
wurden, ist davon auszugehen, dass eine Aufbringung zahlreicher diinner Einzelschichten zu
dichterem  Schichtmaterial kolumnarer Kristallitmorphologie fihrt, wodurch eine
Erniedrigung des spezifischen Widerstands um den Faktor eins bis zwei resultieren sollte. Da
die Zielsetzung dieser Arbeit jedoch nicht eine Optimierung der kristallografischen
Morphologie der abgeschiedenen Materialien umfasste, wurden diese Einfliisse nicht naher
untersucht.

5.2.3 Optische Bandliicke

In stark entarteten Halbleitern ist die GroRe der optischen Bandliicke erheblich abhéngig von
der Besetzung einzelner Zustande in der Néhe von Valenzbandmaximum bzw.
Leitungsbandminimum [39]. Wesentlichen Einfluss Uben dabei die Anzahl der Ladungstrager
aus. Neben einer Aufweitung der Bandliicke nach Burstein und Moss zeigt eine weitere
Zunahme der Ladungstragerkonzentration den gegenlaufigen Effekt: zahlreiche gegenseitige
Wechselwirkungen von Elektronen und Storstellen untereinander haben eine Verkleinerung
der Bandliicke zur Folge (s. Kap. 2.1.1.1, S. 9). Dietrich et al. beobachteten beispielsweise
nach einer Temperaturbehandlung von ITO-Schichten in einer Oy-armen Atmosphare einen
Anstieg der optischen Bandlucke und erklarten diesen Befund mit einem Rickgang des
Sauerstoffuberschusses und der damit verbundenen Akzeptorzustande innerhalb der
Bandliucke [732]. Des Weiteren konnen Gitterstorungen die GroRe der Bandliicke
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beeinflussen: Infolge einer Gitterausdehnung von 1% konnte eine Abweichung von 0,15 eV
vom urspringlichen Wert festgestellt werden [732].

Die Ermittlung der optischen Bandlicken von Zn,SnO,-Schichten erfolgte bereits in
Kap. 4.2.4.3 (S. 163), die optische Charakterisierung von Znsln,Og-Schichten behandelte
Kap. 4.3.4.3 (S.205). Eine Korrelation mit Ergebnissen elektrischer Messungen der
Schichtmaterialien (s. Abb. 4.53, S. 163 im Falle des Zn,SnO,.) verdeutlicht die primare
Abhangigkeit der optisch ermittelten Bandliicke von der Ladungstragerkonzentration. Eine
Anderung der Ladungstrigerkonzentration wurde durch unterschiedlich  lange
Formiergasbehandlungen von Teilstlicken einer groReren Probe realisiert. Somit konnte eine
Konstanz der chemischen Zusammensetzung, Kristallografischen und morphologischen
Erscheinung im Vorfeld der Formiergasbehandlung sichergestellt werden. Stichprobenartige
Analysen mittels XRD, EDX und AFM belegten auch nach der Behandlung keine Anderung
dieser Parameter.

Gemal} der Arbeiten von Burstein und Moss sollte sich im Falle entarteter Halbleiter
gemal Gl. (2.2) (S.10) eine Aufweitung der optischen Bandliicke in Abhédngigkeit der
Ladungstragerkonzentration ergeben. Abb. 5.10 zeigt die Auftragung der optisch ermittelten
Bandliicken gegen N?? fir Zn,SnO4-Schichten und bestatigt aufgrund der beobachteten
linearen Abhéngigkeit der aufgetragenen GrofRen ein Burstein-Moss-Verhalten mit
Ladungstragerkonzentrationen im Bereich 9,6 x 10 <N <4,4 x 10 cm™®. Anhand der
Auftragung lasst sich eine intrinsische Bandliicke von E , = 3,82 eV ermitteln (s. Gl. (2.4),
S. 11).

Auch im Falle von Znsln,Og-Schichten ergibt sich nach entsprechender Auftragung ein
analoges Verhalten der optischen Bandllicke in Abhdngigkeit der Ladungstragerkonzentration
(s. Abb. 5.10). Die fir dieses Material ermittelte intrinsische Bandliicke von E , = 2,69 eV ist
dabei deutlich Kkleiner als jene von Zn,SnQ,.

Die nach Burstein und Moss ermittelte Abhangigkeit AEgBM o« N2'® konnte bereits fiir
zahlreiche TCO-Materialien wie ZnO [358] und FTO [733] beobachtet werden, wobei diese
Materialien selbst bis zu Ladungstragerkonzentrationen von 10* cm™ lediglich eine Zunahme
der optischen Bandliicke zeigten, bei Schichten von SnO, [39], ZnO:Ga [734] und CdIn,O4
[332] hingegen fir ahnlich hohe Ladungstragerkonzentrationen eine Verkleinerung der
Bandliicke zu verzeichnen ist. Des Weiteren konnte der Burstein-Moss-Effekt in Schichten
von Zn,SnQO4 [372], CdO [40] und ITO [38] festgestellt werden.

Die mit steigender Ladungstrégerdichte zunehmende Coulomb-Wechselwirkung der
Ladungstrager untereinander hat eine dem Burstein-Moss-Effekt gegenlaufige Wirkung [735].
Aufgrund der Konkurrenz beider Effekte werden bei experimentellen Untersuchungen oft von
dem in Gl. (2.2) (S.10) angegebenen Exponenten 2/3 abweichende Abhé&ngigkeiten der
Bandliicke von der Ladungstragerkonzentration beobachtet. Wahrend fiir AZO beispielsweise
Werte zwischen 1/3 und 2/3 ermittelt wurden [37,736,737], konnte bei ZnO:Ga ein Exponent
von 3/5 beobachtet werden [220].
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Abb. 5.10. Abhéngigkeit der optisch ermittelten Bandliicke von der Ladungstragerkonzentration fiir
Zn,SnOy4- (s. Kap. 4.2.4.3 bzw. Abb. 4.53, S. 163) bzw. Zn3In,0g-Schichten nach dem Formalismus
von Burstein und Moss (Gl. (2.2), S. 10). Die Variation der Ladungstragerkonzentration erfolgte
durch unterschiedlich lange Formiergasbehandlungen ahnlicher Proben bei konstanter Temperatur.

Anhand der hier gewonnenen Erkenntnisse lasst sich folgern, dass sich die
Ladungstragerkonzentrationen der im Rahmen der Arbeit hergestellten Zn,SnO4- und
Zn3In,06-Schichten gemaR dem Mott-Kriterium (s. Kap. 2.1.1.1, S.9) unterhalb des
kritischen Wertes befindet, ab dem mit einer Verkleinerung der optischen Bandliicke zu
rechnen wdre. Dieser Umstand konnte ein Hinweis darauf sein, dass Donatorzustdnde
teilweise lokalisiert sind und Potentialbarrieren fir den Ladungstragertransport darstellen
[738,739]. Des Weiteren lasst der lineare Zusammenhang beider GroRen darauf schlielRen,
dass die effektive Masse der Ladungstrager in dem hier untersuchten Konzentrationsbereich
als konstant angenommen werden kann, wobei Materialien wie z. B. ITO eine von der Hohe
der Ladungstrdgerkonzentration abhéngige effektive Masse zeigen [740]. Die anhand der
Auftragung ersichtliche unterschiedlich grof3e Steigung der Geraden lasst auf unterschiedlich
grole effektive Elektronenmassen beider Materialien schlieRen. Analog zu dem nach Burstein
und Moss ermittelten Verhalten von Halbleitern ergibt sich also sowohl fiir Zn,SnO4- als auch
flr Zn3In,06-Schichten eine Korrelation zwischen Ladungstragerkonzentration und optischer
Bandlicke.

5.2.4 Austrittsarbeit

Eine genauere Analyse des Einflusses der Ladungstragerkonzentration auf die Austrittsarbeit
von Schichten, welcher bereits in Kap. 4.2.4.2 (Abb. 4.49, S. 163) fir Zn,SnO, dargestellt
wurde, zeigt ebenfalls eine Korrelation von ¢oc N¥® [741], wobei im Falle von
Zn3ln,O6-Schichten, wie anhand der Abb. 5.11 ersichtlich, eine starkere Abweichung der
Messwerte von der Idealgeraden zu beobachten ist. Die hier untersuchten Schichtmaterialien
weisen demgemaR trotz maRiger Ladungstragerkonzentrationen von maximal 4,4 x 10*° cm™
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Charakteristika stark entarteter Halbleiter auf und folgen der Theorie nach Burstein und Moss
(s. GI.(2.2), Kap.2.1.1.1, S.9). Auch hier ergibt sich fir beide Materialien eine
unterschiedlich starke Steigung der Geraden, also unterschiedlich groRe effektive
Elektronenmassen.
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Abb. 5.11. Einfluss der Ladungstrdgerkonzentration auf die Austrittsarbeit von Zn,SnO4- (vgl.
Abb. 4.49, S. 163) und Zn;In,0O¢-Schichten, gesintert bei 550°C wahrend 12 h bzw. 900°C wahrend
24 h (Variation von N analog zu Abb. 5.10).

Qualitativ betrachtet bewirkt ein Anstieg der Ladungstragerkonzentration ein Anwachsen
der Fermi-Energie E- und damit gemaR Gl. (2.20) (Kap. 2.1.1.5, S. 21) ein Rlckgang der
Austrittsarbeit des Materials. Der sich durch die Auftragung ergebende lineare
Zusammenhang legt den Schluss nahe, dass es durch den Anstieg der Ladungstragerdichte
tatséchlich zu einem Anheben des Fermi-Niveaus innerhalb des Leitungsbandes kommt, vor
dem Hintergrund, dass auch eine Auftragung der optischen Bandliicke gegen N?’® nach
Burstein und Moss (s. Gl. (2.2), Kap.2.1.1.1, S.9) einen linearen Zusammenhang zeigt
[742,743]. Ein Blick in die Literatur zeigt, dass diese Untersuchungen vor allem an
ITO-Schichten durchgefuhrt wurden, welche ein den hier gemachten Beobachtungen analoges
Verhalten zeigen [53,744].
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5.3 Eignung der Materialien als TCO

Eine Beurteilung der hergestellten Schichten bezuglich deren Eignung als transparente
leitfahige Systeme erfolgt in direktem Vergleich zu bereits bekannten bzw. angewandten
Materialien, wobei unterschiedliche Herstellungsverfahren berticksichtigt werden.

Als grundlegendes Problem nass-chemisch hergestellter, kristalliner Materialien gilt
deren Inhomogenitat beziiglich der Zusammensetzung von Kd&rnern und Korngrenzen,
insbesondere bei granularem Kristallitwachstum des Schichtmaterials, wie es die hier
hergestellten Schichten aufwiesen. Der nach der Probenherstellung vorliegende amorphe,
gelartige Zustand enthélt auch nach einer Vortrocknung bei geringen Temperaturen noch
betrachtliche Mengen an organischen Bestandteilen, zudem weist das System meist eine hoch
porose Struktur auf. Die sich daraus ergebende Notwendigkeit einer Nachbehandlung bei
hohen Temperaturen zum Austreiben organischer Bestandteile und Erreichen eines gewissen
Grades der Verdichtung fordert meist eine lokale Verdnderung der chemischen
Zusammensetzung, im Falle metastabiler fester Ldsungen kommt es beispielsweise zu
Segregationsprozessen im Bereich der Korngrenzen. Diese lokalen Variationen der
Zusammensetzung wirken sich insbesondere auf den Transport von Ladungstrégeren tber die
Korngrenzen hinweg stérend aus.

Im Falle saulenférmig wachsender Kristallite sind diese Prozesse selten zu beobachten.
Diese konnen durch die Wahl eines geeigneten Abscheidungsverfahrens realisiert werden,
welches einen sukzessiven Materialtransport zum Substrat gewdhrleistet, so z. B. durch
physikalische Gasphasenabscheidung [745], Spruh-Pyrolyse oder Tauchbeschichtung mit
vielen sehr diinnen Einzelschichten [94,668]. Eine weitere Mdglichkeit der Minimierung von
Korngrenzeneffekten besteht in der Abscheidung (réntgen-) amorpher Materialien. So
konnten bereits hohe Leitfahigkeiten (bis zu 3 x 10 Qcm) in Schichten amorpher Materialien
der allgemeinen Zusammensetzung ZnSnyOy und ZnInyOy vor allem durch PLD- bzw.
Sputter-Abscheidung aufgrund hoher Ladungstragerdichten (8 x 10%° cm™) erzielt werden,
welche zum Teil diejenigen kristallinen Materials bertrafen [266,304,390]. Ein mdglicher
Grund dieser teilweisen Uberlegenheit amorpher gegentiber kristallinen Schichten kann die
leichtere Generierung von Sauerstofffehlstellen im gestorten Gitter darstellen [746,747].

Bis auf wenige Ausnahmen zeigten auch Schichten, die im Rahmen der Arbeit hergestellt
wurden, nach vollstdndiger Aushértung im amorphen Zustand hohere Leitfahigkeit als nach
einsetzender Kristallisation. Dies konnte insbesondere fiir Schichten des Systems ZnO - SnO,
beobachtet werden (s. Kap.4.2.4.2, S.156). Lag dariber hinaus nach XRD-Malistdben
phasenreines Zn,SnOy vor, so stellte sich nach langerer Sinterzeit bei htheren Temperaturen
eine Abnahme des spezifischen Widerstandes ein, was auf zunehmende Stérung des
Ladungstransportes aufgrund einsetzender Segregationseffekte wvon in der Hauptphase
unléslichen Bestandteilen an Korngrenzen schlief3en lasst.

Neben diesen strukturellen Faktoren sind materialspezifische Faktoren zu
beriicksichtigen. Die in Zn,SnO,4 beobachtete Leitfahigkeit konnte in dieser Arbeit erst nach
einer Formiergasbehandlung erzielt werden. Dieser Effekt wurde bereits in Kap.2.1.1.4
(S. 18) erlautert, wobei unterschiedliche Mechanismen fur die Ladungstragergenerierung
verantwortlich gemacht werden kénnen. Eine Nachbehandlung in reduzierender Atmosphére
zur Erhoéhung der elektrischen Leitfahigkeit ertbrigt sich dann, wenn wéhrend der
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Schichtabscheidung, wie im Falle physikalischer Methoden (Sputtern), bereits ein
Sauerstoffdefizit vorliegt. Ein weiterer Mechanismus der Ladungstragergenerierung im Falle
von TCO-Materialien mit Spinell-Struktur ist eine Selbstdotierung, d. h. beispielsweise Sn auf
Zn-Platzen, welche durch leichte Abweichungen von der Idealstochiometrie hervorgerufen
werden kann [114].

Bei gleicher Herstellungsmethode zeigen Schichten von Zn,SnO, gemal Literatur
grundsatzlich eine im Vergleich zu herkdmmlichen TCO-Materialien (ITO, AZO, ATO,
Cd,Sn0O,4) niedrigere Mobilitat. Die Ursache dieses Befunds wird mit einer Stérung der
Kantenverknupfung der Oktaeder in der Spinellstruktur in Folge einer Verkippung der
Oktaeder gegeneinander in Verbindung gebracht [314], wodurch Relaxationszeiten resultieren,
die ein bis zwei GroRenordnungen kirzer als die herkdbmmlicher TCOs sind [312]. Diese
Tatsache lasst Zn,SnO, aus der Sicht mancher Arbeiten als ungeeignet fir
TCO-Anwendungen erscheinen [622]. Zur Umgehung der Nachteile, die sich aus einer
gestorten Kristallstruktur ergeben, ist auch in diesem Fall amorphes Material zu bevorzugen.

Hohe In-Preise aufgrund nachlassender Rohstoffressourcen fiihren zu Bestrebungen, den
In-Gehalt kommerzieller TCO-Schichten zu minimieren, obwohl ITO bis heute die besten
TCO-Eigenschaften aufweist. Auch im Falle multindrer Verbindungen weisen In-haltige
Materialien erhohte Leitfahigkeiten auf, was vor allem durch die Untersuchung von
Phasendiagrammen der Systeme Cd-In-Sn-O [308,748], Zn-In-Sn-O [380] und Ga-In-Sn-O
[119] festgestellt werden konnte. So zeigen die homologen Verbindungen der allgemeinen
Zusammensetzung ZngInOk:3 in der Regel bessere elektrische Eigenschaften mit
zunehmendem relativem In-Gehalt [391,400] und auch Schichten, die im Rahmen der Arbeit
hergestellt wurden, zeigten diesen Trend: Znsln,Og wies einen niedrigeren spezifischen
Widerstand auf als ZnsIn,Os. Neben diesen kristallinen terndren Phasen, welche erst bei
hohen Temperaturen erhalten wurden (900°C), zeigten auch amorphe Schichten, welche
lediglich bei 600°C gehartet wurden, vergleichbare elektrische Eigenschaften.

Ein direkter Vergleich des spez. Widerstandes unterschiedlicher TCO-Materialien
verdeutlicht die Unterlegenheit des Sol-Gel-Prozesses gegentiber physikalischen Verfahren in
Hinsicht auf den minimal erreichbaren Widerstand. Abb. 5.12 verdeutlicht dies und beinhaltet
neben den Ergebnissen der besten Schichten dieser Arbeit auch Ergebnisse von Schichten der
Literatur vergleichbarer Zusammensetzung bzw. von Schichten ,klassischer’ TCOs (ITO,
ATO, FTO, AZO). Wahrend lediglich im Falle amorpher Schichten des Systems ZnO - SnO,
Ergebnisse erzielt werden konnten, die mit denen physikalisch abgeschiedener Schichten
vergleichbar sind, weisen PVD-Schichten des Systems ZnO - In,O3 bzw. iblicher TCOs um
ein bis zwei GrélRenordnungen niedrigere spezifische Widerstande auf.

Anwendungsgebiete fiir Zn,SnO4-Schichten beschréanken sich im Wesentlichen auf
solche, fir die eine hohe Leitfahigkeit des TCO-Materials nicht gewtinscht bzw. notwendig ist.
Sinnvoll erscheint der Einsatz in Gas-Sensoren [363,749], als Pufferschicht in Solarzellen
[262,265,266] und als antistatische Schichten. Ein Einsatz als transparente Elektroden waére
nur bedingt denkbar.

Beztiglich hoher Anforderungen an TCO-Materialien zukinftiger Anwendungen scheint
das System ZnO - In,O5 nicht zuletzt wegen einer potenziellen Einsparung des Rohstoffes
Indium als geeignete Alternative zu bestehenden Systemen. Die hohe Vielfalt an homologen
Verbindungen der allgemeinen Formel ZnyIn,Ok.+3 ermdglicht es, das Schichtmaterial durch
eine Variation der Zusammensetzung den Anforderungen anzupassen.
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Schichten von Zn,SnO,4 mit einem Sh-Gehalt von ca. 60 mol% beinhalteten ZnSh,0s als
kristallinen Hauptbestandteil, zeigten demgemal eine gewisse Leitfahigkeit, welche jedoch
vermutlich aufgrund des Sn-Gehalts unterhalb der von Zn,SnO,-Schichten lag. Wéhrend Uber
erfolgreiche  Anwendung von ZnSh,Os als sensorisches Material fir gasférmige
Verbindungen berichtet wurde [750], sollte in zukinftigen Arbeiten eine Untersuchung
phasenreiner ZnSh,0g-Schichten erfolgen.
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Abb. 5.12. Vergleichende Ubersicht von Werten des spezifischen Widerstandes von Schichten dieser
Arbeit (beste Werte) und analoger Systeme der Literatur. Zur Berechnung der Mittelwerte von
Schichten der Systeme ZnO - SnO,, ZnO - In,0; und ,klassischer’ TCOs (S-G und PVD) wurden
Literaturwerte der Tab. 2.5 (S. 53), Tab. 2.6 (S. 55) und Tab. 2.8 (S. 60) herangezogen (S-G: Sol-Gel).

Sowohl fir Schichten von ZnGa,O, als auch GaSbO, konnte keine Leitfahigkeit
registriert werden. Die hohe optische Bandliicke dieser Verbindungen hat eine Transparenz
bis in den nahen UV-Bereich zur Folge, als TCO-Materialien erscheinen sie jedoch
ungeeignet. Wahrend ZnGa,04 als lumineszierendes Material bekannt ist [681,751], konnte
fir die Verbindung GaSbO, lediglich ein kristallografisches Interesse festgestellt werden
[752].

Zusammenfassend lasst sich aus den Ergebnissen der Kap. 5.1 (S. 241) und 5.2 (S. 254)
folgern, dass eine Segregation von Verunreinigungen bzw. Zweitphasen hauptverantwortlich
fir einen gestorten Ladungstransport sind. In diesem Fall ist der amorphe Zustand des
Schichtmaterials zu bevorzugen, der beobachtete Grad der Entartung sollte hdhere
Leitfahigkeiten um den Faktor eins bis zwei durch Steuerung der Kristallmorphologie
ermaglichen.
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Zusammenfassung

und Ausblick

Abschlieffend werden die wesentlichen Ergebnisse dieser Arbeit in
komprimierter Form  wiedergegeben und nochmals auf prinzipielle

Beobachtungen hingewiesen.

Der im Anschluss gegebene Ausblick soll sowohl auf zukiinftige potenzielle
Arbeiten, autbauend auf Erkenntnissen dieser Arbeit, hinweisen, als auch eine
Abschitzung allgemeiner Tendenzen auf dem Gebiet der TCO-Forschung
abgeben.
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6.1 Zusammenfassung

Im Rahmen der vorliegenden Arbeit konnten Schichten von Zn,SnO,, Zn3ln,Og, ZnsIn,Og,
ZnGa,0,4 und GaShO, erfolgreich auf Glas aufgebracht werden. Die mittels des Verfahrens
der Flussigfilmbeschichtung auf Basis des Sol-Gel-Prozesses abgeschiedenen Schichten
wiesen bei korrekter Formulierung der Beschichtungslésungen eine hohe optische Qualitat
mit einer Transparenz im Sichtbaren von <90% und Tribungen <0,1% in Verbindung mit
geringen mittleren Rauwerten von 1 - 5 nm auf.

Aufgrund einer im Rahmen des Sol-Gel-Verfahrens notwendigen Auslagerung
abgeschiedener Schichten bei erhéhten Temperaturen fihren die dabei stattfindenden
Ausscheidungsprozesse zu einer Bildung von Inhomogenitaten im kristallinen Schichtmaterial.
Finden diese Segregationsprozesse bevorzugt an Korngrenzen statt und weist die segregierte
Phase verminderte elektrische Leitfahigkeit auf, so ist der Transport der Ladungstrager uber
die Korngrenzen hinweg gestort. Demgemald konnte durch ein Vergleich der elektrischen
Messgrofien mit theoretischen Modellen die Korngrenzenstreuung als der dominierende
Streuprozess identifiziert werden. Die eingeschrankte Ladungstragermobilitat der
hergestellten Schichten liel je nach Kristallisationszustand des Schichtmaterials auf Hohen
der intergranularen Potentialbarrieren von 0,1 bis 0,2 eV schlie3en. Die anhand von optischen
Messungen festgestellte Polydispersitat der KristallitgroRBenverteilung und damit das
Vorliegen nanokristalliner Bereiche Dbeginstigt eine Phasenseparation, da die
thermodynamische Stabilitdt metastabiler fester Losungen mit abnehmender KristallitgréRRe
abnimmt. Zudem wiesen alle Schichten eine granulare Kristallitmorphologie auf.

Die zu Beginn der Arbeit mittels einer Pipettierroboters durchgefiihrten
quasikombinatorischen Untersuchungen zur Ermittlung geeigneter Precursor-Systeme fiihrten
zu der Erkenntnis, dass bei der Verwendung alkoholischer Ld&sungen chaotroper
Verbindungen (z. B. ZnCl,, InCl3) der Zusatz von Ldsungsadditiven zur Verbesserung der
Benetzungseigenschaften der Losungen und der Oberflachenmorphologie der Schichten
notwendig ist. Zusatzlich zeigte sich, dass die Formulierung der Beschichtungslésungen
neben der Art der Temperaturbehandlung der abgeschiedenen Schichten entscheidenden
Einfluss auf die kristalline Erscheinung des Schichtmaterials hat.

GemalR XRD-Untersuchungen phasenreines Zn,SnO4 wurde aus ethanolischen Lésungen
von ZnCl, und Sn(O'Bu), hergestellt; erste Reflexe dieser Phase waren ab einer Temperatur
von 550°C zu beobachten. Fir Temperaturen Uber 600°C wurde ein beschleunigtes
Kristallwachstum festgestellt, wobei mittels TG/ DTA-Untersuchungen gezeigt werden
konnte, dass die letzten Schritte der Zersetzung des Precursor-Systems unmittelbar vor dem
Einsetzen der Kristallisation stattfinden. Die in der Literatur oft zitierte Phase ZnSnO; konnte
im System ZnO - SnO; nicht beobachtet werden. Mittels einer Nachbehandlung der Schichten
in Formiergasatmosphdre wurden spezifische Widerstande von 0,1 Qcm (ZnSnOs, amorph)
bzw. 0,33Qcm (Zn,SnO4) flr Schichtdicken wvon 70 nm realisiert, die besten
Ladungstragermobilitdten und -konzentrationen bewegten sich im Bereich von 7 - 8 cm?/Vs
bzw. 1 -8 x 10" cm™ mit Austrittsarbeiten von bis zu 5,02 eV. Die fiir lange Sinterzeiten
beobachtete Abnahme der elektrischen Leitfahigkeit wurde mit Segregationsvorgéngen an den
Korngrenzen in Verbindung gebracht. Mittels optischer Charakterisierung der Schichten
konnte eine Transmission im Sichtbaren von 80 - 90% und eine optische Bandliicke von
4,1 eV fir Zn,SnO, festgestellt werden, wobei sowohl der Wert der Austrittsarbeit als auch
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die optische Bandlicke, im Einklang mit dem Modell nach Burstein und Moss, von der
Ladungstragerkonzentration des Schichtmaterials abhingen.

Die im System ZnO - In,03 einzig beobachteten kristallinen Phasen waren Zn3In,Os und
ZnsIn,Og. Diese Verbindungen erwiesen sich gemal XRD fir Zn-Gehalte von 60 bzw.
70 mol% als phasenrein, wobei die Kristallisation im Falle des Zns;In,Os ab 800°C aus
amorphem Material, im Falle des ZnsIn,Og ab 700°C aus bereits kristallisiertem ZnO stattfand
und im letzteren Fall somit ein verzdgertes Kristallwachstum beobachtet werden konnte. Zur
Sicherstellung ausreichender Benetzung der Losungen auf dem Glassubstrat und hoher
Homogenitat der Schichten erzwang die Verwendung von Zn(OAc), und In(NOs); in
2-Methoxyethanol den Zusatz des Additivs Monoethanolamin. Schichten von Zn3In,Og und
ZnsIny0g wiesen nach analoger Nachbehandlung zu Schichten des Systems ZnO - SnO;
spezifische Widerstande von 3 x 10 Qcm bzw. 7,4 x 10 Qcm auf. Die héchsten erreichten
Ladungstragermobilititen und -konzentrationen lagen im Bereich 5-10cm?Vs bzw.
1,5-3,3x 10" cm™®, wobei der Einfluss eines unter isothermischen Bedingungen mit
zunehmender Sinterzeit steigenden Volumenanteils der beiden terndren Phasen auf die
elektrischen Eigenschaften der Schichten mit der Perkolationstheorie in Einklang gebracht
werden konnte. Der Wert der Austrittsarbeit war abhéngig von Zusammensetzung und Hohe
der Temperaturbehandlung und betrug 5,3 eV (600°C, 50 mol% Zn, amorph) bzw. 5,14 eV
(900°C, 60 mol% Zn, Zn3Iln,Og). Vollstdndig gehértete Schichten zeigten unabhéngig von
deren Zusammensetzung eine Transmission im Sichtbaren von 80 -85% und optische
Bandliicken zwischen 3,0 (ZnsIn,Og) und 3,5eV  (rontgenamorphes  Material).
Znzln,O6-Schichten zeigten analog zu Zn,SnO4-Schichten bezuglich Austrittsarbeit und
optischer Bandllicke den Burstein-Moss Effekt.

Die gewonnenen Erkenntnisse bezlglich der Lésungszusammensetzungen fiihrten dazu,
dass Losungen fir Schichten des Systems Zn,SnQOq - In,03 bzw. Sb,Os im Wesentlichen
analoge Formulierung zu Ldésungen des Systems ZnO - SnO, aufwiesen, die Zugabe von In
bzw. Sb erfolgte in Form von InCl; bzw. SbCls. Die kristallinen Phasen Zn,SnO4 und In,O3
wurden flr In-Gehalte bis zu 5 mol% bzw. ab 40 mol% bei 600°C beobachtet, im System
Zn,Sn04 - Sh,0s konnten Reflexe von ZnSh,0¢ fir Sh-Gehalte von 30 bis 95 mol% mit
einem Maximum der KristallitgroBe fur 80 mol% identifiziert werden. Die elektrische
Charakterisierung ergab, dass lediglich im System Zn,SnO,-In,0; akzeptable
Leitfahigkeiten erzielt werden konnen. So wurde fur rdntgenamorphe Schichten von
50 - 60 mol% In ein spezifischer Widerstand von 2 x 10 Qcm bei Ladungstragermobilitaten
von bis zu 12 cm?Vs erreicht. Diese Schichten wiesen jedoch eine Austrittsarbeit von
lediglich 4,8 eV auf. Eine Transmission im Sichtbaren von 80 bis 90% zeigte im Gegensatz
zur optischen Bandliicke keine Abhangigkeit von der Zusammensetzung des Schichtmaterials.

Zwar konnten in den Systemen ZnO - Ga,O3 und Ga,Oj3 - Sb,0Os die terndren Phasen
ZnGa04 bzw. GaShO, XRD-phasenrein hergestellt werden, diese zeigten jedoch auch nach
vergleichsweise drastischen Nachbehandlungen unter Formiergas (600°C, 4h) keine
messbare Leitfahigkeit. Hohe optische Bandlucken von 5,4 bzw. 5,3 eV werden fir die bei
Raumtemperatur unmessbar hohen spezifischen Widerstéande verantwortlich gemacht.
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6.2 Ausblick

Die elektrischen Eigenschaften der im Rahmen der Arbeit hergestellten Schichten bewegten
sich im Bereich einzelner Schichten von Ublicherweise zur Verwendung kommenden Sol-Gel
TCO-Materialien wie ATO und AZO. Auch in dieser Arbeit bestatigte sich der
Zusammenhang hoher elektrischer Leitfahigkeit und hohem Indiumgehalt, so dass es fur die
Zukunft bei steigenden Anspriichen schwer sein wird, den Indiumbedarf drastisch zu
reduzieren. Gerade im System ZnO -SnO, zeigten amorphe Schichten gegeniber
XRD-phasenreinem Zn,SnO, bessere elektrische Eigenschaften, Zn,SnO,4 selbst erwies sich
aufgrund geringer Ladungstrdgerkonzentrationen als maéaRiger Leiter. Eine weitere
Untersuchung von Sol-Gel-Schichten dieser Verbindung im Sinne eines TCO-Materials ist
nicht empfehlenswert.

Aufgrund der Vielfalt homologer Verbindungen im System ZnO - In,O5 existieren dort
eine Vielzahl vielversprechender TCO-Materialien, wobei die elektrischen Eigenschaften
durch Variation des Zn-Gehalts der kristallinen Phasen unter Anderung der Kristallstruktur,
jedoch ohne EinbuRen in der Kristallinitat beeinflusst werden kénnen. Gerade aufgrund des
reduzierten Indiumgehalts konnten diese Verbindungen als vorlbergehende Alternative zu
ITO in kommerziellen Anwendungen Verwendung finden.

Eine bisher nur aus theoretischer Sicht als potenzielles TCO-Material eingestufte Phase
ist ZnSh,0s, flr die im Rahmen der Arbeit eine méaRige Leitfahigkeit beobachtet werden
konnte, wobei weitere Optimierungen nicht verfolgt wurden. Die weitere Erforschung dieser
und anderer, aus ,nicht-klassichen” TCOs wie z. B. W-, Nb- oder Ta-Oxiden bestehenden
komplexen Phasen konnte sich bei geeigneter Wahl der Komponenten als erfolgreich
herausstellen. Dariiber hinaus koénnte sich eine Untersuchung der sogenannten
d-Elektronenleiter, wie z. B. des in Kap. 2.6.1 (S. 49) erwéhnten TiO,:Ta als vielversprechend
erweisen.

Auf Seiten der Prozessfihrung ware die Herstellung und Untersuchung von
Mehrfachschichten mit geringer Einzelschichtdicke der hier vorgestellten Verbindungen
interessant, da analoge Arbeiten von Schuler und Gasparro zeigten, dass zur Verringerung
der Korngrenzenstreuung und Erzielung hoher Mobilitaten eine kolumnare Morphologie des
Schichtmaterials positiven Einfluss auf die elektrischen Eigenschaften der Schichten austibt
[94,753]. Eine Aufbringung sehr vieler dunner Einzelschichten mittels nass-chemischer
Verfahren flihrt zwar zu elektrischen Eigenschaften, die mit denen physikalisch
abgeschiedener Schichten vergleichbar sind, ist jedoch aus wirtschaftlicher Sichtweise nicht
akzeptabel, sondern lediglich von wissenschaftlichem Interesse.
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Anhang A Abkiirzungen und Symbole
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Liquid crystal display
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Relaxationszeit, s
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Optische Transmission, %

Thermisches Aufdampfen
Transmissionselektronenmikroskop
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Schmelztemperatur, °C

Transmittanz, %

Sintertemperatur, °C

Haltezeit bei Tg, h

Trocknungstemperatur, °C
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Kristallwachstum

Hall-Spannung, V

Gegenpotential (backing potential), V
Kontaktpotential (contact potential), V
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Réntgenphotoelektronenspektroskopie (X-ray photo electron spec.)
Réntgenbeugung (X-ray diffraction)
Rontgenreflektometrie (X-ray reflectometry)
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Anhang B  Substrate und Chemikalien

Tab. B.1. Ubersicht der verwandten Substratmaterialien.

Substrat, Dicke Zusammensetzung Hersteller / Lieferant

AF45, 1,1 mm SiO; (49,6%), B,O3 (14,2%), Al,O5 Schott-DESAG
(11,4%), BaO (24,1%), As,03 (0,9%)

Borosilikatglas SiO, (81%), B,0O; (13%), Schott

BOROFLOAT 33,2 mm Na,O/K,0 (4%), Al,O3 (2%)

Kieselglas, 1 mm SiO, TQS

Si-Wafer (100), poliert, P-dotiertes Si (> 5 kQcm) CrysTec

0,525 mm

Tab. B.2. Ubersicht (iber die eingesetzten Precursor-Verbindungen.

Summenformel Molmasse / g/mol Reinheit Lieferant
Zn ZnCl, 136,29 > 98% Fluka
Zn(NO3),*6 H,O 297,48 > 99% Fluka
Zn(OACc), 2 H,0 219,50 99% Fluka
Sn SnCl, 189,62 purum, > 98% Fluka
SnCl, 260,52 rauchend, > 99% Fluka
SnCly 5 H,0 350,60 98% Aldrich
SnCl,(OAc), 307,71 - Eigene Synthese
Sn(O'Pr),-'PrOH 415,14 99,99% ChemPur
Sn(0'Bu), 411,14 99,99% ChemPur
In InCl3 221,18 99,999% ChemPur
In(OAC); 291,95 99,95% Alfa
In(NOs); 300,84 99,99% ChemPur
Sh ShCl 228,11 99% Aldrich
SbCls 299,02 99,99% Aldrich

Ga GaCl, 176,08 99,99% Fluka
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Tab. B.3. Liste der verwandten Losungsmittel bzw. Additive.

Name Summenformel  Reinheit Lieferant
Ethanol (EtOH) C,HgO >99,9% Eckerts Wacholder Brennerei, Tholey
1-Propanol (1-PrOH) C3HgO 99,9% VWR
1-Butanol (1-BuOH) C4H10 > 99,5% Fluka
2-Propanol (‘PrOH) C3HgO 99,9% VWR
2-Methoxyethanol (2-ME) C3HgO, > 99,5% Fluka
2-Ethoxyethanol (2-EE) C4H100, 99% Alfa
2-Propoxyethanol (2-PE) CsH1,0, > 99% Fluka
2-Isopropoxyethanol (2-1PE) CsH1,0, > 98% Fluka
2-Butoxyethanol (2-BE) CsH140, > 98% Fluka
Diacetonalkohol (DAA) CsH120, 99% Fluka
Ethylenglykol (EG) C,Hg0, > 99% Aldrich
Diethylenglykol (DEG) C4H1003 > 98% Fluka
Ethylacetoacetat (EAA) CeH1003 > 98% Fluka
Monoethanolamin (MEA) C,H;NO 99% Aldrich
2-Dimethylaminoethanol (2-DMAE) C,H1;NO 99% Riedel de Haén
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Anhang C  Geriite

Tab. C.1. Liste der eingesetzten Geréate und Messverfahren.

Gerét bzw. Verfahren Gerétetyp und Hersteller

Pipettierroboter Genesis RSP 150, TECAN
Hochtemperaturtrockenschrank LHT 6/30, LHT 6/60, Carbolite

Umlufttrockenschrank UT6060, thermicon P, Heraeus Instruments
Hochtemperaturkammerofen N7, Program Controller S19, Nabertherm
Hochtemperaturrohrofen GERO (spezielle Bauart)

Spilautomat Professional IR 6100, Aqua Purificator G 7795/1, MIELE

Alkalischer Reiniger: Deconex OP200, Borer Chemie
Saurer Neutralisator: Deconex 26 Plus, Borer Chemie

Rotationsbeschichtung Modell 1001, CPS Il Steuerung, CONVAC,
Kapillarviskosimeter nach AVS 410, Thermostat CT 1450, SCHOTT Geratebau
Ubbelohde Mikro-Ubbelohde-Kapillare | und Ic, SCHOTT Geratebau
ICP-AES Jobin-Yvon JY24
TG-DTA, gekoppelt mit MSund  SSC/5200, Seiko Instruments
FT-IR STA 449 C Jupiter, Netzsch Gerétebau

MS: QMS 403 Aéolos, IPI, FT-IR: TENSOR, Bruker
Profilometer P-10 Surface Profiler, Tencor
AFM Explorer TMX2000, Topomatrix

mit Messspitze ultra sharp cantilever ND-MDT
REM JSM-6400 F, JEOL

Goldsputteranlage JFC-1300, JEOL
TEM CM 200 FEG, Philips

lonenmtuhle: BAL-TEC RES 010
Kohlenstoffbed.: Kleinbedampfungsanlage Mikro BA 3, Balzers

XRR X’Pert MRD, PANanalytical

XPS M-Probe, Surface Science

XRD Rontgendiffraktometer D 500, Siemens

Van der Pauw / Hall Programmierbarer Temperaturregler K-20, Hall / VVan der Pauw Regler H-

50, MMR Technologies
1,3 T Elektromagnet

Kelvin-Sonde KP Technologies (spezielle Anfertigung)
Spektralphotometer CARY 5E, Varian
Tribungsmessgerat Haze-Gard Plus, BYK-Gardner

UV-Vis Photometer SpectraMax 190, Molecular Devices
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