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Abstract

For the use of high-temperature superconducting materials in energy technology flexible
wires or tapes are needed. Up to now two different routes for their fabrication do exist.
Primary there is the powder in tube process, which uses polycrystalline BSCCO powder in a
silver tube. Secondary there are the coated conductor concepts, which use a metallic tape as a
substrate for the deposition of buffer and superconducting layers. In order to achieve high
critical current densities biaxially textured layers of the superconductor YBCO are necessary.
As a consequence either the substrates (RABITS: rolling assisted biaxially textured substrates
approach) or the deposited buffers (IBAD: ion beam assisted deposition approach) have to be
textured. In this thesis the RABIiTS approach was used to produce short samples of
superconducting tapes.

One of the most important aspects of the RABITS technique is the deposition of buffer layers,
which serve as a chemical barrier between the ferromagnetic Nickel substrate and match the
structural properties of the substrate tape and the YBCO layer. In order to deposit high quality
YBCO films on textured Nickel substrates highly (100) textured and crack free buffer layers
are needed. Only few materials such as CeO; and Yttria-stabilised Zirconia (YSZ) are suited
for the use as a buffer layer. In this thesis several deposition techniques such as rf sputtering,
thermal reactive evaporation and electron beam evaporation were developed and tested for the
deposition of CeO, and YSZ. The buffer layers were characterised by XRD, SEM and optical
microscopy. The growth behaviour of CeO, on Nickel was studied in detail to ensure (100)
oriented growth on the cube textured Nickel substrate. Growth conditions for the reproducible
deposition of (100) oriented buffer layers could be found.

YBCO films were deposited by dc-sputtering on the buffer layers and the resulting
superconducting properties were measured by inductive characterisation and transport current
measurements. The cracking of the buffer layers during the highly oxidising conditions of the
YBCO deposition process turned out to be the main obstacle to achieving good
superconducting properties. After optimisation critical current densities up to 0.6 MA/cm?
(77 K, 0 T) and critical temperatures of 91 K with transition widths of 3 K could be obtained
in 400 nm thick YBCO films on exclusively evaporated CeO,/YSZ/CeO, buffer architectures.
These layers still showed cracks after the YBCO deposition, which seemed to be the cause for
the low critical current densities. Buffer architectures with evaporated CeO, followed by
sputtering of YSZ and CeO, remained crack free after the YBCO deposition. Critical current
densities between 1.5 and 2.6 MA/cm? (77 K, 0 T) in 400 nm thick films could be achieved
reproducibly. The transition temperatures were measured to be between 91 and 92 K with
transition widths of 1.5 K.
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Einleitung

Auch 15 Jahre nach der Entdeckung der Hochtemperatursupraleiter (HTSL) sind Anwendun-
gen dieser Materialien in Form von Bandern oder Drahten im Bereich der Magnet- und Ener-
gietechnik noch nicht aus dem Stadium der Erforschung herausgekommen. Die Ursache liegt
in den stark anisotropen Materialeigenschaften (quasizweidimensionale Leitfahigkeit), der
brichig-keramischen Natur der Materialien und der im Vergleich zu den klassischen Supra-
leitern sehr kurzen Kohérenzlénge der Supraleitungswechselwirkung, welche die industrielle
Anwendung dieser Materialien in Form von Energiekabeln, Magneten, Transformatoren oder
Fehlerstrombegrenzern zu einer grofen Herausforderung an die Materialwissenschaften ma-
chen.

Fir die Herstellung von HTSL-Leitermaterial gibt es zwei unterschiedliche Vorgehenswel sen.
Bei der einen Klasse von Letern wird ein polykristalines Pulver des Supraeiters
(Bi, Ph),Sr,Ca,1Cu,0O4 in Silberrohre gefillt, zu Dréhten verformt und gesintert (Powder-in-
tube-Verfahren, PIT). Bel diesem Verfahren kommt es zu einer Vielzahl von Grof3winkel-
korngrenzen zwischen den einzelnen Kornern des Supraleiters. Diese Grof3winkelkorngrenzen
reduzieren die kritische Stromdichte Jc, oberhalb der der Supraleiter in den normalleitenden
Zustand Ubergeht. Nur etwa 10% des supraleitenden Materials sind so miteinander gekoppelt,
dass ein makroskopischer Stromfluss stattfinden kann. Die for Anwendungen wichtigste
Grole ist die Ingenieursstromdichte Jg, bel der die Stromstérke, die Uber einen Leiter flief3en
kann, auf den gesamten Leiterquerschnitt bezogen wird. Die Reduktion von Jc bei den nach
dem PIT-Verfahren hergestellten Leiter wird teilweise durch den verhaltnisméaldig grof3en
Volumenanteil des HTSL-Materials am Gesamtleiter — bis zu 50% — kompensiert, sodass sich
fr Anwendungen wieder ausreichende Ingenieursstromdichten erreichen lassen.

Be der anderen Klasse von HTSL-Béndern wird die Reduktion des Jc durch Grofdwinkel -
korngrenzen vermieden, indem man den Supraeiter YBaCuO.4 (YBCO) in dinnen
Schichten quasieinkristallin auf metallischen Bandern aufwachsen lasst. Um dies zu ermégli-
chen, bedarf es entweder eines biaxia texturierten Substratbands (RABITS-Verfahren) oder
einer biaxial texturierten Zwischenschicht auf eéinem untexturierten Substratband (IBAD-Ver-
fahren). Zwar werden so um Grof3enordnungen héhere Jc-Werte erreicht, alerdings ist die
Gesamtschichtdicke quasieinkristalliner HTSL-Filme auf wenige Mikrometer limitiert, sodass
die Ingenieursstromdichte durch das unginstige Verhdtnis von Substratdicke — typischer-
weise im Bereich von 40 bis 150 pm — zu HTSL-Schichtdicke reduziert wird. Die hohen Jc-
Werte gleichen diesen verfahrensbedingten Nachteil teilweise aus. Ein grof3er Vorteil dieser
Bandleitertechnologie ist der geringe Preis des Tragermaterials Nickel (oder Nickellegierun-



gen) gegenuber dem Silber, das beim PIT-Verfahren als Hillmaterial zwingend erforderlich
ist.

Die vorliegende Arbeit befasst sich mit der Entwicklung von Depositionsprozessen zur Her-
stellung supraleitender Bander nach dem RABITS-Verfahren, das 1996 von Norton, Goyal et
al. am National Laboratory Oak Ridge, Tennessee (USA) erfunden wurde [1]. Bel diesem
Verfahren werden Nickelbander durch Walz- und GlUhprozesse wirfeltexturiert und al's Sub-
strat fur eine YBCO-Beschichtung verwendet. Qualitativ hochwertige YBCO-Schichten las-
sen sich nicht direkt auf dem Nickel abscheiden, da eine Interdiffusion des ferromagnetischen
Nickels in den Supraeter dessen Eigenschaften zerstort. Auch lassen die kristalinen und
chemischen Eigenschaften des Nickels eine direkte YBCO-Deposition nicht zu. Aus diesem
Grunde mussen zwischen dem Substrat und der Supraleiterschicht eine oder mehrere Puffer-
schichten aufgebracht werden. Der Prozess der ersten Pufferschichtdeposition stellt eines der
zentralen Probleme des RABITS-Verfahrens dar, da die ersten Pufferschichten leicht in fal-
schen Orientierungen aufwachsen oder zu Risshildung neigen.

Mit dem Kathodenzerstdubungsverfahren DC-Hochdrucksputtern stand an der Bergischen
Universitdt — Gesamthochschule (BUGH) Wuppertal ein technisch einfaches und damit
kostengiinstiges Verfahren zur Deposition von YBCO-Schichten auf einkristallinen
keramischen Substraten zur Verfigung, das sich durch die Erreichbarkeit hoher kritischer
Stromdichten oberhalb von 4 MA/cnt auszeichnet. Insofern wurde das DC-Sputtern auch as
interessantes Verfahren der YBCO-Deposition auf RABIT-Substraten avisiert, um hohe
Ingenieursstromdichten zu erreichen. Das DC-Sputtern bedarf jedoch vergleichsweise hoher
Depositionstemperaturen und Sauerstoffpartialdriicke, daher mussten an die Pufferschichten
auf den Metallsubstraten hohere Anforderungen gestellt werden als bel anderen YBCO-
Depositionstechniken.

Das Ziel der vorliegenden Arbeit war es, Pufferdepositionsverfahren und Pufferarchitekturen
zur heteroepitaktischen Schichtdeposition auf Nickelbdndern zu entwickeln. Diese Puffer-
schichten mussten den Anforderungen des DC-Hochdrucksputterns standhalten, das in Wup-
pertal weltweit erstmals zur Herstellung von Y BCO-Schichten auf Metallsubstraten eingesetzt
werden sollte. Eine weitere Anforderung war, dass die Prozesse sich zu kontinuierlich betrie-
benen Depositionsanlagen fur die Produktion langerer Bander ausbauen lassen. Fur die Puf-
ferherstellung wurden Evaporations- und Kathodenzerstaubungsverfahren (HF-Sputtern) aus-
gewadhlt, da diese einen guten Kompromiss zwischen technischem Aufwand und Variabilitét
des Prozesses bieten.

Das erste Kapitel dieser Arbeit beschéftigt sich mit den Grundlagen der HTSL-Bandleiterher-
stellung, mit grundlegenden Materiaelgenschaften und theoretischen Betrachtungen zur Sta-
bilitdt von Oxiden in verschiedenen Atmosphéren und zum Schichtwachstum. Diese Be-
trachtungen waren fir die Wahl der richtigen Depositionsparameter von entscheidender
Bedeutung. Das zweite Kapitel beschreibt die im Rahmen dieser Arbeit verwendeten Techni-



ken. Dies sind zundchst die unterschiedlichen Pufferdepositionsprozesse, die neu aufgebaut
wurden, der YBCO-Depositionsprozess, der an die speziellen Anforderungen der Beschich-
tung von Metallsubstraten angepasst werden musste, sowie Rontgenuntersuchungen, ver-
schiedene mikroskopische Charakterisierungsmethoden und ein induktives Messverfahren zur
Bestimmung der Ubergangstemperatur und der kritischen Stromdichte Jc der YBCO-Schich-
ten. Im dritten Kapitel werden die Ergebnisse der Depositionsexperimente geschildert. Die
Arbeit schlief3t mit einer Zusammenfassung und einem Ausblick.

Die durchgefiihrten Untersuchungen und Experimente waren Tell eines nationalen Verbund-
projekts, an dem verschiedene Forschungsinstitute und Industrieunternehmen teilnehmen. Das
Projekt wurde 1998 mit dem Ziel gestartet, moglichst schnell an den internationalen Ent-
wicklungsstand im Bereich der YBCO-Deposition auf RABITS-Bandern aufzuschlief3en. Die
im Folgenden vorgestellten Arbeiten wurden in der BUGH Wuppertal im Sommer 1999
aufgenommen und in enger Kooperation mit der Cryoelectra GmbH durchgeftihrt.



Kapitd 1
Grundlagen zur HTSL-Bandleitertechnologie

In diesem Kapitel werden wichtige Grundlagen zur Bandleiterherstellung behandelt. Im ersten
Unterkapitel zunéchst eine Einfuhrung in die HTSL-Bandleitertechnologie gegeben, wobei
insbesondere dasin dieser Arbeit verwendete RABITS (rolling assisted biaxially textured sub-
strates)-Verfahren vorgestellt wird. Das zweite Unterkapitel beschéftigt sich mit den Materia-
lien, die in den experimentellen Arbeiten Verwendung fanden. Diese sind der Hochtempera-
tursupraleiter YBa,Cus074 (YBCO), die Puffermaterialien CeO, und YSZ sowie das
Substratmaterial Nickel. Im dritten Unterkapitel wird das Verfahren zur Texturierung be-
schrieben, durch das die metallischen Substrate fir die Herstellung der Bander wirfeltextu-
riert werden. Das vierte Unterkapitel beschéftigt sich mit der Stabilitét von Metaloxiden in
Sauerstoff- sowie Wasserstoff- / Wasserdampfatmosphéren. Die Kenntnis der Stabilitétsberei-
che der interessierenden Oxide lieferte die Mdglichkeit zur Auffindung geeigneter Deposi-
tionsparameter. Abgeschlossen wird dieses Kapitel Uber die Grundlagen mit einem Unterka
pitel zu Schichtwachstumsmechanismen, in dem der Einfluss der Parameter Auftreffrate,
Substrattemperatur und Kondensationsenergie auf die Ausbildung der Schichtorientierung
untersucht wird.

1.1 Die Herstellung von HTSL-Béndern

Zur Herstellung hochtemperatursupraleitender Bander gibt es im Wesentlichen zwei unter-
schiedliche Vorgehensweisen. Bei der einen Methode wird pulverisiertes Supraleitermaterial
aus der Klasse der Wismuth-Supraleiter (Bi,Sr,CaCu,Og 4 und Bi,Sr,Ca,Cus019.9) in Silber-
rohre verfillt (PIT = Powder-in-tube-Verfahren) und durch Walz-, Press- und Sinterprozesse
zu Béandern verformt. Diese Art der Herstellung von HTSL-Bandern wurde bereits im Jahre
1989 von Heine et al. entwickelt [2]. In diesem Verfahren erreicht man einen maximalen An-
teil von supraleitendem Material am Gesamtvolumen von knapp 50%. Bisher konnten maxi-
male kritische Strome | von bis zu 120 A bei Leiterbreiten von 3,2 mm und einer Leiterdicke
von 0,434 mm erreicht werden [3]. Aus diesen Werten l&sst sich die Ingenieursstromdichte
Jet zu etwa 9 kA/cn? berechnen. Eine Vielzahl technologischer und material spezifischer

! Bei der Ingenieursstromdichte wird der kritische Strom auf den gesamten Leiterquerschnitt bezogen.



Probleme hat bisher jedoch eine wirtschaftliche Anwendung dieser Bénder verhindert. Fur
eine detaillierte Diskussion dieser Problematik sei auf die Literatur verwiesen [4].

Ein ganzlich anderes Verfahren stellt das in dieser Arbeit zur Anwendung kommende
RABITS*Verfahren dar, bei dem die Supraleiterschichten durch Diinnschichttechniken auf
ein texturiertes metallisches Substratband aufgebracht werden. Eine weitere Méglichkeit zur
Herstellung supraleitender Bander in Diinnschichttechnologie stellt das IBAD*Verfahren dar;
hier werden auf polykristallinen, untexturierten Substratbandern durch spezielle Vakuumde-
positionsverfahren texturierte Oxidschichten (MgO, Y SZ) abgeschieden, die als Substrat fir
ein heteroepitaktisches HTSL-Wachstum dienen [5, 6, 7]. Die Textur wird wahrend des MgO-
bzw. Y SZ-Depositionsprozesses durch einen lonenbeschuss aus dem Winkel der Raumdiago-
nalen des kubischen Kristallgitters (~ 55° zur Normalenrichtung) erzeugt. Dieser |onenbe-
schuss fuhrt zu einem Abtragen bzw. Atzen der abgeschiedenen Schicht. Unterschiedliche
Orientierungen besitzen unterschiedliches Atzverhalten bei |onenbeschuss, wodurch sich eine
Vorzugsorientierung in den Materialien aushildet. HTSL-Bander, deren Herstellung auf der
Abscheidung von Schichten basiert, werden als Coated Conductors bezei chnet.

Bei den Coated Conductors miissen aufgrund eines voraussichtlichen Antells von supraleiten-
dem Material am Gesamtvolumen des Leiters von maximal 1 bis 10% kritische Stromdichten
im Bereich von 1 MA/cn? erreicht werden®, um in Konkurrenz mit PIT-Bandleitern treten zu
konnen.

1.1.1 Bandleiterherstellung nach dem RABITS-Verfahren

Dieses Verfahren der Bénderherstellung wurde im Jahre 1996 am National Laboratory Oak
Ridge, Tennessee (USA) von Norton, Goyal et a. entwickelt [1, 8]. Das RABITS-Verfahren
ist schematisch in Abbildung 1 dargestellt. Die Textur der Materialien wird in jedem Prozess-
schritt durch eine Polfigur angedeutet.

Der erste Schritt besteht in der Herstellung der texturierten Substratbénder. Hierfr wird poly-
kristallines Nickel durch einen Walzprozess stark deformiert, wobel eine Walztextur entsteht.
In einem anschliel3enden Gluh- oder Rekristallisationsprozess entwickelt sich in dem Band
optimalerweise eine sogenannte Wrfeltextur, bei der die (100)-Achsen der Ni-Kristalite in
Walzrichtung und die (001)-Achsen in Richtung der Oberflachennormalen orientiert sind. Der
Prozess des Walzens und der Gliihbehandlung wird in Kapitel 1.3 detalllierter behandelt.
Nach diesem Herstellungsprozess der Substratbénder wurde das RABITS-Verfahren benannt.
Es bildet sich in den Béndern ein Geflige einzelner Kristallite von etwa 50 bis 100 um Korn-

2 RABITS =rolling assisted biaxially textured substrates
% IBAD =ion beam assisted deposition

* Berechnet fiir ein 100 um dickes Substratband mit einer 1 um dicken Y BCO-Schicht.



grofde, die im Mittel um wenige Grad (etwa 5° bis 10°) gegeneinander verkippt und verdreht
sind.

Ni (111) Ni (111} Ni (11D

e’ 000000

DAY DLELT

000000
Walzprozess Rekristallisation
Ni (M1 Oxide (111)

D o) @ @
LETDLTTD S

Pufferdeposition YBaCusO,
Deposition

Abbildung 1. Prinzipdarstellung der Herstellung eines HTS.-Bands nach dem RABITS
Verfahren (aus[26])

Der nachste Prozessschritt besteht in der Deposition von Pufferschichten, die verschiedene
Aufgaben erflllen sollen. Eine Aufgabe ist die chemische Passivierung der metallischen
Oberflache des Substrats. Bel den nachfolgenden Y BCO-Depositionsprozessen kann es sonst
zu einer Oxidation der Oberflache kommen, bei der die gewlinschte kristalline Orientierung
verloren gehen kann, da NiO bevorzugt in der unerwiinschten (111)-Orientierung wéchst [8].
Eine weitere Aufgabe der Puffer ist die Vermeidung einer Diffusion des Nickels in den Sup-
raleiter, da ferromagnetische Verunreinigungen die Supraleitungseigenschaften sehr stark
degradieren lassen. Nicht zuletzt dienen die Pufferschichten auch der strukturellen Anpassung
zwischen dem Substratmaterial Nickel und dem Supraleiter YBCO, da wegen der relativ gro-
Ren Gitterfehlanpassung (3,52 A bei Nickel und 3,89 A fiir die b-Achse des YBCO) ein hete-
roepitaktisches Wachstum ansonsten kaum maoglich ist. Bei der RABITS-Bandleiterherstel-
lung werden in der Regel mehrlagige Pufferschichten angewendet. Die Notwendigkeit der
mehrlagigen Pufferschichten besteht zumeist darin, dass nur wenige Puffermaterialien direkt
heteroepitaktisch auf dem Nickelsubstrat abgeschieden werden kénnen (zum Beispiel CeO,
[9, 10], Y03 [11] und LaNiOs; [12]). Diese missen dann aus verschiedenen Grinden durch
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weitere Pufferschichten verdickt werden, um das nachfolgende Y BCO-Wachstum zu optimie-
ren oder eine Verstéarkung der Puffer ohne das Einsetzen einer Rissbildung zu erreichen. Die
am haufigsten benutzten Puffermaterialien sind CeO,, YSZ [9, 10] neben LaNiO; [12],
LaAlO;[13], Y03 Yb,0O3 und Gd,O3[11]. In friheren Arbeiten wurden auch die Metalle Ag
und Pt zur chemischen Passivierung der Bandoberflachen eingesetzt [1].

Nach der Pufferschichtdeposition findet die YBCO-Deposition statt. Hierflr finden unter-
schiedliche Depositionsverfahren Anwendung. Am haufigsten werden Laserablation [14],
thermische Koevaporation [15] oder das MOCVD>-Verfahren [16, 17] eingesetzt. Das DC-
Hochdrucksputtern wurde bisher noch nicht zur YBCO-Deposition auf Metallsubstraten ein-
gesetzt, insofern kann in dieser Arbeit ein neues Verfahren zur HTSL-Beschichtung der Bén-
der vorgestellt werden. V orlaufige Ergebnisse wurden bereits vertffentlicht [25].
Abschlief3end werden die Oberflachen mit einer Metallisierung versehen, um sie vor Besché
digungen zu schiitzen und die elektrische Kontaktierung zu erleichtern. Die wichtigste Auf-
gabe dieser Metallisierung ist jedoch, beim Uberschreiten der kritischen Stromstéarke im Lei-
ter den Strom aus dem Supraeiter abfiihren zu kénnen und dadurch eine Zerstérung durch
Uberhitzung zu verhindern. Die Zerstérung erfolgt, wenn der kritische Strom der HTSL-
Schicht lokal Uberschritten wird. Ein normalleitender Bereich entsteht, in dem es zu ohm-
schen Verlusten kommt. Ist nun der Widerstand im Bereich der normalleitenden Stelle zu
hoch, zum Beispiel durch eine Metallisierung mit hohem Ubergangswiderstand oder geringer
Leitfahigkeit, so kommt es zu einer Ausbreitung der normalleitenden Stelle — einem soge-
nannten Quench — und einem damit verbundenen Anstieg der Warmeentwicklung, der zu ei-
ner Zerstorung des Leiters flihren kann. Um dieser Zerstérung vorzubeugen, muss der Supra-
leiter durch einen paralel geschalteten Leiter, zum Beispiel das Substratband, stabilisiert
werden. Der Kontakt zum Substrat kann bei nichtleitenden Puffern durch eine Metallisierung
oder durch leitfahige Pufferschichten (zum Beispiel LaNiOs) gewéhrleistet werden.

Nach diesen Praparationsschritten konnen in den YBCO-Schichten auf den einzelnen Ober-
flachen der Korner Werte der kritischen Stromdichte erreicht werden, die mit den Stromdich-
ten auf einkristallinen keramischen Substraten vergleichbar sind [18]. Der Wert der kritischen
Stromdichte zwischen den Kdrnern ist jedoch kleiner as die kritische Stromdichte auf den
Kornern. Der kritische Stromfluss Uber die Korngrenzen hinweg sinkt exponentiell mit stei-
gendem Korngrenzenwinkel (vgl. Kapitel 1.2.1), sodass die erreichbare kritische Stromdichte
an alen Korngrenzen unterschiedlich sein kann. Dadurch bilden sich Uber dem Leiter Pfade
unterschiedlicher Stromtragfahigkeit aus. Man spricht von einem perkolativen Stromtransport.
Die kritische Stromdichte des gesamten Leiters ist nun von der Anzahl und der Breite der
Pfade hoher Stromtragféhigkeit bestimmt. Die Stromtragfdhigkeit dieser Pfade kann

> MOCVD = metal organic chemical vapor deposition

11



makroskopisch durch die mittlere Winkelabweichung beschrieben werden. Fir eine detail-
lierte Darstellung der Zusammenhénge sei auf die Literatur verwiesen [19].

Bisher erzielte Spitzenwerte der kritischen Stromdichte von RABITS-Bandleitern liegen bei 2
bis 3 MA/cn? (77 K, 0 T) auf kleinen Substraten (15 x 3 mm?) und Y BCO-Schichtdicken von
250 nm. Die Substratstérke lag in diesen Arbeiten bel 125 um [20]. Auch von YBCO-
Schichten mit kritischen Stromdichten zwischen 0,1 und 1,8 MA/cn? wird in der Literatur
berichtet. Auf langeren Bandstiicken bis zu 1 m liegt die maximale kritische Stromdichte bel
Werten von 0,1 MA/cnt [21]. Ergebnisse von RABiTS-Bandleitern oberhalb 1 m Lénge
konnten in der Literatur bisher nicht gefunden werden. Die bisher erzielten internationalen
Bestergebnisse sind in Tabelle 1 dargestellt. Die genannten Verfahren werden in spateren Ab-
schnitten vorgestellt. Die genannten Gruppen sind das Oak Ridge National Laboratory, Te-
nessee (USA) und die THEVA GmbH, Eching-Dietersheim. Aus der Tabelle kann abgelesen
werden, dass die Ingenieursstromdichten auch an kurzen Proben zumeist noch unterhalb der
Werte liegen, die mit dem PIT-Verfahren erreicht werden konnen.

Je N 5 SCh.'Chtd'Cke le In Je |n2 Verfahren | Lange in cm| Jahr Gruppe
MA/cm innm Ampere | kA/cm

0,1 5000 50 4 BaF, 100 2001 Oak Ridge NL
0,8 5000 400 32 BaF, lokal 2001 Oak Ridge NL
1,8 300 54 4 PLD k.A. 1999] Oak Ridge NL
0,7 1000 70 6 PLD 1 1999] Oak Ridge NL
0,3 2300 69 6 PLD 1 1999] Oak Ridge NL
2,0 250 50 4 PLD 15 1998] Oak Ridge NL
3,0 250 75 6 PLD 15 1998] Oak Ridge NL
0,2 1100 16,7 1 PLD 10 2000 Oak Ridge NL
0,8 2000 135 14 Koevap. 12 2000 THEVA
1,2 700 76 8 Koevap. 12 2000 THEVA

Tabelle 1. Vergleich der bisher erzielten Bestwerte der YBCO-Deposition auf RABIT-Sub-
straten

Mit dem IBAD-Verfahren hergestellte Bander zeigen mit Jc-Werten zwischen 0,6 und
2,5 MA/cnt ahnliche Eigenschaften wie nach dem RABITS-Verfahren praparierte Bandleiter.
Allerdings existieren hier bereits gute Ergebnisse mit Stromdichten um 1 MA/cnf an
Bandstlicken zwischen 1 und 10 m Lange [22, 23, 24]. Einen prozessbedingten Vortell scheint
das IBAD-Verfahren gegeniiber dem RABITS-Verfahren nicht zu besitzen, da die Ergebnisse
an Kurzproben und mittellangen Bandstiicken (bis 12 cm) vergleichbar sind [23]. Das IBAD-
Verfahren hat jedoch einen Entwicklungsvorsprung vor dem RABITS-Verfahren. In Hinsicht
auf eine mogliche industrielle Herstellbarkeit konnte der RABITS-Ansatz zur Herstellung von
HTSL-Béandern erfolgversprechender werden, wenn es gelingt, die Pufferschichten durch
Nichtvakuumprozesse abzuscheiden. Dieses ist beim IBAD-Verfahren nicht moglich, da die

12



Textur dort wahrend des Schichtwachstums durch lonenbeschuss ereicht wird, der sich nur
im Vakuum durchfihren lasst.

1.1.2 Vorstellung des Verbundprojekts

Die im Rahmen dieser Arbeit durchgefiihrten Tétigkeiten waren Teil eines vom Bundesmi-
nisterium fur Bildung und Forschung geférderten Verbundprojekts. Ziel des Projekts ist es,
die nationalen Forschungsarbeiten am RABITS-Verfahren voranzutreiben und zu internatio-
naen Bestergebnissen aufzuschlief3en. Das Projekt wurde 1998 gestartet und hatte anfanglich
vier Projektpartner:

- THEVA GmbH, Eching-Dietersheim

- Ingtitut fur Werkstoffwissenschaften (IFW), Dresden

- Cryoelectra GmbH (CRE), Wuppertal

- Institut fir Technische Physik (ITP), Forschungszentrum Karlsruhe

- Ingtitut fur Festkorperphysik (IFP), Forschungszentrum Karlsruhe

Das Projekt befindet sich zum gegenwaértigen Zeitpunkt (Herbst 2001) in der zweiten Projekt-
phase und ist um folgende Partner erweitert worden:

- Ingtitut fir Angewandte Physik, Universitét Tibingen

- Ingtitut fir Materialphysik, Universitdt Gottingen

- Siemens AG, Erlangen, Berlin

Die Aufgaben verteilen sich wie nachfolgend beschrieben.

THEVA GmbH: stationdre Puffer- und YBCO-Beschichtung durch Koevapora-
tion, Analyse der Schichten

|FW Dresden: Substratbandherstellung, Untersuchung unterschiedlicher Legie-
rungen, Puffer- und Y BCO-Abscheidung durch PLD und chemi-
sche Verfahren

Cryoelectra GmbH: Substratbandherstellung (bis 1999), Puffer- und YBCO-Ab-

scheidung durch Evaporations- und Sputterverfahren, kontinu-
ierliche Beschichtung der Béander (ale Arbeiten in Kooperation
mit der BUGH Wuppertal) sowie der Bau von Demonstratoren
und Funktionsmodellen

ITP: Substratbandherstellung, Untersuchung unterschiedlicher Legie-
rungen, Texturuntersuchungen

|FP: Untersuchung von Korngrenzeneffekten an kleinen Proben auf
einkristallinen, keramischen Substraten
Universitét Tabingen: Mikroskopische Analysen mit Rasterelektronenmikroskop und

Transmissionsel ektronenmikroskop
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Universitat Gottingen: Puffer- und YBCO-Beschichtungen mit Evaporations- und La
serablationsverfahren, Grundlagenuntersuchungen an  einkri-
stallinen Substraten

Siemens AG: Puffer- und YBCO-Beschichtungen mit Evaporationsverfahren,
Bau von Demonstratoren und Funktionsmodellen

Die zweite Phase des Verbundprojekts hat eine Laufzeit bis zum Jahr 2002.

1.2 Materialeigenschaften

Dieses Unterkapitel stellt die Materialien vor, die in den Experimenten zur Anwendung ka-
men. Die Materialien sind der Hochtemperatursupraleiter YBCO, die bei der Herstellung der
Pufferschichten eingesetzten Oxide CeO, und Y SZ sowie Nickel, aus dem die Substratbander
gefertigt wurden.

1.2.1 Der Hochtemperatursupraleiter Y Ba,Cu3O7g4

Fir die technische Anwendung erscheint Y Ba,Cu;O7.4 (YBCO) momentan der interessanteste
Hochtemperatursupraleiter zu sein, da es sich durch die verhdtnisméaldig einfache phasenreine
Herstellbarkeit auszeichnet. Die Sprungtemperatur Tc von YBCO-Dinnfilmen, unterhalb der
der Supraleiter sane supraleitenden Eigenschaften aufweist, liegt zwischen 87 und 93 K je
nach Herstellungsprozess, Substrat und Schichtqualitét. Es lassen sich Werte der kritischen
Stromdichte Jc in quasieinkristallinen Schichten von etwa 2—5 MA/cnf bei 77 K im magne-
tischen Eigenfeld [25] und etwa 0,1 MA/cnf bei 64 K und Magnetfeldstérken von einigen
Tedla erreichen [26]. Damit zeigt YBCO im Vergleich aller HTSL eine sehr hohe Stromtrag-
fahigkeit, wodurch Anwendungen im Bereich der Magnet- und Energietechnik beglnstigt
werden. Der geringe Oberflachenwiderstand — ca. 1 mW bel 77 K und 19 GHz [25]- macht
YBCO auch fir eine Anwendung in der Hochfrequenztechnol ogie interessant.

Kristallstruktur und Materialeigenschaften

YBCO besitzt eine orthorhombische Einheitszelle, die als eine Stapelung von drei sauerstoff-
defizitéaren Perowskitzellen (vgl. Abbildung 2) angesehen werden kann. In den drel Perow-
skitzellen (allgemein: ABO3; Abbildung 2: SrTiOs) sind die Gitterpldtze des Titans (Ti) durch
Kupferatome (Cu) besetzt und die Strontiumatome (Sr) werden durch Yttrium (Y)- und Ba
rium (Ba)-Atome ersetzt. Im Vergleich zur vollstandigen Perowskitstruktur fehlen in der Ein-
heitszelle des YBCO zwei Sauerstoffatome, wodurch sich zwischen den Barium- und Y'ttri-
umatomen CuO,-Ebenen sowie zwischen den Bariumatomen benachbarter Einheitszellen
CuO-Ketten ausbhilden. Diese CuO-Strukturen, insbesondere die Ebenen, sind nach heutigem
Kenntnisstand fur das Phanomen der Supraleitung verantwortlich.
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Abbildung 2:  Schematische Darstellung der Perowskit-Kristallstruktur von S TiO; und der
orthorhombischen Einheitszelle von YBCO, die aus drei Ubereinander gel egten, sauer stoffde-
fizitdren Perowskitstrukturen besteht

Die CuO-Ebenen und Ketten lassen sich vor allem im kristallinen Verbund mehrerer Ein-
heitszellen gut erkennen. Eine perspektivische, quasidreidimensionale Darstellung eines
YBCO-Kristalsist in Abbildung 3 wiedergegeben. Anhand dieser Abbildung kann die aus-
gepragte Zweidimensionalitét und die damit verbundene Anisotropie des Materials erkannt
werden. Diese Anisotropie wirkt sich sowohl auf die mechanischen als auch auf die elektri-
schen Eigenschaften aus. Am signifikantesten tritt sie jedoch bel den Supraleitungseigen-
schaften, insbesondere der kritischen Stromdichte in Erscheinung. Hier werden die hohen
Werte von maximal etwa 5 MA/cnt nur in Richtung der CuO-Ebenen erreicht. Senkrecht zu
diesen Ebenen ist die Kohérenzlange der Supraleitungswechselwirkung so klein, dass die kri-
tischen Stréme in c-Achsenrichtung stark reduziert sind.
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Abbildung 3: Schematische Darstellung eines YBCO-Kristalls. Im mittleren Bereich kénnen
die CuO-Ketten lokalisiert werden. Die CuO-Ebenen sind im oberen und im unteren Drittel
der Abbildung zu sehen. Hellrot gezeichnete Atome stellen den Sauerstoff dar, Kupfer wird
durch die dunkelroten Atome, Barium durch die grinen und Yttrium durch die weil3-gelben
Atome reprasentiert

Die Anisotropie ist in den meisten Materialeigenschaften von YBCO erkennbar, wie anhand
der Tabelle 2, welche die wichtigsten Material parameter fur einkristallines YBCO zeigt, erse-
hen werden kann. Die angegebenen Werte beziehen sich auf eine Sauerstoffdefizienz d klei-
ner 0,1. Die Tabelle zeigt nur die fir die Bandleiterherstellung relevanten Eigenschaften von
YBCO.
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a=0,382 nm
Gitterkonstanten b =0,389 nm
c=1,168 nm

lin. thermischer Ausdehnungskoeffizient
(in ab-Richtung)

kritische Temperatur T ~93K

Je (7T7K) £5-10° Alen?
Jec (42K)£55-10" Alent
Xgp=2-3NM
X.=0,3-0,5nm

Bera =25mT

Bcie =50-90mT
Beoap »120T
By >600T

~11.10°K?

kritische Stromdichte J . (in a-b-Ri chtung)”

Kohérenzlange x (0 K)

kritisches Magnetfeld B . (4,2 K)

" Angaben fiir epitaktische Filme

Tabelle 2: Die fur die Anwendung wichtigsten Materialparameter von einkristallinem YBCO
mit einer Sauerstoffdefizienz dkleiner 0,1 (Daten aus[25])

Supraleitungseigenschaften

Die hohe Sprungtemperatur Tc von einkristallinem YBCO liegt mit 93 K im Vergleich zur
hochsten Sprungtemperatur der klassischen Supraleiter von Tc = 23,3 K (NbsGe) in einem
Bereich, der mit flissigem Stickstoff oder Stirlingkuhlern als Kuhimedien einfach erreicht
werden kann. Insofern bietet YBCO infolge der vereinfachten Kihltechnologie ein hohes
Anwendungspotenzial. Die in epitaktisch gewachsenen YBCO-Dunnfilmen erreichbare
Stromdichte Jc von 2 bis 5-10° A/cn? bei 77 K [25] und magnetischem Nullfeld liegt in der
gleichen Grolenordnung wie die von klassischen Supraleitern (NbsSn oder NbTi) bel 4,2 K
[27]. Allerdings ist zu beachten, dass diese hohen Stromdichten nur in dinnen YBCO-
Schichten von maximal 2 bis 3 um Schichtdicke erreicht werden [28], wahrend die Strom-
dichte klassischer Supraleiter unabhéngig von den geometrischen Abmessungen ist. Die kriti-
sche Stromdichte Jc nimmt zumeist antiproportional zur Wurzel der Schichtdicke mit

wachsender Schichtdicke ab: J. ~1/+/d [25, 29].

Hohe Stromdichten kdnnen nur in quasieinkristallinen Y BCO-Schichten erreicht werden, da
Korngrenzen zu einer signifikanten Verschlechterung der Stromtragféhigkeit fihren kénnen.
Ab Korngrenzenwinkeln oberhalb von etwa 5° wurde in Experimenten an Bikristallen eine
Abnahme der kritischen Stromdichte beobachtet. Es l&sst sich empirisch folgender Zusam-
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menhang der Korngrenzenwinkel und der kritischen Stromdichte fur Korngrenzenwinkel Q
oberhalb von 5° finden [30]:

e Q-5°0
3.(Q) = 3¢ o e (;’)240 9
e ’ 4]

Hierbei ist Jco die kritische Stromdichte auf Kornoberflachen ohne Korngrenze. In anderen
Veroffentlichungen finden sich geringfligig abweichende Werte fir die Winkel in Zahler und
Nenner des Exponenten, die exponentielle Abhangigkeit wird aber stets beobachtet. Die Ursa-
che fur diese Abhangigkeit liegt in der kurzen Kohérenzlénge der Hochtemperatursupraleiter,
sodass an Korngrenzen Bereiche entstehen, die der Suprastrom nur durch Tunneleffekte
Uberwinden kann. Aufgrund dieser exponentiellen Abhangigkeit der kritischen Stromdichte
vom Korngrenzenwinkel ist eine gute Textur der Substratbénder mit geringen Fehlorientie-
rungswinkeln zwischen den Kornern fur das RABITS-Verfahren eine notwendige Vorausset-
zung zum Erreichen hoher kritischer Stromdichten.

Mechanische Eigenschaften

YBCO gehort in die Materialklasse oxidischer Keramiken und zeigt daher auch die fur Kera-
miken typische Brichigkeit. Zur Herstellung von supraleitenden Bandleitern ist daher ein fle-
xibles Tragermaterial (zum Beispiel ein Metallband) zu wahlen, auf das dinne YBCO-
Schichten aufgebracht werden. Mit dieser Art flexibler Substrate lassen sich Biegeradien im
Bereich von wenigen Zentimetern erreichen. Die maximal mogliche Zugbelastung liegt in
Abhangigkeit vom gewahlten Substratmaterial bei etwa 50 bis 100 MPa[44].

Wachstumsbedingungen / Her stellungspr ozesse

Zur Herstellung qualitativ hochwertiger, quasieinkristalliner YBCO-Dinnschichten haben
sich in den letzten Jahren unterschiedliche Depositionsverfahren als geeignet herausgestellt.
Die Herstellungsverfahren lassen sich in zwel Klassen unterteilen, die as in-situ- und ex-situ-
Verfahren bezeichnet werden. Bel den in-situ-Verfahren findet das quasieinkristalline
Wachstum der Y BCO-Schicht wahrend der Deposition statt. Wahrend des Wachstums bildet
sich die tetragonale Phase des YBCO (Sauerstoffstochiometrie unter 6,4), die erst in einer
spateren Sauerstoffnachbeladung in die supraleitende orthorhombische Phase Ubergeht. Zu
den in-situ Verfahren gehdren u.a. das Sputtern [25], die Laserablation (PLD®) [31], die Koe-
vaporation [37] und der MOCV D-Prozess [32]. Diagramm 1 zeigt das (p(O,), T)-Phasendia-
gramm, in das die Depositionsparameterbereiche fir unterschiedliche in-situ-Depositionsver-
fahren und eine maogliche Prozessfihrung fir die Nachbeladung eingetragen sind. Der
MOCVD-Prozess ist nicht in das Diagramm eingetragen, er liegt von seinen Depositionspa-

® PLD = pulsed | aser deposition

18



rametern zwischen dem Bereich der Laserablation und dem des Hochdrucksputterns. Das
Diagramm veranschaulicht, dass Depositionstemperatur und Sauerstoffpartialdruck zur Er-
zielung der tetragonalen Y BCO-Phase miteinander verknipft sind. Bei hohen Sauerstoffparti-
aldrticken werden auch hohere Substrattemperaturen bendtigt.

Substrattemperatur
00 Foo 500 400 300 "G 200
|
o
" y=7
mhbar
B Hochdruck-
" sputtern

Iﬂﬂ -
o]
=
T L.
B
=
m
=
i
g 10
p e
=
H

104 =

Zersetzung der
1 —2—3"-Phase
108 ! |

Diagramm 1. (p(O), T)-Phasendiagramm von YBCO fur das Wachstum epitaktischer Filme
mit unter schiedlichen Verfahren (aus [33])

Die Abscheidung in der tetragonalen Phase und die nachtrégliche Umwandlung in die supra-
leitende orthorhombische sind notwendig, da fir die Depositionsprozesse jewells obere Gren-
zen des Sauerstoffpartialdrucks existieren. Zur Abscheidung der orthorhombischen Phase
musste bel gegebenem Sauerstoffpartialdruck die Depositionstemperatur abgesenkt werden.
Bel zu niedrigen Temperaturen kommt es allerdings nicht mehr zum gewlinschten c-Achsen-
orientierten Wachstum, sondern zu polykristallinem oder a-Achsen-orientiertem Aufwachsen.

Bel den ex-situ-Verfahren wird zunéchst ein sogenannter Vorlaufer- oder Precursor-Film mit
hoher Depositionsgeschwindigkeit amorph auf dem Substrat abgeschieden, der dann in einem
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nachgeschalteten Reaktionsschritt zum quasieinkristallinen YBCO reagiert. Der Precursorfilm
besteht zumeist aus Oxid- oder Fluorverbindungen der Metalle Y ttrium, Barium und Kupfer.
Durch diese Art der Prozessfiihrung kann der Precursor-Film sehr viel schneller auf dem Sub-
strat deponiert werden, da amorphes Wachstum keiner Ratenlimitierung unterliegt, wahrend
moglichst defektfreie quasieinkristalline Filme aufgrund der Wachstumskinetik in der
Wachstumsrate begrenzt sind (vgl. Kapitel 1.5.2). Der Reaktionsschritt ist dann nicht mehr
zeitkritisch, da grof3e Mengen mit Precursor-Film beschichteten Substrats auf einmal prozes-
siert werden konnen. Typische ex-situ-Prozesse sind das BaF,- und das Sol-Gel-Verfahren
[34, 35].

Zur Abscheidung von YBCO hat sich in den letzten Jahren vor alen Dingen die thermische
Koevaporation sowohl als technisch zuverlassiges as auch in kommerzieller Hinsicht erfolg-
reiches Verfahren herausgestellt. Ob die ex-situ-Verfahren in Zukunft eine ernsthafte Konkur-
renz zu den in-situ-Verfahren werden, kann im Moment nicht abgesehen werden. Noch sind
die Eigenschaften und die Reproduzierbarkeit mit ex-situ-Verfahren hergestellter YBCO-
Filme etwas schlechter as die durch in-situ-Verfahren hergestellter Filme. Die grofdten Pro-
bleme fur Anwendungen im Bereich der Energietechnik liegen derzeit in der Abscheidung
von YBCO-Schichtdicken hoher kritischer Stromdichten im Bereich oberhalb von 1 um, die
mit den ex-situ-Verfahren noch nicht erreicht werden konnen [36]. Allerdings sind die in-situ-
Verfahren schon sehr weit entwickelt, wahrend bei den ex-situ-Verfahren noch enormes Ver-
besserungspotenzial vermutet wird.

1.2.2 Cerdioxid (CeO,)

Cer ist das erste Element der Lanthanidenreihe und hat die Ordnungszahl 58. Metallisches Cer
ist sehr reaktiv und reagiert mit Wasser oder in Sauerstoffatmosphéren zu CeO,. Das CeO,
wird fur Anwendungen im Bereich der Optik wegen seines verhdtnisméllig hohen Bre-
chungsindexes von n= 1,95 eingesetzt. Eine weitere Anwendung findet CeO, aufgrund seiner
hohen Durchl&ssigkeit fur Sauerstoff im Bereich der Membrantechnik. Bei Temperaturen um
1000 K liegt die Diffusionslange von Sauerstoff in CeO, bei etwa 0,5 pum pro Sekunde [62].

Fir die HTSL ist CeO, wegen seiner kubischen Kristallstruktur mit einer Gitterkonstanten
von 5,41 A von Interesse, da diese bis auf eine geringe Abweichung’ von weniger als einem
Prozent der (110)-Diagonalen (a-b-Diagonale) der YBCO Einheitszelle entspricht, die eine
Lange von 5,45 A besitzt. Daher kann YBCO um 45° gegenilber einer CeO,-Unterlage rotiert
mit einer geringen Fehlanpassung aufwachsen. Die chemische Inertheit, die Hochtemperatur-
festigkeit sowie ein thermischer Ausdehnungskoeffizient, der mit 11 - 10° K™ genau den Wert
von YBCO in der a-b-Ebene erreicht, sind weitere Eigenschaften, die CeO, zu einem hervor-
ragenden Substratmaterial fur die YBCO-Deposition werden lassen. CeO, wird daher bel

" Diese Abweichung wird alsMissfit bezeichnet.
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vielen Substratmaterialien als Pufferschicht eingesetzt, um das Wachstumsverhalten nachfol-
gend aufgebrachter Y BCO-Schichten positiv zu beeinflussen [37].

CeO, hat einen Schmelzpunkt von 2150°C, der fur Aufdampfprozesse notwendige Dampf-
druck oberhalb von 10 hPa wird bei Temperaturen oberhalb von etwa 1500°C erreicht [38].
Damit sind von thermodynamischer Seite sowohl thermisches Verdampfen as auch Elektro-
nenstrahlverdampfen zur Evaporation von CeO, geeignet. In spater prasentierten Experimen-
ten kam e n reaktives Abscheideverfahren von CeO, zum Einsatz, bei dem metallisches Cer in
Wasserdampfatmosphéren verdampft wurde. Zur Verdampfung des Cers kann ein thermischer
Verdampfer eingesetzt werden, da der Schmelzpunkt von Cer bei 795°C liegt und die not-
wendigen Partialdriicke bei Verdampfertemperaturen von etwa 1500°C erreicht werden. Zur
Abscheidung von CeO, kann alternativ auch das HF-Sputtern eingesetzt werden.

1.2.3 Yttrium stabilisiertes Zirkonoxid (Y SZ)

Zirkon ist ein Element der zweiten Nebengruppe und hat die Ordnungszahl 41. Metallisches
Zirkon ist sehr korrosionsbestandig, reagiert aber leicht mit Sauerstoff zu ZrO,. Reines ZrO,
ist polymorph und hat daher verschiedene Kristallstrukturen. Es gibt trigonale, monokline und
tetragonale Modifikationen, die in Abhangigkeit vom Praparationsprozess entstehen und sich
bei Temperaturvariation auch ineinander umwandeln kénnen [39]. Bei diesen Umwandlungen
kommt es zu Veranderungen der Dichte, dadurch konnen Materialien aus reinem ZrO, bei
Temperaturwechseln briichig werden, wenn es zur Umwandlung der verschiedenen Modifi-
kationen ineinander kommt. Eine kubische Kristallstruktur scheint fir reines ZrO, nicht zu
existieren [39]. Die kubische Struktur entsteht bei Zugabe von Oxiden wie Y,O3; oder MgO
im Bereich von einigen Mol%. Man spricht in diesem Zusammenhang von einer kubischen
Stabilisierung. Mit Y05 stabilisiertes Zirkonoxid kommt nur noch in der kubischen Modifi-
kation vor. FUr eine vollstandige Stabilisierung ist ein Y,0O3-Gehalt oberhalb von etwa
8 Mol% erforderlich [40]. Vollstabilisiertes YSZ wird wegen seines hohen Schmelzpunkts
von 2500°C vor alen Dingen im Bereich der Hochtemperaturtechnik angewendet. Welitere
Anwendungen gibt es wegen der hohen Sauerstoffleitfahigekeit als Sauerstoffionenleiter in
Brennstoffzellen. Die Diffusionslange von Sauerstoff in vollstabilisiertem Y SZ liegt bel Tem-
peraturen um 1000 K bel einigen pum pro Sekunde [62]. Y SZ ist damit extrem durchlé&ssig fur
Sauerstoff.

Bei den spéter vorgestellten Experimenten kam Y SZ mit einem Y,03-Gehalt von 13,7 Mol%
zum Einsatz. Dieses Material hat eine Gitterkonstante von 5,16 A. Damit hat YSZ eine ver-
haltnismaldig geringe Fehlanpassung zu CeO, womit gute Voraussetzungen fir heteroepitakti-
sches Wachstum von YSZ auf CeO, (und umgekehrt) gegeben sind. Der lineare thermische
Ausdehnungskoeffizient liegt mit 11 - 10°K™ genau bei dem Wert fir YBCO und CeO..
Y SZ ist chemisch relativ inert, es kann aber zu Oberfl&chenreaktionen kommen. Wird (100)-
orientiertes YSZ as Substrat fur das Wachstum von YBCO verwendet, kommt es zumeist zu
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einer Reaktion von Ba und ZrO, zu BaZrO; [37]. Aulerdem bilden sich sehr leicht (100)-
(110)-Mischorientierungen des YBCO. Die Ursache wird im Missfit von 6% zwischen der
Gitterkonstanten des Y SZ und der (110)-Diagonaen des YBCO vermutet [41, 42].

Der firr Aufdampfprozesse notwendige Dampfdruck oberhalb von 10 hPa wird bei Tempe-
raturen oberhalb von etwa 2100°C erreicht. Durch diese hohen bendtigten Temperaturen ist
die thermische Evaporation von Y SZ nur bedingt moglich. Zur Abscheidung empfehlen sich
daher das Elektronenstrahlverdampfen oder das HF-Sputtern [38].

1.2.4 Nickel und Nickellegierungen

Nickel ist das Element mit der Ordnungszahl 28 und gehort zu den ferromagnetischen Metal -
len. Die Curietemperatur liegt bei 365°C. Nickel hat einen Schmelzpunkt von 1453°C und ist
daher as Substratmaterial fir YBCO-Depositionen geeignet, da der Schmelzpunkt hinrei-
chend weit von den Depositionstemperaturen des YBCO (< 800°C, vgl. Diagramm 1) entfernt
liegt. Auch der Dampfdruck liegt bei den Depositionsbedingungen noch weit unter Werten
von 10® hPa. Der lineare thermische Ausdehnungskoeffizient betragt 13 - 10° K™, Nickel
l&sst sich durch Walz- und Rekristallisationsbehandlungen zu wirfeltexturierten Bandern ver-
arbeiten® (vgl. Kapitel 1.3). Es ist das einzige Material, das sowohl eine einfache und repro-
duzierbare Texturierbarkeit als auch eine ausreichende chemische Inertheit und thermische
Stabilitét besitzt, um als Substratmaterial zur Herstellung von Y BCO-beschichteten HTSL-
Bandern zu dienen. Die Nachteile einer Verwendung von Nickelbandern fir die Herstellung
von Bandleitern nach dem RABITS-Verfahren liegen in einer nur geringen mechanischen
Festigkeit dinner Bander, im Ferromagnetismus, der zu erhohten Verlusten durch Ummagne-
tisierungseffekte in Wechselstromanwendungen fihrt, und in einer Zerstérung der Supralei-
tungseigenschaften des YBCO durch Nickel, falls Substratmaterial in den Supraleiter diffun-
diert. Die Diffusionsproblematik muss durch den Einsatz geeigneter Pufferschichten beseitigt
werden, die anderen genannten Probleme lassen sich durch die Verwendung von Nickellegie-
rungen abmildern. Die mechanische Festigkeit des Nickels kann durch das Zulegieren von
Aluminium und eine teilweise Oxidation des Aluminiums verbessert werden [43]. Dieses
Verfahren wird als Dispersionshértung bezeichnet. Auch das Zulegieren von Chrom, Vana
dium oder Wolfram zeigt eine positive Beeinflussung der mechanischen Hérte. Die letztge-
nannten Legierungsmetalle bieten des Weiteren den Vorteil, den Ferromagnetismus des Ni-
ckels zu schwéachen, bzw. die Curie-Temperatur bei Zugabe ausreichend hoher Mengen unter
die mogliche Anwendungstemperatur (60- 77 K) der Bander senken zu konnen [44, 45].
Bisher stellen die Legierungsmetalle Chrom und Vanadium jedoch noch ein Problem fir die
Beschichtung der Bander dar. Bel beiden Metallen liegt die frele Bildungsenthalpie der Oxide
Zu niedrig, um sie im Vakuum mit Wasserstoff unter Bildung von Wasser reduzieren zu kon-

8 Dieses gilt ebenso fiir viele Nickellegierungen wie Ni + 9%V, Ni + 11% Cr, Ni + 5% W u. a
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nen. Durch die Oxide wird die heteroepitaktische Pufferabscheidung bisher stark erschwert.
Ein Erfolg versprechender Ansatz besteht darin, die Legierungen vor der Pufferdeposition mit
reinem Nickel zu beschichten und erst dann die Pufferoxide zu deponieren. Der Nickelfilm
scheint auch auf den Oxiden der zulegierten Metalle in der erwiinschten (100)-Orientierung
zu wachsen [46]. In anderen Arbeiten wird die Oberflache der Substrate zundchst gezielt oxi-
diert und auf die Nickeloxidschicht eine erste Pufferschicht abgeschieden [47]. Nach diesen
Ansédtzen hergestellte HTSL-Bénder bleiben in den Eigenschaften allerdings bisher hinter den
Ergebnissen auf reinem Nickel zurtick.

1.3 Texturierung

Anfang des 20. Jahrhunderts begann man, den teilweise anisotropen mechanischen Eigen

schaften vieler Metalle in technischer Form (zum Beispiel Bleche oder Drahte) genaueres

Augenmerk zu schenken. Nach der Entdeckung der Rontgenstrahlung und ihrer Nutzbarma-

chung fiur die Kristallographie war man nun in der Lage, die Struktur der Metalle genauer zu

untersuchen. Es stellte sich heraus, dass die Anisotropie der Eigenschaften auf die Ausbildung
von Texturen, die einer (oder mehreren) Vorzugsrichtung(en) der einzelnen Kristallite ent-
sprechen, durch mechanische und thermische Behandlungen zuriickzufthren war. Es wurden
unterschiedliche Texturen entdeckt, die sich in Abhéngigkeit von der Kristalstruktur des

Metalls und der Vorbehandlung ergeben. Eine dieser Texturen ist die sogenannte Wurfeltex-

tur bel kubisch flachenzentrierten Metallen. Wiurfeltextur bedeutet, dass die einzelnen

Kristallite nach der Walztexturierung und Rekristallisation mit den (100)-Achsen in der Walz-

richtung des Bands zu liegen kommen und die (001)-Achse in Richtung der Oberflachennor-

malen des Bands orientiert ist. Die Wirfeltextur zeichnet sich gegentiber den anderen erreich-

baren Texturen durch folgende Ei genschaften aus [48, 49]:

- Die Wirfeltextur bildet sich mit geringeren Abweichungen von der Ideallage als alle ar
dere Texturen. Die mittlere Abweichung der Lage einzelner Kristallite differiert nur um
wenige Grad (5° bis 10°) [49].

- Die Wirfeltextur besitzt die htchste Symmetrie. Bei Festlegung der in der Oberflachen-
ebene liegenden Kristallflache (Bezeichnung durch {hkl}) und der in der Walzrichtung
liegenden Kristallachse (Bezeichnung durch <uww>) sind in Abhéngigkeit von der Kris-
tallstruktur und den oben bezeichneten Richtungen noch mehrere gleichwertige Lagen der
Kristalite denkbar, die beide Bedingungen der Orientierung in Walzrichtung und Quer-
richtung erflllen. So kénnen die Kristallite bei einer {221} <221>-Textur quer zur Walz-
richtung in der Oberflache die Orientierungen [1-22], [-12-2], [-212] und [21-2] besitzen.
Diese Orientierungen werden in gleicher Haufigkeit auftreten. Die Kristallorientierungen
unterscheiden sich voneinander und sie kdnnen nur durch eine Rotation um 39° ineinander
Uberfuhrt werden, sodass diese Art der Textur unabhangig von der Texturschérfe immer
Grof3winkelkorngrenzen beinhalten wird. Bei der Wurfeltextur — die kristallographische
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Bezeichnung ist {100} <001> — liegen diese gleichwertigen Kristallitorientierungen um
90° gegeneinander verkippt und transformieren sich wegen des kubischen Gitters daher in
sich selbst’.
Wegen dieser Eigenschaften ist die Wurfeltextur die einzige geeignete, um Grol3winkelkorn-
grenzen zwischen den Kornern weit gehend zu vermeiden. Daher ist sie wegen der beschrie-
benen Abhéngigkeit der kritischen Stromdichte von Supraeitern an Korngrenzen fur eine
Anwendung in Substraten fur HTSL-Bander am besten geeignet.
Die Texturerzeugung gliedert sich in zwei Phasen:
- die Walztexturierung durch eine Querschnittsflachenreduktion oberhalb von 90%
- die Rekristallisation bei erhohten Temperaturen
Beim RABITS-Verfahren kommen wirfeltexturierte Nickelbander zum Einsatz. Bei optimaler
Prozessfilhrung lassen sich mit der Wrfeltextur bei Verwendung von Nickelbandern mittlere
Abweichungen der Koérner von der idealen Wirfellage von bisher minimal etwa 5° bis 7° er-
zielen. In den folgenden Abschnitten sollen die einzelnen Einfllsse der Walztexturierung und
der Rekristallisation auf den Texturbildungsprozess etwas néher betrachtet werden. Die Be-
handlung findet hauptsachlich auf einer ph&nomenologischen Ebene statt. Eine geschlossene
und theoretisch ausfihrlichere Darstellung der Thematik findet sich in der Literatur [49, 50,
51, 52].

1.3.1 Walztexturierung

Materialauswahl

Diefreie Energie (Gibbs Energie, F = U — TS mit der inneren Energie U, der absoluten Tem-
peratur T und der Entropie S eines kristallinen Materialgefiiges wird durch die Anwesenheit
von Versetzungen, Korngrenzen und durch die Ausbildung von Oberflachen erhoht. Daher ist
der einkristalline Zustand des Materials der energetisch niedrigste und damit der thermody-
namisch stabilste. Ein Mal3 fir die durch Defekte in dem Festkorper gespeicherte Energie und
damit auch fUr den Energiegewinn durch eine Neuordnung bzw. Rekristalisation ist die Sta-
pelfehlerenergie (siehe Tabelle 3).

® Auch eine {110}<001>-Textur erfiillt diese Eigenschaft, sie lasst sich jedoch nicht in der erforderten
Texturschérfe herstellen.
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Material Stapejlfehlerer;ergle
in mJm
Ag 20
Co 25
Au 40
Cu 60
Ni 130
Al 200
Zn 250

Tabelle 3. Liste der Stapelfehlerenergie verschiedener Metalle bei 300 K [53]

Ein Stapelfehler ist ein Fehler in der Schichtfolge des Kristallgitters. Liegen Kristallite zum
Beispiel in der kubisch flachenzentrierten Form vor, so l&sst sich ihnen eine Stapelreihenfolge
ABCABC... zuordnen (vgl. Kapitel 1.5 und Abbildung 5). Durch einen Stapelfehler kommt es
zu einer Abfolge der Art ABC|AB|ABC... . In den kubisch flachenzentrierten Kristall werden
Flachen mit hexagonal dichtester Kugelpackung eingebaut. Aus der dadurch in den Gesant-
kristall eingebrachten Energie kann durch Normierung auf die Querschnittsflache des Stapel -
fehlers die Stapelfehlerenergie bestimmt werden. Diese durch Versetzungen und Stapelfehler
in Kristallen gespeicherten Energie ist um zwei bis drel GrofRenordungen kleiner als die zu
Phasenumwandlungen bendtigten Energien [54].

Aus der Tabelle lasst sich ablesen, dass Zink, Aluminium und Nickel mit einigem Abstand die
hochsten Stapelfehlerenergien besitzen und daher zumindest theoretisch fir eine Texturierung
geeignet sind, da mit einer Neuordnung nach erfolgter Deformation ein hoher Energiegewinn
verbunden ist. Von diesen drel Metallen besitzt aber nur Nickel eine ausreichende chemische
Inertheit und einen ausreichend hohen Schmelzpunkt bzw. ausreichend geringen Dampfdruck,
um den hohen Sauerstoffpartialdriicken und den hohen Temperaturen wéahrend der YBCO-
Deposition widerstehen zu kénnen. Daher finden nur Substratbénder aus Nickel und aus Ni-
ckellegierungen Anwendung im RABITS-Verfahren. Aul3erdem zeigt Aluminium grof3e
Probleme mit der Texturierbarkeit, die in Verunreinigungen und teilweise auch im Herstel-
lungsprozess der Ausgangskorper durch Gussverfahren begriindet liegen sollen [49]. Zink hat
ein hexagonales Gitter und kann daher nicht wirfeltexturiert werden. Insofern scheidet es
nicht nur aufgrund seiner geringen thermischen Bestandigkeit as Substratmateria fur das
RABITS-Verfahren aus. Versuche, YBCO direkt auf texturierte Metallbander aufzubringen,
waren bisher wenig erfolgreich. Silber ist hier das einzige geeignete Metall, da YBCO nur
durch Silber nicht in seinen Supraleitungseigenschaften beeintréchtigt wird. Die reproduzier-
bare Herstellung einer scharfen biaxialen Textur ist jedoch bel Silber wegen der verhditnis-
malkig geringen Stapel fehlerenergie sehr schwierig [55].
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Walzprozess

Zur Herstellung einer Wurfeltextur muss zunéchst ein Zustand hoher Versetzungsdichte e-
zeugt werden. Werden Metalle mit kubisch flachenzentrierter Einheitszelle einer starken De-
formation unterzogen, so wird durch diesen Prozess Energie in Form von Kristallversetzun-
gen und Korngrenzen in das Material eingebracht. Es bilden sich sogenannte Fasern, das
heil3t, dass sich die Kristallite paralel zu einer Kristallachse anordnen. Dieser Ordnungszu-
stand wird durch das Vorhandensein bevorzugter Gleit- und Scherebenen bei der Deformation
verursacht. Insgesamt bilden sich im Allgemeinen mehrere unterschiedliche Fasern aus.
Dieser Zustand wird als Walztextur bezeichnet. Bei Nickel bildet sich unter bestimmten Be-
dingungen eine Textur vom Kupfertyp aus ({112} <111> und {123} <634> Orientierung).
Diese Bedingungen sind eine ausreichende Reinheit des Ausgangsmaterials, die Uniformitét
der Korngrofde und die regellose Anordnung der Koérner vor dem Walzprozess sowie ein
Walzprozess, bel dem der Walzdruck senkrecht auf die Substratflache wirkt und die Quer-
schnittsreduktion unterhalb von 10% pro Walzschritt liegt [49, 56, 57]. Nur wenn die Walz-
textur vom Kupfertyp scharf vorliegt, kann das Band in einem nachfolgenden Glihprozess zur
Warfeltextur rekristallisieren [58]. Wahlt man Materialien mit geringer Stapelfehlerenergie,
so wird die sich aushildende Walztextur weniger vom Walzprozess selber als vielmehr von
Verunreinigungen des Materials und von der Temperatur wahrend des Walzens bestimmt
[55].

1.3.2 Rekristallisation

Material, dessen freie Energie auf unterschiedliche Weise (plastische Deformation, Bestrah-
lung usw.) erhdht wurde, kann unter bestimmten Umsténden in einer geordneteren Form unter
Abgabe von Energie rekristallisieren. Allein die Tatsache thermodynamischer Instabilitét
reicht jedoch im Allgemeinen nicht zum spontanen Ablauf solcher Rekristallisationen aus.
Zumindest ist die Reaktionsgeschwindigkeit von Rekristallisationsprozessen bei niedrigen
Temperaturen extrem gering. Bel einem Tempern des Materials bei erhdhten Temperaturen
(for die meisten Metdle bel einigen hundert bis tausend Grad Celsius) liefert die einsetzende
Festkorperdiffusion einen Mechanismus, bel dem kristalline Defekte abgebaut werden und
das Material sich zu einem Zustand niedrigerer Energie umordnet. Die hierflr bendtigte Tem-
peratur ist stark vom verwendeten Materia abhangig. Nickelbénder von 99,94%-iger Reinheit
rekristallisieren schon bel Temperaturen oberhalb von etwa 300° bis 400°C. Verwendet man
Nickellegierungen mit Beimengungen von Chrom, Vanadium oder Wolfram, so steigt die
bendtigte Rekristallisationstemperatur auf Werte um 1000°C oder mehr [59]. Die Mechanis-
men, die zur Rekristallisation in der Wurfeltextur fuhren, werden in unterschiedlichen Mo-
dellen beschrieben. Zentraer Punkt dieser Modelle ist das Vorhandensein von (100)-orien-
tierten Keimen, die eine hohere Stabilitét als anders orientierte Kristallite besitzen und daher
Ausgangspunkt fir die Texturbildung sind. Die Rekristallisation lauft so lange unter Vergro-
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[3erung richtig orientierter Korner auf Kosten fehlorientierter Kdrner ab, bis ein Gefuge er-
reicht wird, in dem eine Verteilung von wirfeltexturierten Kornern vergleichbarer Grof3e er-
reicht wird. Nun ist keine Verbesserung der Textur mehr zu erreichen, da die Korner nur noch
unter Beibehaltung von Gréf3e und Orientierung miteinander wechselwirken [48]. Der einzige
signifikante Anteil fehlorientierter Kérner besteht in der Existenz von Zwillingskornern™, die
sich im Allgemeinen auch durch léangeres Rekristallisieren nicht beseitigen lassen, da sie sehr
stabil mit richtig orientierten Kornern verbunden sind. Bei Korngrenzen zu Zwillingskoérnern
handelt es sich um Grol3winkelkorngrenzen niedriger Energie, da sie aus einer Vertauschung
der Stapelreihenfolge im Kristallgitter resultieren™ [53]. Die Qualitét der sich nach der Re-
kristalisation einstellenden Textur ist im Fall einer abgeschlossenen Rekristallisation nur von
der Walztextur des Ausgangsmaterials abhangig. Schlecht walztexturierte Proben lassen sich
auch durch eine Optimierung des Rekristallisationsprozesses nicht zu einer guten Wurfeltex-
tur rekristallisieren.

Bei zu hohen Temperaturen und zu langen Ausheizzeiten der Rekristallisation kann es zu so-
genannten Sekundéarrekristallisationen kommen, wobel einzelne sehr grof3e Korner entstehen,
die zumeist um Winkel im Bereich von 20° bis 30° gegen die Walzrichtung verdreht sind.
Aul3erdem bilden sich viele Zwillinge [49, 60]. Daher ist die sekundéare Rekristallisation fir
die Herstellung von HTSL-Bandleitersubstraten ungeeignet und muss durch geeignete Wahl
der Rekristallisationsbedingungen vermieden werden. Ein weiterer Ansatz zur Vermeidung
der sekundéren Rekristallisation ist die Verwendung hochreinen Nickels oder die Verwen
dung von Legierungen [44].

1.3.3 Bandherstellung

In diesem Unterkapitel soll exemplarisch das Herstellungsverfahren fur Nickelb&nder des
Projektpartners |FW*? Dresden vorgestellt werden [61]. Als Ausgangsmaterial fur die Sub-
stratherstellung wird 99,9%-iges Nickel verwendet, das in einem Vakuum-Elektronenstrahl-
ofen zweimal zur Reinigung umgeschmolzen wird. Danach wird es zu Rundstdben von
32 mm Durchmesser gegossen. Es besitzt nun eine Reinheit von 99,94%. Anschlief3end wird
das Material zur Homogenisierung der Mikrostruktur bei Temperaturen zwischen 1000° und
1100°C zu Vierkantstdben von 23 x 23 mm? gewalzt. Die so erhaltenen Vierkantstébe werden
auf ein MaR von 21 x 21 mm? abgefrast. Anschlieend werden sie unter leichtem Zug auf
Bander von 80 um Dicke und 35 mm Breite ausgewalzt, wobei die Dicke bei jedem Walz-
schritt um maximal 10% verringert wird. Dies bedeutet, dass zur Fertigung eines Bands Uber

19 Ein zwilling entsteht durch die 180°-Rotation eines { 100} <001>- orientierten Kristallits um die (111)-Achse.

1 Ein zwilling in kubisch flachenzentrierten Kristallgittern ergibt sich bei einer Stapelreihenfolge von
ABCA|BA|CBAC (vergleiche Abbildung 5, Kapitel 1.5.2).

12 1ngtitut fir Werkstoffwissenschaften, Dresden
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50 Walzsschritte notwendig sind. Die Dickenreduktion liegt insgesamt bel 99,5%. Zur
Schmierung der Walzen wird Folienwalzol verwendet. Nach einem Zuschneiden der Bander
auf eine Breite von 10 mm schliefdt sich die Rekristallisation bei Temperaturen um 700°C und
Rekristallisationszeiten von 30 Minuten in Ar/H,-Atmosphéren an. Durch diese Art der Her-
stellung kdnnen bislang Bander bis zu einer maxi malen Lange von etwa 20 m hergestellt wer-
den. Die Eigenschaften der Nickelbéander vom IFW Dresden werden in Kapitel 3.1.2 vorge-
stellt.

1.4 Stabilitat von Metalloxiden

Fir eine heteroepitaktische Deposition von Pufferschichten auf Nickelbandern muss die Oxi-
dation des Substrats vermieden bzw. bereits bestehendes Nickeloxid reduziert werden, da Ni-
ckeloxid bevorzugt polykristallin oder (111)-orientiert auf dem Band aufwachst und damit die
Oberflachentextur zerstort [8]. Daher missen Depositionsbedingungen gefunden werden, un-
ter denen das Nickeloxid instabil ist. Gleichzeitig muss das ebenfalls oxidische Puffermaterial
jedoch stabil bleiben. In den folgenden Abschnitten sollen anhand von Betrachtungen der
frelen Reaktionsenthal pien V ersuchsbedingungen ermittelt werden, welche die geschilderten
Anforderungen erfullen. Die durchgefiihrten Berechnungen beschranken sich auf tabellierte
Werte der freien Reaktionsenthapien fir Massivmaterialien. Oberfldchenenthalpien und
Grenzschichteffekte bleiben unberticksichtigt. Auch der Einfluss atomarer, angeregter oder
ionisierter Gase, die bei Plasmaprozessen vorliegen kénnen, wird vernachlassigt. Zunéchst
wird das temperaturabhangige Verhalten von Oxiden unter Sauerstoffpartialdriicken betrach-
tet, gefolgt von der Ermittlung von Stabilitétsgrenzen fur Oxide in Wasserdampf / Wasser-
stoffatmosphéren. Die folgenden Unterkapitel orientieren sich teilweise an [62].

1.4.1 Stabilitdt von Oxiden in Sauerstoffatmosphéaren

Fur die Untersuchungen der Stabilitdt missen Reaktionen der Form Metall + O, = Metalloxid
untersucht werden. Anhand der freien Enthalpie G = G(T, p, n) lasst sich die Stabilitdt der
Edukte bzw. der Produkte beurteilen. Die freie Enthalpie ist eine Funktion der Temperatur T,
des Drucks p und der Molzahl n. Die Anderung der freien Enthalpie DG? bei Standardbe-

dingungen® und der Temperatur T ergibt sich aus der Differenz der freien Enthalpien der
Produkte und der Edukte bei der Temperatur T:

DGY= 4Gf- 4 & (1)

Produkte Edukte

13 Die Standardbedingungen entsprechen einem jeweiligen Partiddruck der Gase von 1013 hPa
Standardbedi ngungen werden im Folgenden durch den Index , % gekennzeichnet.
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Die Produkte sind thermodynamisch stabil und die Reaktion findet statt, wenn DG kleiner
als Null ist. Das folgende Diagramm 2 zeigt die Anderung der freien Enthalpie bei Bildung
der interessierenden Metalloxide fur Temperaturen zwischen 300 K und 1300 K und Sauer-
stoffatmosphéren von 1013 hPa. Die freien Enthalpien sind auf die Reaktion von einem Mol
molekularen Sauerstoffs (O,) mit dem jeweiligen Metall bezogen.
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f, ] —¥—CeO, —¢—210, —+—23(Y,0,)
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Temperatur in Kelvin

Diagramm2: Die freie Enthalpie ausgewahlter Oxidationsreaktionen in Abhangigkeit von
der Reaktionstemperatur [62]

Anhand von Diagramm 2 |l&sst sich erkennen, dass Reaktionen der Form
CeO, + 2Ni =2NiO+ Ce, wie sie bei der Herstellung der Pufferschichten denkbar wéren,
unter Standardbedingungen nicht auftreten konnen, da die Gesamtanderung der freilen Enthal -
pie bei dieser Reaktion grof3er als Null ist (die freie Enthalpie von Elementen unter Standard-
bedingungen ist Null). Somit ist die Herstellung oxidischer Pufferschichten auf Nickelsub-
straten ohne gleichzeitige Oxidation des Substratmetalls zumindest nicht unmaoglich. Es muss
jedoch sichergestellt sein, dass die Metallsubstrate nicht schon vor der Deposition der Puffer-
schichten oxidiert sind oder werden.

Sabilitat von Nickeloxid
Um die Stabilitét von Nickeloxid zu untersuchen, muss zunichst die Variation von DG? mit

dem Druck betrachtet werden, da die Prozessparameter der Depositionsverfahren weit jenseits
der Normalbedingungen liegen. Bei beliebigem Sauerstoffpartialdruck p(O,) lésst sich die
Anderung der freien Enthalpie firr die Bildung von Nickeloxid mit

DG, (MO,,) = DGY(MO,,) +nRT In(1/ p(0,)) 2)
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beschreiben™. Hier und im Folgenden ist der Sauerstoffpartialdruck in Einheiten von
1013 hPa (1 atm) einzusetzen. Aus dem Ausdruck (2) lasst sich der Gleichgewichtspartial-

druck peq7(O2) gewinnen, bei dem DG; (NiO) =0 ist:
. 1
DG}(NiO) =- ~RT In(1/ Pyr (O,)) (3)

Wird der Sauerstoffpartialdruck nun unter dem Wert von pe,1(O2) gehalten, so dissoziiert
Nickeloxid vollstandig. In Diagramm 3ist 1g(pe,r (O,)) fur Nickeloxid dargestellt. Die Loga-

rithmen wurden mit der Beziehung

19(Pr (02)) = 52 DGR (NIO) (39

und den in Diagramm 2 wiedergegebenen Daten fur die freie Enthal pie berechnet.

-5
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25 y),@z/m +0, instabil
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Diagramm 3; Logarithmus des Sauerstoffpartialdrucks als Funktion der Temperatur im
Gleichgewicht der Reaktion 2 NiO « 2 Ni + O,

Die Werte fur die Pufferoxide sind nicht dargestellt, da diese sehr viel niedrigere Bildungs-
enthalpien besitzen und damit wesentlich stabiler in Bezug auf Reduktion sind (siehe Dia
gramm 2). Die dunkelblaue Kurve gibt die Stabilitatsgrenze fur NiO an. Oberhalb ist das Oxid
stabil, unterhalb reduziert es zu elementarem Nickel und Sauerstoff. In typischen Hochva
kuum (HV)-Systemen liegt der Hintergrundpartialdruck des Sauerstoffs bei etwa 107 bis

1% h bezeichnet die Molzahl molekul aren Sauerstoffs, die benétigt wird, ein Mol des Metalloxids zu erzeugen.

30



10° hPa. Dieser Wert ist in Diagramm 3 durch die mit |g(Presaruck(O2)) bezeichnete horizon-
tale Linie bei 19 (peqt(02)) = —9,5 wiedergegeben. Der Hintergrundpartialdruck des Wasser-
dampfs und des Wasserstoffs, der im Folgenden noch von Bedeutung sein wird, liegt bei etwa
10° hPa bzw. 10° hPa. Aus den in Diagramm 3 dargestellten Werten l&sst sich so ablesen,
dass NiO oberhalb von ca. 1300 K dissoziiert. Daher muss also der O-Partialdruck in der
Vakuumkammer weiter abgesenkt werden, um Nickeloxid zu destabilisieren. Zur Reduktion
des O,-Partialdrucks konnen zwel unterschiedliche Maldnahmen getroffen werden. Zum einen
kann dies durch den Einlass von Wasserstoff geschehen, zum anderen bei den Verdamp-
fungsprozessen durch das Starten des Cer-Verdampfers. Die starke Reaktivitdt des Cer-
Dampfs fuhrt zu einem Absinken der Sauerstoff- und Wasserdampfpartialdriicke. Durch diese
Mal3nahmen lassen sich Werte des O-Partialdrucks im Bereich zwischen 107 und 10 hPa je
nach Reinigungszustand der Vakuumkammer erreichen. Die zweite in Diagramm 3 einge-
zeichnete Linie bel 1g(peq1(O2)) =-15 bezeichnet den experimentell ermittelten minimal
erreichbaren O,-Partialdruck. Anhand des Diagramms kann abgelesen werden, dass diese Re-
duktion in den Temperaturbereichen unterhalb von 1000 K noch nicht fir eine Destabilisie-
rung des Nickeloxids sorgt. Daher muss auch noch die Auswirkung des H,-Partialdrucks auf
die Oberflachenoxide mit ins Kalkil gezogen werden, um Bedingungen zu finden, bei denen
das Nickeloxid vollstandig reduziert wird.

Sabilitat von CeO,

Wie aus Diagramm 2 ersichtlich ist CeO, von den einzusetzenden Puffermaterialien das in-
stabilste. Darum sollen die Untersuchungen, welches der minimale Sauerstoffpartialdruck
zum Erreichen stabiler Pufferoxide ist, auf CeO, beschrénkt bleiben. CeO, kann in einem
grof3en Bereich sauerstoffdefiziente, nichtstdchiometrische Phasen ausbilden (zum Beispiel
Ce3,0s5, Ce;0y,), die zu unterschiedlichen Kristallstrukturen fiihren konnen. Die gewiinschte
kubisch flachenzentrierte Gitterstruktur des CeO, bildet sich bei Stochiometrien CeO, mit n
oberhalb von 1,72 [63]. Im nachfolgenden Diagramm 4 ist die Zusammensetzung von CeQO,
gegen den O,-Partialdruck fur verschiedene Temperaturen aufgetragen. Fir n = 2 divergieren
die Logarithmen der Partialdriicke. Die eingetragenen Werte sind aus [63] entnommen. Im
Diagramm kann abgelesen werden, dass bel Temperaturen bis 1189 K der Sauerstoffpartial-
druck p(Oy) groRer als 10% atm (10™*° hPa) sein muss, um n groRer as 1,72 zu erreichen. Die
senkrechte Linie bei n = 1,72 markiert die Stabilitdtsgrenze von kubisch flachenzentriertem

CeQ.,.
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Diagramm 4. Die Zusammensetzung von CeQ, in Abhangigkeit von Q-Partialdruck und
Temperatur [63]

Zuvor wurde der minimal erreichbare O-Partialdruck, mit etwa 102 hPa abgeschétzt. An-
hand von Diagramm 4 |&sst sich daher ablesen, dass fir alle Temperaturen unterhalb von 1189
K keine Probleme bezlglich der Stabilitét der kubisch flachenzentrierten Phase zu ewarten
sind. Deutlicher kdnnen die einschrankenden Grenzen einem p-T-Phasendiagramm entnom-
men werden. Im folgenden Diagramm 5 ist die Stabilitatskurve von CeO; 7, in Abhangigkeit
des O,-Partialdrucks und der Temperatur angegeben. Die dargestellten Werte sind aus [62]
und [63] entnommen. Oberhalb der Kurve wird das CeO, 7, in Richtung CeO, oxidiert, bleibt
aber kubisch flachenzentriert orientiert. Unterhalb der Kurve verliert es Sauerstoff und damit
seine kubisch flachenzentrierte Gitterstruktur. Die Grenzen der Stabilitét und die daraus re-
sultierende Obergrenze fur die Depositionstemperatur (bzw. Untergrenze fir den O,-Partial-
druck) konnen hier abgelesen werden. Die letzten drei Datenpunkte stammen aus einer ande-
ren Quelle [63] und fugen sich daher nicht genau in den Verlauf der anderen Daten ein.
Aufgrund der thermodynamischen Daten ist also kein Problem mit einem nicht-kubisch fl&
chenzentrierten Wachstum von sauerstoffdefizientem CeO,., zu erwarten, da die daflir not-
wendigen Sauerstoffpartialdriicke in allen interessierenden Temperaturbereichen weit Uber-
troffen werden.
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Diagramm5: Sabilitat des CeO, 7, in Abhangigkeit von Temperatur und G-Druck (nach
[62], [63])

1.4.2 Stabilitdt von Oxiden in Wasserdampf / Wasserstoffatmosphéren

Sabilitat von Nickeloxid

In diesem Abschnitt sind Reduktionsreaktionen geméald Metalloxid + H, = Metall + H,O von
Interesse. Fir die Reduktionsreaktion NiO + H, = H,O + Ni ergibt sich die Anderung der
freien Enthalpie unter Standarddruck zu:

DG; = DG (H,0) - DG{(NiO) (4)
Bei Nichtstandarddruck erweitert sich der Ausdruck zu:
DG; = DG} (H,0) - DG{(NiO) + RT In(p(H,0)/ p(H,)) (5)

Das Gleichgewicht dieser Reaktion wird nur bei einem Partialdruckverhdtnis von Wasser-
dampf zu Wasserstoff erreicht, das durch

1

m(DG?(NiO)- DG? (H,0)) (6)

l9(p(H,0) /(p(H,)) =
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gegeben ist. Die dekadischen Logarithmen der Partialdruckverhdltnisse im Gleichgewicht
sind in Diagramm 6 fur NiO dargestellt. Berechnungsgrundlage ist Formel (6), in die die
Werte der freien Enthal pien aus Diagramm 2 eingesetzt wurden.
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Diagramm 6: Logarithmus der Verhaltnisse der Partialdriicke von Wasserdampf und Was-
serstoff als Funktion der Temperatur im Gleichgewicht der Reaktion Ni + H,O « NiO + H,

Oberhab der blauen Kurve ist NiO wiederum stabil, unterhalb instabil. Das Verhéltnis der
Restgaspartialdriicke von Wasserdampf und Wasserstoff ist fir ein typisches HV-System als
horizontale Linie in das Diagramm eingezeichnet. Aus dem Diagramm l&sst sich erkennen,
dass Nickeloxid unter den vorausgesetzten Bedingungen noch knapp von der Stabilitétsgrenze
entfernt ist. Eine Erhohung des H,-Partialdrucks um zwei Grofenordnungen wirde eine De-
stabilisierung des Nickeloxids erwarten lassen. Die experimentellen Befunde, die im Rahmen
dieser Arbeit erzielt wurden, zeigten, dass zur Reduktion der Oberflachenoxide ein héherer
H,-Partialdruck im Bereich oberhalb von 102 hPa erforderlich ist (vgl. Kapitel 3.2.1). Damit
liegt der Logarithmus des fur eine Reduktion notwendigen Partiadruckverhdtnisses von
Wasserdampf und Wasserstoff bei einem Wert von etwa —3. Dieser experimentell ermittelte,
im Vergleich zur theoretischen Erwartung stark erniedrigte Wert des Logarithmus der Partial-
druckverhdltnisse ist wahrscheinlich auf den noch verhéltnisméllig hohen Sauerstoffpartial-
druck in der Vakuumkammer zurtickzufiihren, in dem Nickeloxid bel den verwendeten Tem-
peraturen noch stabil ist. Die genaue Wechselwirkung von Nickeloxid, Wasserstoff- und
Sauerstoffpartialdruck, insbesondere unter Berlicksichtigung der Reaktionskinetiken, entzieht
sich alerdings einer exakten theoretischen Beschreibung [64]. Eine Neubildung von Nickel-
oxid bei einmal reduzierten Substraten konnte nicht beobachtet werden, wenn die theoretisch
bestimmten Stabilitétsgrenzen von Ig(p(H.O)/p(H,)) kleiner als Zwei eingehalten wurden.



Sabilitat von CeO,

Reaktionen der Form CeO, + 2H, = Ce + 2 H,0 sind in den Temperatur und Partialdruckbe-
reichen, die wahrend einer Deposition vorliegen kdnnen, thermodynamisch ausgeschlossen,
da die Anderung der freien Enthalpie positiv ware. Damit liegt eine endotherme Reaktion vor,
die nicht spontan ablauft. Fur die Klarung der Frage nach der Stabilitét von CeO, ist damit
nur die Variation der Stéchiometrie mit dem Sauerstoffpartialdruck von Belang, wie sie im
vorangegangenen Abschnitt bereits durchgefiihrt wurde.

Als Ergebnis der Uberlegungen ist festzuhalten, dass Nickeloxid durch Wasserstoffeinlass in
die Vakuumkammer bei Substrattemperaturen um 700°C reduziert werden kann. Findet eine
nachfolgende CeO,-Deposition in Wasserdampf / Wasserstoffatmosphére statt, so ist eine
erneute Oxidation des Nickels ausgeschlossen. Diese Vorgehensweise stellt kein Problem
hinsichtlich einer Realisierung — auch kontinuierlicher Prozesse — dar. Damit ist eine notwen-
dige Voraussetzung fur die heteroepitaktische Pufferdeposition auf Nickelsubstraten geschaf-
fen.

1.5 Schichtwachstumsmechanismen

In diesem Unterkapitel soll ein einfaches Modell der Mechanismen des Schichtwachstums
vorgestellt werden, das eine Beurteilung der Einfllsse verschiedener Parameter wie Substrat-
temperatur, Auftreffrate und Adsorptionsenergie auf das Schichtwachstum erlaubt. Das
Wachstum von Schichten auf einem Substrat wird in der Literatur im Allgemeinen in zwel
unterschiedliche Phasen unterteilt: die Keimbildung und das Schichtwachstum. Beide sollen
im Folgenden kurz beschrieben werden. Dabei beschrankt sich die Darstellung auf eine kurze
Beschreibung der mafigeblichen Effekte, da die zu Grunde liegenden Modelle stark vereinfa-
chend und fur die Auffindung geeigneter Wachstumsparameter in realen Prozessen nur ke
dingt hilfreich sind. Fur eine vollsténdige Beschreibung wird auf die Literatur verwiesen [65,
66].

1.5.1 Keimbildung

Die Keimbildung ist der Prozess, bei dem sich erste Nukleationszentren aus den Adatomen
bzw. Molekilen bilden, die aus einer Gasphase auf dem Substrat auftreffen. Die Keimbildung
wird von verschiedenen Prozessen bestimmt. Da ist zunachst einmal das Auftreffen von Ato-
men oder Molekulen aus einer Dampfphase auf dem Substrat mit einer bestimmten Auftreff-
rate R,. Gleichzeitig verdampfen in Abhangigkeit von Substrattemperatur und Anlagerungs-
energie auch wieder Tellchen nach einer mittleren Verwellzeit t; vom Substrat. Die
Abdampfrate wird mit Ry bezeichnet. Das Verhdtnis von R, zu Ry wird als Uberséttigung z
bezeichnet. Quantitativ |asst sich die mittlere Verweilzeit durch
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bestimmen. Hierbei ist n die atomare Schwingungsfrequenz, die im Bereich von
10" - 10%? Hz liegt [65], E, die Adsorptionsenergie, die as konstant tiber die Substratfléche
angenommen wird, k die Boltzmannkonstante und T die Substrattemperatur. Die Verweilzeit
steigt also mit wachsenden Absorptionsenergien und sinkender Substrattemperatur. Wahrend
der Verwellzeit diffundieren die Adatome Uber die Substratoberflache. Der zur Beschreibung
des Diffusionsprozesses wichtige Parameter ist der Diffusionskoeffizient Ds. Dieser 18sst sich
mit

& E, o
Dg za’nex 2
0 pg kTg (2

angeben, wobei ay den Abstand der freien Substratpldtze mit der Energie E, und Ey die Akti-
vierungsenergie der Oberflachendiffusion bezeichnet. Diese Aktivierungsenergie ist zum &-
nen von den Materialien des Substrats und der auftreffenden Teilchen abhangig, zum anderen
von der kristallinen Orientierung und in etwas weniger mikroskopischen Mal3stdben von der
Rauheit der Substratoberflache™. Die einzigen Parameter, die in Experimenten variiert wer-
den konnen, sind im Allgemeinen die Oberflachenbeschaffenheit und die Substrattemperatur.
Durch geringe Rauheit und hohe Substrattemperaturen wird die Beweglichkeit der auftreffen-
den Tellchen auf der Substratoberflache verbessert. Innerhalb der Verweilzeit ts legen die
Teichen im Mittel die Strecke | zuriick, die als mittlere Diffusionslénge bezeichnet wird:

I —«/_aoexpg 21-<E

: 3
%]

Hier lasst sich noch einmal explizit der Einfluss einer geringen Anregungsenergie fur die Dif-
fusion und die Auswirkung einer hohen Substrattemperatur fir eine grof3e Diffusionslange
erkennen, da die Temperatur im Nenner und die Anregungsenergie mit negativem Vorzeichen
im Zéhler des Arguments der Exponentialfunktion steht. Unter der Annahme, dass sich die
auftreffenden Tellchen wie ein ideales Gas verhalten, lasst sich aus der Bolzmann-Verteillung
mit der Teilchenmasse mund dem Partialdruck p der Teilchen die Auftreffrate R bestimmen:

/ 1
R= —— 4
2pkap @

> Der letztgenannte Punkt trifft nur zu, wenn die mikroskopische Oberflachenrauheit im Bereich der
Grolenordnung der Gitterparameter des Substratmaterials liegt.
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Multipliziert man diesen Ausdruck mit der mittleren Verweildauer auf der Substratoberfléche,
so ergibt sich folgender Ausdruck fir die Dichte der adsorbierten Teilchen N:

’ 1 p &xE, 0
N= |——— " eX a - 5
2p mkT n, pngE ®)

Diese Abhangigkeit der adsorbierten Teilchendichte von Adsorptionsenergie, Temperatur und
Partialdruck deckt sich mit der Erwartung aus der anschaulichen Vorstellung. Die adsorbierte
Tellchendichte steigt mit wachsendem Partialdruck, wachsender Adsorbtionsenergie und sin-
kender Temperatur. Bisher wurde nur die Bewegung einzelner Teilchen auf einer Substrat-
oberflache in Betracht gezogen. Die Wechselwirkung der adsorbierten Teilchen spielt aber
eine wichtige Rolle fur die Bildung einer texturierten Schicht. Neben dem Wiederabdampfen
der Tellchen kommt es zu einer Kondensation. Die einfallenden Tellchen formieren sich auf
der Substratoberflache in Clustern. Diese Cluster wachsen oder zerfalen, neue entstehen und
schliefdlich wachsen sie zu einer kontinuierlichen Schicht zusammen, die sich danach weiter

verdickt. Von einem Cluster spricht man, wenn zwei oder mehr Atome sich aneinander bin-
den. Cluster, die aus nur wenigen Atomen oder Molekulen bestehen, sind nicht stabil. Erst ab
einer kritischen Grof3e, die durch den kritischen Radius rc des Clusters beschrieben wird, ist
der Zerfal des Clusters unwahrscheinlicher als ein weiteres Wachstum. Solche Cluster bilden
die eigentlichen Wachstumskeime. Der kritische Radius |8sst sich aus

g
r. = a 6
¢ =T % (6)

berechnen. Dabei bezeichnet g die freie Bildungsenergie des Clusters. Bei einigen Wachs-
tumsprozessen ist die Phase der Keimbildung nach dem Zusammenwachsen der Cluster abge-
schlossen und die Phase des Schichtwachstums beginnt, die eine weitere Verdickung der de-
ponierten Schicht bedeutet. Bei anderen Prozessen, wenn zum Beispiel auch auf einer schon
bestehenden Schicht der Adatome sich erst Nukleationszentren fur ein weiteres Schicht-
wachstum bilden missen, bleibt die Keimbildung ein entscheidender und auch ratenlimitie-
render Prozess der Schichtabscheidung. Durch die Keimbildung wird die Orientierung der
aufwachsenden Schicht noch nicht zwangslaufig bestimmt, da auch grofere Kristallite sich
auf der Substratoberfléche noch ausreichend bewegen und umorientieren kdnnen.

1.5.2 Schichtwachstum

Fir das Schichtwachstum spielt neben den bereits genannten Energien der Adsorption E, und
der Anregungsenergie der Diffusion E4 die Anlagerungsenergie an einen Cluster E; ene
wichtige Rolle. E. erweitert somit den Parametersatz E,, Eg, Rund T zur Beeinflussung des
Wachstumsverhaltens um eine weiter Grof3e. Es konnen nun folgende Félle auftreten:
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1. RIN’Ds® 1
Dieser Fall ist fur sehr hohe Raten, niedrige Temperaturen und/oder niedrige Diffusions-
koeffizienten gegeben. Die Teilchen haben dann eine geringe Mobilitét auf der Oberflache
und es treffen standig neue Teilchen auf, bevor es zu einer Anordnung der bereits konden-
sierten Teilchen kommt. Die Teilchen verbleiben an ihrem Auftreffort und werden von
neu auftreffenden Teilchen bedeckt. In diesem Fall wird sich ein amorphes Wachstum
einstellen.
2. RINy’Dg<<1
Dieser Fall ist fur niedrige Raten, hohe Temperaturen und/oder hohe Diffusionskoeffi-
Zienten gegeben. Die Tellchen haben dann eine hohe Mobilitét auf der Oberflache und es
kommt zu einer Anordnung der bereits kondensierten Teilchen, bevor sie von neu auftref-
fenden Tellchen bedeckt werden. Es kann nun in Abhangigkeit der Energieverhdtnisse
zwischen E, und E.. zu unterschiedlichen Wachstumsformen kommen.
a) E;3 E.. Indiesem Fal ist eine Anlagerung eines neu eintreffenden Tellchens am
Rand eines Wachstumskeims energetisch gunstiger as das Ansiedeln auf der
Oberflache des Wachstumskeims. Es kommt zu einem vorwiegend zweidimensio-
nalen Wachstum der Schicht auf der Substratoberflache. Man spricht auch von ei-
nem Lagenwachstum. Es stellt sich fir den Fall passender Kristallgitterkonstanten
heteroepitaktisches Wachstum ein.
b) E,<E. Indiesem Fall ist eine Anlagerung eines neu eintreffenden Teilchens auf
der Oberflache eines Wachstumskeims energetisch gunstiger als das Ansiedeln am
Rand eines Wachstumskeims. Ein vorwiegend dreidimensionalen Wachstum der
Schicht auf der Substratoberflache ist die Folge. Man spricht von einem Insel-
wachstum. Bel niedrigen Wachstumstemperaturen kann es bei passenden Gitter-
konstanten zu einem heteroepitaktischen Wachstum der Pufferschichten kommen.
Sind die Wachstumstemperaturen zu hoch, was mit einer hohen Mobilitdt der
Wachstumskeime korreliert ist, und existiert neben der heteroepitaktischen Orien
tierung eine energetisch gunstigere Form des Schichtwachstums, so kann es zu -
nem texturierten aber nicht heteroepitaktischen Wachstum der Schicht kommen.
Dieser letzte Fall soll noch etwas detaillierter diskutiert werden. Hierfir ist die Betrachtung
des eigentlichen Kristallaufbaus wichtig. Zur Herstellung von HTSL-Bandleitern besteht die
Anforderung darin, (100)-orientierte Pufferschichten auf (100)-orientiertem Nickel abzu-
scheiden. Die Puffermaterialien sind CeO, und Y SZ, die beide kubisch flachenzentrierte Git-
ter und damit die sogenannte CaF,-Struktur besitzen. Die Einheitszelle einer solchen Struktur
istin Abbildung 4 dargestellt. Die blaugriin geférbten Atome bezeichnen in der Abbildung die
Position der jeweiligen Metalle (Ce bzw. Zr), die hellgriinen bezeichnen die Orte der Sauer-
stoffatome. Jedes Metallatom hat somit in seiner direkten Nachbarschaft acht Sauerstoff-
atome, die jewells vier Metallatome in direkter Nachbarschaft besitzen, sodass es zur CeO;-
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bzw. ZrO,-Stochiometrie kommt (der Einfluss der Y,0Os; Stabilisierung sei hier auf3er Acht
gelassen).

Abbildung 4: Einheitszelle der kubisch flachenzentrierten Puffermaterialien CeO, und YSZ.

Es existieren nun unterschiedliche Moglichkeiten der Anordnung von Metall- und Sauer-
stofflagen wahrend des Wachstums, wie anhand von Abbildung 5 verdeutlicht werden soll.
Hierfur wird zunéchst eine Schicht von Metallatomen betrachtet™®, deren Mittelpunkte mit A
gekennzeichnet sind. Eine zweite Schicht bestehend aus Sauerstoffatomen wird nun Uber die
mit B gekennzeichneten Punkte positioniert. Fir eine dritte Schicht von Metallatomen gibt es
dann zwei nicht gleichwertige M&glichkeiten der Positionierung. Sie kann entweder Uber die
mit A oder Uber die mit C bezeichneten Punkte positioniert werden. Bel einer ABCABC...-
Schichtfolge ergibt sich eine kubisch flachenzentrierte Schicht in (100)-Orientierung (val.
Abbildung 4) [67].

Abbildung 5: Skizze zur Veranschaulichung verschiedener Wachstumsmdglichkeiten von
Ubereinander liegenden Kugel schichten (Erklérung siehe Text)

16 Genauso kann auch zuerst eine Oxidschicht betrachtet werden.
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Bel einer ABABAB...-Schichtfolge spricht man von der hexagonal dichtesten Kugel packung.
Sie entspricht der (111)-Orientierung des kubisch flachenzentrierten Materials. Diese beiden
Wachstumsformen besitzen nun durch unterschiedliche Positionierung zu den Ubernéchsten
Atomen im Kristal unterschiedliche Bildungsenergie [68]. Die unterschiedliche Bildungs-
energie (100)- und (111)-orientierter Schichten fuhrt zu dem spéter beschriebenen Effekt der
Anderung eines (100)-orientierten Wachstums zu einem (111)-orientierten Wachstum mit
steigender Depositionstemperatur (vgl. Kapitel 3.2.3).
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Kapitel 2
Depositionsverfahren und Analysemethoden

In diesem Kapitel werden die in den Experimenten angewandten physikalischen Verfahren
und Methoden vorgestellt. Dies sind zunéchst verschiedene Depositionsverfahren zur Dinn-
schichtabscheidung (die Evaporationsverfahren thermische Evaporation und Elekironenstrahl-
Evaporation sowie die Kathodenzerstaubungsverfahren DC-Sputtern und HF-Sputtern), die
ale zur Klasse der sogenannten PV DY-Prozesse gehtren. Im Anschluss an die Beschreibung
der verwendeten Apparaturen werden die wichtigsten Verfahren beschrieben, die zur Cha-
rakterisierung der hergestellten Schichten eingesetzt wurden. Dies sind réntgenografische
Methoden zur Messung der kristallinen Orientierung der Schichten und mikroskopische Un-
tersuchungen mittels Elektronenmikroskopie und differenzieller Interferenzkontrastmikrosko-
pie, ein spezielles optisches Mikroskopierverfahren zur Beurteilung der Oberflachenmorpho-
logie. Das Kapitel schlief mit der Beschreibung des Messverfahrens zur induktiven
Charakterisierung der Supral eitungseigenschaften der abgeschiedenen HT SL-Schichten.

2.1 Evaporation

Die Evaporation ist eines der physikalischen Standardverfahren zur Herstellung von Dunn-
schichten. Das Verfahren basiert auf der Uberfiihrung von Materialien in ihre Dampfphase.
Diese Dampfe breiten sich in der Depositionskammer aus, die zum Zweck einer ungestorten
Teilchenausbreitung bis zum Erreichen eines Hochvakuums evakuiert werden muss (maximal
erlaubter Druck ~5-10%hPa, was einer mittleren freien Wegldnge von etwa 50 cm ent-
spricht). Im Ausbreitungsweg der Dampfe werden nun die Substrate platziert, auf denen es zu
einer Kondensation der Verdampfungsmaterialien kommt. Bei der Evaporation gibt es im
Wesentlichen drei Parameter, von denen die Eigenschaften der aufwachsenden Schichten be-
einflusst werden. Dies sind die Substrattemperatur, die zumeist aktiv Uber einen Substrathei-
zer eingestellt wird, die Beschichtungsrate, welche die Wachstumsdynamik beeinflusst, und
die Prozessgaszusammensetzung sowie der Prozessgasdruck, die besonders bei Prozessen, in
denen das aufgedampfte Material mit einem Prozessgas reagieren soll, eine grof3e Rolle spie-
len. Die Uberfilhrung der Verdampfungsmaterialien in die Dampfphase kann durch verschie-

" pvD = physical vapor deposition
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dene Prozesse erfolgen. Am weitesten verbreitet ist die thermische Evaporation, fir die
hochtemperaturfeste Metallschiffchen (zum Beispiel Wolfram, Tantal oder Molybdén) mit
dem Verdampfungsgut beflllt und durch Stromdurchfluss auf Temperaturen gebracht werden,
bei denen der Dampfdruck des Verdampfungsmaterials Werte von etwa 10 hPa iiberschrei-
tet. Das Verfahren der thermischen Evaporation wird vor alen Dingen fur die Verdampfung
von Metallen und fliichtigen Oxiden eingesetzt, da die erreichbaren Maximaltemperaturen der
Verdampfungsschiffchen auf Werte unterhalb von 2000°C begrenzt sind. Eine andere Art der
Heizung wird bel der Elektronenstrahl-Evaporation angewandt, wo dem Verdampfungsgut
durch Elektronenbeschuss Energie zugefihrt wird. Dieses Verfahren bietet sich vor allem fir
Materialien an, deren Verdampfungstemperaturen oberhalb von etwa 2000°C liegen, oder
wenn grof3e Materialmengen mit hohen Raten verdampft werden sollen.

2.1.1 Neuentwicklung einer Evaporationsapparatur zur Pufferdeposition

Im Rahmen dieser Arbeit wurde eine neue Evaporationsapparatur aufgebaut und in Betrieb
genommen. Die einzelnen Komponenten der Apparatur sollen — nach Funktionsgruppen ge-
ordnet — in den folgenden Abschnitten vorgestellt werde. Eine Fotografie der Apparatur ist in
Abbildung 6 wiedergeben.

H,O-Einlass

Steuerung TMP

5 spektrometer
Steuerung ESV ‘ -

Cal Lineartrieb f.
Prozessregler therm. Verd.
Druckmesser

Gaseinlass

Steuerung _
therm. Verd.

Abbildung 6: Fotografie der neu aufgebauten Depositionsapparatur und der Versorgungs-
elektronik (aufgenommen wahrend der Durchfiihrung einer Pufferdeposition)

Die Abbildung zeigt den Hochvakuumrezipienten sowie die Versorgungselektronik wahrend
der Durchfiihrung einer Schichtdeposition mit dem Elektronenstrahlverdampfer. Im Versor-
gungsrack sind von oben nach unten folgende Geréte installiert: die Steuerung der Turbormo-
lekularpumpe (TMP), darunter die Steuerung des Elektronenstrahlverdampfers (ESV), beste-
hend aus Schichtdickenmessgerét, Leistungsregelung und Hochspannungsguelle. Im darauf
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folgenden Einschub sind der Prozessregler fir die Heizersteuerung und ein Druckmessgerét
(Pirani- und Penning-Messrohre) untergebracht. Es folgen zwei weitere Schichtdickenmess-
und Regelgerdte fur thermische Verdampfer. Nicht mehr in der Abbildung sichtbar ist die
Leistungselektrik, Uber welche die einzelnen Funktionsgruppen der Apparatur geschaltet wer-
den konnen. Die Vakuumkammer ist im rechten Teil der Abbildung zu sehen. Der Rezipient
wurde mit einer Hohe von 734 mm und einem Innendurchmesser von 500 mm vergleichs-
weise grold ausgelegt, um eine flexible Einsetzbarkeit zu gewahrleisten. Die fir den Prozess
wichtigen Anbauteile sind der Wasserdampfeinlass durch ein Dosierventil auf der linken
Seite, der Messkopf des Massenspektrometers, der Lineartrieb, um den thermischen Ver-
dampfer Uber dem Elektronenstrahlverdampfer positionieren zu kénnen, und der Gaseinlass
durch ein Feindosierventil.

Der Aufbau des Rezipienten ist in der nachfolgenden Abbildung 7 in einer Seitenansicht ski z-
zZiert.
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—/{“l“ | ﬂﬁf@\ Elektronenstrahl -
= ! I verdampfer
Bodenflansch

Abbildung 7: Skizze der Seitenansicht des Evaporationsrezipienten mit Substratheizer und
Verdampfern

Aus der Abbildung kann die Anordnung der beiden Verdampfer und des Heizers ersehen
werden. Der Heizer ist um 90° gedreht eingezeichnet. Die grof3eren, nicht ndher bezeichneten
Flansche auf Hohe des Heizers sind Sichtfenster. Die kleineren Flansche im unteren Bereich
dienen u.a. der Druckmessung, dem Gaseinlass und der Analyse der Gaszusammensetzung
mit dem Massenspektrometer. Einige Versorgungsflansche sind aus Griinden der Ubersicht-
lichkeit nicht eingezeichnet. Die einzelnen Komponenten der Anlage werden im Folgenden
genauer beschrieben.
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Vakuumtechnik

Das Vakuumsystem dieser Apparatur setzt sich aus einer Drehschieberpumpe und einer Tur-
bomolekularpumpe mit hoher Saugleistung zusammen. Der Rezipientenenddruck der Appa
ratur liegt mit dieser Pumpenkonfiguration bei etwa 5-10” hPa. Uber zwei Dosierventile kén-
nen verschiedene Prozessgase (Ar/H,, H,O-Dampf, O,) in die Kammer eingelassen werden.
Der Gasdruck im Rezipienten wird im Bereich von 10° — 10 hPa mit einem Pirani-Warme-
leitvakuummeter und bei Driicken unterhalb von 10 hPa mit einem Penning-lonisationsva-
kuummeter gemessen und angezeigt. Die Zusammensetzung und der Druck der Atmosphére
im Rezipienten kann unterhalb von 5-10* hPa durch ein Quadrupol-Massenspektrometer ge-
messen und angezeigt werden. Anhand dieser Messungen wird die Gaszusammensetzung
waéhrend der Depositionsprozesse manuell Gber Dosierventile geregelt.

Substratheizung
Zur Beheizung der Substrate wurde ein Strahlungsheizer entwickelt und in den Rezipienten
eingebaut. Abbildung 8 zeigt ein Foto dieses Heizertyps.

Abbildung 8: Fotografie des neuentwickelten Linearheizers und der Substrathalterung, die
seitlich in das Heizerinnere eingefuhrt werden kann

Die Anforderung an den Heizer ist, eine homogene Beheizung linearer Substrate auf Tempe-
raturen bis zu 1000°C auch in oxidierenden Atmosphéren zu gewéhrleisten. Die rohrenfor-
mige Heizzone hat eine Lange von 20 cm und wird von einem 10-stufigen Hitzeschildsystem
zur Minimierung von Abstrahlungsverlusten umgeben. Die Beheizung erfolgt Uber Heizdrahte
der Firma Thermocoax, wodurch die Erreichbarkeit einer Maximaltemperatur von ca. 1000°C
gewdhrleistet ist. Die Temperatur im Heizerinneren wird durch ein NiCr/Ni-Thermoelement
gemessen und Uber einen Eurotherm-Prozessregler und einen Thyristor-Lestungssteller au-
tomatisch geregelt. In das Hitzeschildsystem ist eine Offnung von 10x 1 cm? eingefrast,
durch die der Dampf des evaporierten Materials auf das im Helzerinneren in einem Halter
befindliche Substrat gelangen kann. Der Heizer wurde vollstandig aus Inconel 600 gefertigt,



um einer Korrosion in oxidierenden Atmosphéren vorzubeugen. Durch die Positionierung des
Heizers in der Kammer kann der Verdampfer-Substrat-Abstand eingestellt werden. Dieser lag
in den meisten Experimenten bei 30 bis 40 cm.

Thermischer Verdampfer

Zum Aufbau des thermischen Verdampfers (siehe Abbildung 9) wurden zwei durch Wasser-
durchfluss gekihlte Kupferbacken an einer Lineardurchfihrung befestigt. Zwischen diesen
Backen wird ein Verdampferschiffchen aus Wolfram eingesetzt. Zur mechanischen Stabilisie-
rung sind die Kupferbacken durch zwei isolierende Alsint-Rohre miteinander verbunden.

Verdampferschiffchen

Stromzufiihrung

Abbildung 9:  Fotografie des verschiebbar montierten thermischen Verdampfers

Zur Evaporation werden durch wassergekuhlte Stromzufiihrungen Stréme von bis zu 500 A
bei 5V Maximalspannung in den Vakuumrezipienten geleitet und tber flexible, geflochtene
Kupferlitzen von etwa 150 mm? Querschnittsflache den Schiffchenhalterungen zugefiihrt. Bei
einem Stromdurchfluss von etwa 250 A erreicht das Wolframschiffchen eine Temperatur im
Bereich von 1600°C, wie sie zum Beispiel bel der Verdampfung von Cer mit einer Rate der
GroRenordnung 1 A/s in einer Entfernung von 30 cm vom Schiffchen benétigt wird. Der be-
notigte Verdampferstrom wird Uber eine Thyristorsteller-Ringkerntrafo-Kombination mit ei-
ner Maximalleistung von 2,5 kW bereitgestellt. Der Materialverbrauch des zu verdampfenden
Stoffs liegt — abhangig von der zu erzielenden Gesamtschichtdicke — in der GrofRenordnung
von etwa 0,2 g pro Deposition.

Um das Bedampfen ungewollter Bereiche (wie zum Beispiel der Turbomolekularpumpendff-
nung) zu vermeiden, sind Abschirmbleche an den Kupferbacken angebracht, die bestimmte
Raumwinkel berei che abschatten und damit vor einer Deposition schiitzen.
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Elektronenstrahl Verdampfer

Beim Elektronenstrahl-Verdampfer (siehe Abbildung 10) wird das zu verdampfende Material
durch Elektronenbeschuss geheizt. Hierflr werden Elektronen bei einer Spannung von bis zu
10 kV aus einem gluhenden Wolframfilament emittiert und durch Magnetfelder auf das Ver-
dampfungsgut fokussiert.

Ablenkstrom- und
K dhlwasser-
versorgung

Verdampfungsgut Elektronenbahn

Filament zur
Elektronenemission

Hochspannungs-
versorgung

Abbildung 10: Fotografie des Elektronenstrahlverdampfers vor der ersten Inbetriebnahme

Das Verdampfungsmaterial befindet sich in einem Graphittiegel, der in einen wassergekihten
Kupferblock eingelassen ist. Die Wasserkiihlung ist notwendig, um eine Uberhitzung des
Verdampfers und eine damit verbundene Schadigung des Ablenk- oder Emissionssystems zu
vermeiden. Zur gleichmaliigen Beheizung des Verdampfungsguts kann der Auftreffpunkt des
Elektronenstrahls durch Ablenkmagnete lber die gesamte Oberflache verfahren werden. Der
im Rahmen dieser Arbeit verwendete Elektronenstrahlverdampfer wurde kommerziell von der
Firma Ferrofluidics GmbH erworben. Er besitzt ein sehr grofes Tiegelvolumen von 63 cn’,
wodurch dieser Verdampfertyp auch fir die kontinuierliche Beschichtung langer Bander ge-
eignet ist, bei der grol3e Mengen an Depositionsmaterial erforderlich sind. Der Elektronen-
strahlverdampfer besitzt eine Maximalleistung von 3 kW. Dies ist auf die erforderlichen Ra-
ten im Bereich von 0,1 -1 nm/s angepasst. Die beim Auftreffen der Elektronen auf dem
Verdampfungsgut entstehende Rontgenstrahlung wird aufgrund ihrer niedrigen Energie durch
die Rezipientenwande und Schaugldser in ausreichendem Mal3e abgeschirmt. Dies wurde
durch Messungen explizit verifiziert.
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Schichtdickenmessung und Regelung

Zur Messung und Regelung der Beschichtungsrate kommen Depositionssteuerungen der Fir-
men Leybold Inficon beim thermischen Verdampfer und Ferrofluidics GmbH beim Elektro-
nenstrahlverdampfer zum Einsatz. Beide Regelgeréte bedienen sich eines einzigen Schwing-
guarzes, der in unmittelbarer Nahe zum Heizer und damit auch nahe am zu beschichtenden
Substrat angebracht ist. Zur Messung der Schichtdicke wird die Anderung der Resonanzfre-
guenz des Quarzes (ca. 6 MHz bal neuen, noch unbeschichteten Quarzen) gemessen, woraus
unter Einbeziehung der Dichte des aufgedampften Materias eine Beschichtungsrate errechnet
werden kann. Diese wird Uber Regelalgorithmen in eine Steuerspannung umgewandelt und
kann direkt in die Steuerung des ESV bzw. in den Thyristorsteller des thermischen Verdamp-
fers eingespeist werden. Die Depositionssteuerungen sind dafir ausgelegt, autonom Pro-
gramme zu fahren, die Aufwarmrampen, Einregelvorgange, die eigentliche Deposition und
eventuelle Abkiihl phasen beinhal ten.

2.2 Kathodenzerstdubungsverfahren

Kathodenzerstaubungsverfahren werden schon seit einigen Jahren erfolgreich an der BUGH
Wuppertal eingesetzt [69, 70, 71]. Bisher wurde vor allen Dingen das DC-Sputtern (Gleich-
spannungskathodenzerstaubung) zur Herstellung von YBCO-Schichten auf einkristallinen
Substraten angewendet. Aber auch mit dem HF-Sputtern (Hochfrequenzkathodenzerstaubung)
von oxidischen Pufferschichten wurden erste Erfahrungen gesammelt, weshalb auch dieses
Verfahren zur Herstellung von Pufferschichten erprobt werden sollte. Bei der Kathodenzer-
stéubung wird an ein polykristallines Target aus dem abzuscheidenden Material — je nach
Leitfahigkeit des Materials — eine Gleich- oder hochfrequente Wechsel spannung angelegt. In
die Vakuumkammer wird ein Prozessgas bis zu einem Druck im Bereich zwischen 10° und
10" hPa eingelassen. Durch das Anlegen einer negativen Spannung ziindet eine Gasentladung,
ein sogenanntes Plasma, im Bereich zwischen Target und Substrat. Positive lonen aus dem
Plama beginnen das Target zu zerstduben und das atomisierte, teilweise hochenergetische
Targetmaterial wird auf dem Weg durch das Plasma druck- und wegléngenabhangig thermali-
siert und scheidet sich auf dem Substrat ab. Auch das Substrat wird durch negativ geladene
lonen beschossen — das sogenannte Resputtern —, was zumeist einen unerwinschten Nebenef-
fekt darstellt und den Aufbau fehlerfreier Kristallgitter stéren kann. Das Resputtern kann
durch eine Thermalisierung der lonen Uber eine Prozessdruckerhthung und/oder eine Vergro-
Rerung des Target-Substrat-Abstands oder durch eine Veranderung der Substrat-Anordnung
zum Plasma (zum Beispiel durch eine Anordnung parallel zur loneneinfallsrichtung, soge-
nanntes Off-axis-Sputtern) vermieden werden. Dies fuhrt aber auch zu einer signifikanten
Reduktion der Beschichtungsrate. Bei der richtigen Parameterwahl — insbesondere bei einer
geniigend hohen Substrattemperatur und Unterdriickung des Resputterns — kommt es zu einer
guasieinkristallinen Schichtabscheidung auf dem Substrat.
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Die Kathodenzerstaubungsverfahren bieten im Gegensatz zu den Evaporationsverfahren den
Vorteil, apparativ weniger aufwandig zu sein, da geringere Vakuumanforderungen bestehen
und keine Beschichtungsratenmessung und -regelung notwendig ist. Eine typische, eher re-
gativ zu bewertende Eigenschaft aller Kathodenzerstaubungsverfahren ist die Verkettung aller
Beschichtungsparameter. Die das Schichtwachstum beeinflussenden Parameter bei Kathoden-
zerstaubungsverfahren sind der Prozessdruck und die Prozessgaszusammensetzung, die Sput-
terleistung, der Target-Substrat-Abstand sowie die geometrische Anordnung und die Sub-
strattemperatur. Die Verkettung der Beschichtungsparameter resultiert aus der starken
Wechsalwirkung des Plasmas mit dem Target, dem zerstaubtem Targetmaterial und dem Sub-
stret.

Das wahrscheinlich grofdte prozessbedingte Problem stellt die Messung der Substrattempera-
tur bel den Sputterverfahren dar. Die Sputterverfahren bedirfen als Plasmaverfahren der
Verwendung eines offenen Heizersystems, da sonst die Homogenitéat des Plasmabrands durch
die N&he des Heizers gestort wird. Der zur Anwendung kommende Strahlungsheizer verflgt
Uber eine Halterung fur bis zu 5 cm lange Bandstiicke, die auf einer Flache von 4,0 x 0,8 cn?
beschichtet werden. Die Heizung erfolgt Uber die Warmeabstrahlung einer Si/SIC-Méaander-
struktur, die auf Temperaturen bis oberhalb 1100°C geheizt werden kann, wodurch sich sub-
stratabhangig Depositionstemperaturen bis oberhalb 800°C erreichen lassen. Zur Regelung
der Beschichtungstemperaturen wird die Temperatur direkt unterhalb des Maanders mit einem
Thermoelement gemessen [69]. Durch die im Vergleich zum Linearheizer bei den Evaporati-
onsverfahren (vgl. Kap. 2.1.1) offene Heizergeometrie spielt die Warmeabstrahlung des Sub-
strats im thermischen Gleichgewicht eine grof3e Rolle. Da die Abstrahlungs- und Strahlungs-
absorptionsverhdtnisse jedoch wahrend einer Deposition durch die sich veréndernde
Emissivitét der Substrate nicht konstant sind, &ndert sich auch die Substrattemperatur im Pro-
zessverlauf. Die Messung der Substrattemperatur wird mit zwei unterschiedlichen Verfahren
vorgenommen. Zum einen kann die Temperaturmessung berdhrungslos Uber ein Pyrometer
erfolgen, wobel en relativ groRer Fehler der Messung durch die veranderliche und unbe-
kannte Emissivitéat entsteht (der Kalibrationsfehler sowie der absolute Fehler durch die Emis-
sivitdtsanderung kann mit jeweils ca. + 15°C abgeschétzt werden). Das zweite Verfahren der
Temperaturmessung beruht auf der Kontaktierung eines diinnen Thermoelements auf der Sub-
stratoberflache. Bel diesem Messverfahren ist die Reproduzierbarkeit und die zeitliche Kon-
stanz des thermischen Kontakts problematisch. Aul3erdem ist der lokale Einfluss der Kontak-
tierung des Thermoelements auf die Substrattemperatur bisher ungeklért. Der absolute
Messfehler dieses Verfahrens wird ebenfalls mit etwa = 15°C abgeschétzt. Daher kann die
Substrattemperatur nur naherungsweise gemessen werden. Die Heizertemperatur unterhalb
des Méaanders kann allerdings recht genau bestimmt werden ( 2°C relativer Fehler), daher
wird ein Temperaturverlauf fir diese Temperatur vom Prozessregler vorgegeben. Die sich
einstellenden Substratoberfldchentemperaturen werden in Testdepositionen mit Thermoele-
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ment und Pyrometer gemessen und der Heizertemperaturverlauf iterativ so variiert, dass sich
ein moglichst konstanter Wert der Substrattemperatur ergibt. Fur eine Variation des Absolut-
werts der Substrattemperatur wird dann der vorgegebene Verlauf der Heizertemperatur um
einen festen Wert angehoben oder abgesenkt. Diese Messungen missen fir jede Art von Sub-
straten neu durchgefihrt werden. Das indirekte und zeitraubende Optimierungsverfahren soll
in Zukunft durch die Verwendung eines sogenannten Quotientenpyrometers abgel 6st werden.
Bei diesem Pyrometer wird durch die Messung der Strahlungsintensitét bei zwei unterschied-
lichen Wellenlangen eine Unabhangigkeit von der Emissivitétsanderung erreicht. Dadurch
sollte die Messung der Substrattemperatur mit gentigender Genauigkeit durchfihrbar sein, um
direkt auf diesen Messwert regeln zu konnen.

2.2.1 DC-Sputtern

Das DC-Hochdrucksputtern kommt bel der Herstellung der epitaktischen Y BCO-Dunnfilme
zum Einsatz und wird in [69, 70] detailliert beschrieben. Der Prozess basiert auf einer Weliter-
entwicklung des sogenannten ,, Jilicher-Verfahrens [72]. Abbildung 11 gibt eine Fotografie
der Depositionsapparatur wieder. Der Rezipient der Apparatur wurde aus einem handel stibli-
chen CF-250-Doppelkreuzstiick erstellt. Heizer und Sputterkathode sind Eigenentwicklungen.
Als Vakuumpumpe wird eine zweistufige, sauerstofffeste Drehschieberpumpe verwendet. Der
Prozessdruck wird mit einem Baratron gemessen und Uber einen Prozessregler in Verbindung
mit einem Durchflussregler eingestellt. Der Target-Substrat-Abstand kann stufenlos variiert
werden. Als Sputtergenerator kommt ein kommerziell erhéltlicher DC-Generator der Firma
Huttinger zum Einsatz. Die Prozesskontrolle wird Uber einen zweikaraligen Eurotherm-Reg-
ler gewdhrleistet, der die Heizertemperatur und den Prozessdruck kontrolliert.

Gaseainlass

Kathode

Substrathei zer

Plasma

Abbildung 11: Fotografie der DC-Hochdrucksputterapparatur
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Eine detailliertere Ansicht des Inneren der Apparatur ist in Abbildung 12 wiedergegeben.

Abbildung 12: Fotografie der DC-Sputterkathode, des Plasmas und des Heizers wahrend
einer YBCO-Deposition

Im oberen Bereich ist die ulRere Kathodenabschirmung zu erkennen. Unterhalb der Kathode
befindet sich der Strahlungsheizer. Zwischen Heizer und dem nicht sichtbaren Target auf der
Kathodenunterseite ist weil3-violett leuchtend das DC-Plasma zu sehen.

Das Sputtertarget hat einen Durchmesser von ca. 82 mm und ist mit einem wassergekihlten
Kupfertrdger verlotet. Dieser Kuhlkorper ist elektrisch isoliert und vakuumdicht in die Ka-
thode eingebaut und wird zur Zufthrung der Sputterleistung Uber eine Kupferleitung kontak-
tiert. Bal einem Target-Substrat-Abstand von 3,0 cm, einer Sputterleistung von 260 W (spez.
Sputterleistung ~ 4,6 W/cnt) und einem Sauerstoffdruck von 1,5 hPa l&sst sich eine Be-
schichtungsrate von etwa 150 nm/h erreichen.

Ein Prozessdruck in Hohe von 1,5 -2 hPa O, ist zwingend zur Thermalisierung der lonen aus
dem Plasma erforderlich, um die schadigende Auswirkung des Resputterns negativ geladener
lonen auf den aufwachsenden YBCO-Film zu vermindern. Verbunden mit diesem im Ver-
haltnis zu anderen YBCO-Depositionsprozessen hohen Sauerstoffpartialdruck ist eine ver-
gleichsweise hohen Depositionstemperatur zwischen 720° und 780°C, wie sie das p(O,)-T-
Phasendiagramm (vgl. Kapitel 1.2.1) fordert.

Der DC-Spuitterprozess ist erfolgreich zur Beschichtung von einkristallinen LaAlOs-Substra-
ten eingesetzt worden. Bei YBCO-Schichtdicken von 150 — 1000 nm lassen sich kritische
Stromdichten im Bereich von 1 bis 5 MA/cn?, Ubergangstemperaturen im Bereich von 89 bis
92 K [69] und damit zu anderen Beschichtungsprozessen vergleichbare Eigenschaften der
Supraleiter erreichen [73]. Tendenziell liefert das DC-Sputtern etwas héhere Werte der kriti-
schen Stromdichte und der Ubergangstemperatur als andere Beschichtungsverfahren, was auf
die hohen Substrattemperaturen und eher niedrigen Beschichtungsraten zurlickzufihren ist.
Die hohe Depositionstemperatur fhrt zusammen mit der geringen Rate zu einer starken Dif-
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fusion der Teilchen auf dem Substrat und férdert damit die Bildung von YBCO-Schichten
guter Kristalinitat.

2.2.2 HF-Sputtern

Das HF-Sputtern wird zur Abscheidung von CeO,- und Y SZ-Schichten eingesetzt [71]. Da
die Letfahigkeit dieser Materialien zu gering ist, um den zum Erhalt der Gasentladung not-
wendigen Stromzufluss durch das Target zu gewéhrleisten, wird die Sputterleistung in Form
eines HF-Signals kapazitiv Uber das Target eingekoppelt. Die HF-Leistung wird von einem
HF-Generator der Firma Huttinger bei einer Frequenz von 13,56 MHz mit einer Maximal-
leistung von 300 W bereitgestellt und Uber Koaxialkabel und ein LC-Anpassungsnetzwerk
aus Induktivitdten und Kapazitéten (Matchbox) in die Kathode eingespeist. Die Matchbox
dient zur Anpassung der Impedanz der koaxiaden Zuleitung an die Impedanz des Kathoden-
systems und sorgt fr eine selbstregulierende Minimierung der reflektierten HF-Leistung. Auf
die Kathode ist ein Target von 60 mm Durchmesser aufgeschraubt. Diese einem Plattenkon-
densator dhnliche Anordnung reicht zur Einkopplung der HF-Leistung in die Gasentladung
aus. Der Aufbau der HF-Sputterapparatur ist bis auf die beschriebene Leistungszufiihrung in
den wichtigsten Teilen vergleichbar mit dem der DC-Sputteranlage. Da die Prozessgasdriicke
beim HF-Sputtern jedoch niedriger liegen as beim DC-Hochdrucksputtern, muss die Appa
ratur Uber einen Turbomolekularpumpstand abgepumpt werden. Ein weiterer Unterschied
liegt in der Verwendung einer Magnetronkathode, in die zur Konzentration der Ladungstré-
gerdichte in Targetndhe Magnete eingebaut sind. Durch die Magnetfelder werden die La-
dungstréger im Plasma auf ringformige Bahnen unmittelbar unter dem Target gezwungen.
Diese erzwungene Unsymmetrie des Prozesses erhoht die Sputterrate am Target und damit die
Beschichtungsrate, was aber mit einer lateralen Inhomogenitét der Schichtabscheidung er-
kauft wird. Abbildung 13 zeigt eine Frontansicht der HF-Sputterapparatur.
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Abbildung 13: Frontansicht der HF-Sputter appar atur

Im oberen Teil der Abbildung sind auf dem Rezipientendeckel von links nach rechts die Pro-
zessgaszufiihrung, die HF- und Kuhlwasserzufiihrung zur Kathode mit dahinter liegender
Matchbox und die Drehdurchfihrung fir den Shutter zwischen Plasma und Substrat zu sehen.
An der Kammerrickseite sind Messdurchfihrungen und ein Pirani-Wéarmel eitvakuummeter
angebracht. Abbildung 14 zeigt das Innere der HF-Sputterapparatur wahrend einer Y SZ-De-
position.
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Abbildung 14: Fotografie vom Inneren der HF-Sputterapparatur wahrend einer YSZ-Depo-
sition

Im oberen Bereich des Bildes ist die Kathodenabschirmung zu erkennen, im unteren Bereich

der Heizer mit aufliegendem Substrat. Im Vordergrund ist die Shutterwelle und das zur Seite
gedrehte Shutterblech sichtbar. Die well3-violette Leuchterscheinung zwischen dem an der
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Kathodenunterseite angebrachten Target und dem Heizer wird durch das Plasma hervorgeru-
fen, dessen im Vergleich zum DC-Plasma (vgl. Abbildung 12) schmale Keulenform sichtba-
res Indiz fur die lateral inhomogene Beschichtungsrate ist. Bei einem Target-Substrat-Abstand
von 50 mm, einer Sputterleistung von 100 W (spez. Sputterleistung ~3,5 W/cnt) und einem
Prozessgasdruck von 5- 107 hPa (Prozessgas Ar + 4% H,) lasst sich mit dem HF-Sputtern
eine Uber eine Flache von 2 Zoll Durchmesser gemittelte Beschichtungsrate von etwa
100 nm/h fur CeO, und Y SZ erreichen.

2.3 Schichtcharakterisierung

Die in den Depositionsexperimenten abgeschiedenen Schichten sind im Anschluss an ihre
Herstellung auf eine Vielzahl von Eigenschaften untersucht worden. Die einzelnen Messver-
fahren werden im Folgenden vorgestelit.

2.3.1 Rontgenografische Methoden

Die Q-2Q-Rontgenbeugungsmethode

Die Q-2Q-Roéntgenbeugungsmethode, kurz Q-2Q-Scan, bildet die einfachste Form einer qua-
litativen Texturuntersuchung. Die zu vermessende Probe wird in den Probenhalter eines Ein-
Kreis-Goniometers eingebaut und mit Cu-K,-Roéntgenstrahlung beleuchtet. Bei ortsfester
Rontgenrohre wird die Probe um die Mittelachse der Probenoberflache um den Winkel Q und
der Detektor um den Winkel 2Q gedreht. Auf diese Weise werden die Bragg-Reflexe der
Probe vermessen (siehe Abbildung 15).
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Abbildung 15: Geometrische Anordnung bei (52QUntersuchungen

Ein Bragg-Reflex kann nun bei allen Winkeln gemessen werden, die der Bragg-Bedingung
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geniigen. Hierbei ist | die Wellenlange der Rontgenstrahlung; die Gitterkonstanten des unter-
suchten Kristalls sind mit a, b und c bezeichnet; h, k und | sind die Miller-Indizes des zu be-
stimmenden Kristallgitters; Q ist der Winkel, unter dem der Rontgenreflex beobachtet wird.
Bei bekannter Wellenlange und bekannten Gitterkonstanten der untersuchten Materiaien
wurden anhand der Bragg-Formel aus den Winkeln der gemessenen Peaks die Miller-Indizes
und damit die Orientierung der vermessenen Kristallite bestimmt.

Bei polykristallinem Materia sind im Rahmen der Messgenauigkeit alle theoretisch mogli-
chen Reflexe zu messen, bei texturierten Proben misst man nur die Reflexe der vorherrschen-
den Orientierung. Daher kann man durch das Fehlen von Beugungsreflexen auf die Ausbil-
dung einer Textur rickschlief3en. Q-2Q-Untersuchungen konnten an einer Rontgenapparatur
im Hause durchgefihrt werden.

Messung der out-of-plane Orientierung —w-Scan

Bei nicht perfekten Einkristallen oder einer Ansammlung von Kristalliten, deren Ausrichtung
beziiglich der Oberflachennormalen gegeneinander verkippt ist (siehe Abbildung 16), kann
die Verteilung der einzelnen Kristallite mit Hilfe eines sogenannten w-Scans analysiert wer-

Abbildung 16: Skizze zur Veranschaulichung der Geometrie bel w-Scans zur out-of-plane-
Texturuntersuchung'®

aw

Bei diesen Scans stellt man die Apparatur auf einen Winkel Q ein, der zum Bragg-Peak nied-
rigster Ordnung der vorherrschenden Kristallitorientierung gehdrt. Der Kippwinkel w der
Probe senkrecht zur Strahleinfallsebene wird dann wahrend einer Messung variiert. Dadurch

'8 Der Kippwinkel dw ist um 90° gedreht gezeichnet; die Verkippung der Proben wahrend der Messung wird
stets senkrecht zur Strahleinfallsebene variiert.



werden die einzelnen Kristallite nach und nach in die richtige Streugeometrie gekippt. An-
hand der Intensitéts-Winkel-Korrelation kann dann auf die Verteilung der Kristallite ge-
schlossen werden. Als Mal3 fur die Texturscharfe wahlt man die Halbwertsbreite der Vertel-
lungkurve (dies entspricht der vollen Breite bel der Halfte des maximalen Intensitétswerts
(FWHM™)). Da bei dieser Untersuchung nur Verkippungen beziiglich der Oberflachennor-
malen durch die Verkippung der Probe wahrend der Messung ausgeglichen werden, ist diese
Messmethode fiir die out-of-plane-Orientierung der Kristallite sensitiv.

Messung der in-plane Orientierung —f -Scan
Sind die Kristallite bei parallelen Oberflachennormalen gegeneinander verdreht, kann diese
in-plane-Fehlorientierung durch sogenannte f -Scans analysiert werden (siehe Abbildung 17).

HierfUr wird die Rontgenapparatur im Allgemeinen fest auf einen Winkel Q eingestellt, der
zum Peak einer Diagonalebene der Kristallite gehért® und dann die Probe um die Oberfl&
chennormale um den Winkel 360° gedreht.
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%ntgenstrahl -
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Peak
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Abbildung 17: Skizze zur Veranschaulichung der Geometrie bei f-Scans zur in-plane-Textur-
unter suchung an kubischen Gittern

Wird nun die Intensitét als Funktion des Drehwinkels f gemessen, so erhélt man bei vierzah
liger Kristallitsymmetrie vier Peaks, deren Halbwertsbreite ein Mal3 fur die in-plane-Orientie-
rung des Kristallitgefiges ist. Da diese in-plane-Orientierung an einer Ebene gemessen wurde,
die nicht parallel zur Oberflache der Probe liegt, muss das ermittelte Ergebnis im Allgemei-
nen noch korrigiert werden [74]. Diese Korrektur liegt bei Verwendung des (111)-Peaks und

19 FWHM = full width half maximum

20 Bei kubischen Gittern findet zumeist der (111)-Peak Anwendung.
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gemessenen in-plane-Texturschérfen von 7° FWHM? bei +0,5°, sodass der reale Wert der in-
plane Texturschérfe bei 7,5° liegt.

f - und w-Scans konnten im Hause nicht durchgefihrt werden. Bel der vorliegenden Arbeit
wurden im Rahmen einer Kooperation mit dem Institut fur Oberfl&chentechnik und Plasme-
technische Werkstoffentwicklung der TU Braunschweig solche Messungen angefertigt.

Polfiguren

Die vollsténdige Texturinformation einer Probe kann in Form von Polfiguren visualisiert wer-
den. Zur Aufnahme von Polfiguren wird an einer Rontgenapparatur die Q-2Q-Geometrie e-
nes beliebigen Peaks — zum Erreichen hoher Intensitéten wahlt man zumeist Peaks niedriger
Ordnung wie (111) oder (200) — eingestellt; danach variiert man den Verkippungswinkel w
zwischen 0° und 90° und den Rotationswinkel f zwischen 0° und 360° und tragt die gemes-
sene Intensitét in ein Polardiagramm ein (siehe Abbildung 18). Hierbel wird w in radialer und
f in azimuthaler Richtung abgetragen.

Abbildung 18: Rontgenografisch gemessene Polfigur eines (200)-Reflexes von (100)-textu-
riertem YS&Z auf wurfeltexturiertem Nickelband

Die out-of-plane Texturschérfe lasst sich in den Polfiguren daher aus der radiaen, die in-
plane Texturschérfe aus der azimuthalen Breite der Peaks ablesen. Da die Aufnahme von Pol -
figuren verh@ltnismaldig zeitaufwandig (~ 12 h) ist, werden zur Texturuntersuchung meist nur
w- und f -Scans angefertigt.

2.3.2 Mikroskopische Methoden

Zur Charakterisierung der Oberflachenmorphologie und insbesondere zur Untersuchung der
Rissbildungsneigung in den im Rahmen dieser Arbeit deponierten Schichten wurden ver-

%1 Dies entspricht typischen FWHM-Werten fiir dieim Rahmen dieser Arbeit angewendeten L eitertechnologien.
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schiedene mikroskopische Verfahren angewendet. Alle Schichten wurden zundchst mit dem
optischen Verfahren der differenziellen Interferenzkontrastmikroskopie untersucht. Mit Hilfe
dieses Verfahrens lasst sich maximal eine 1000-fache Vergréf3erung erreichen, womit man an
die Grenze des Aufldsungsvermogens optischer Mikroskope vorstofdt. Durch die Nutzung des
differenziellen Interferenzkontrasts ist das Mikroskop empfindlich auf Anderungen der opti-
schen Weglange im Bereich von einigen 10 nm. Ausgesuchte Proben wurden in externen La-
bors mit Rasterelektronenmikroskopie (SEM?) untersucht (Labor Dr. Schéffner, Solingen;
Gerhard Mercator Universitét, Fachbereich Maschinenbau, Fachgruppe Werkstofftechnik;
BUGH Wouppertal, Fachbereich Elektrotechnik, Fachgruppe Materialwissenschaften in der
Elektrotechnik).

2.3.3 Induktive Bestimmung der Supraleitungseigenschaften

Zur Charakterisierung von HTSL-Schichten auf Metallbandern wurde ein Je-Tc-Messsystem
[75] der Cryoelectra GmbH verwendet, das zur Bestimmung der supraleitenden Parameter
durch induktive Messverfahren dient. Die vollstdndige Messapparatur ist in Abbildung 19
dargestellt.

Signal-
Verstarker

Lock-in-
Verstarker

Signal-
Verteiler

Voltmeter

Abbildung 19: Fotografie des J--Tc-Messkopfs (links) und der vollstandigen J-Tc-Messap-
paratur (rechts)

Der Messkopf der urspringlich zur Charakterisierung von HTSL-Schichten auf keramischen
Substraten entwickelten Apparatur wurde zur Aufnahme von bis zu 90 mm langen Bandstil-
cken modifiziert. In einem Abstand von jeweils 20 mm sind beim neuentwickelten M esskopf
insgesamt funf Spulen zur Charakterisierung langgestreckter Substrate angeordnet (vgl. Ab-
bildung 20).

22 SEM = scanning electron microscopy
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Die zu messenden Substrate werden in den Messkopf eingebaut und dieser in eéinem Dewar
mit flissigem Stickstoff auf 77,4 K (bei Normaldruck p = 1013 hPa) abgekihlt. Durch Ab-
pumpen des Stickstoffdampfs kénnen Temperaturen bis hinab zum Tripelpunkt des Stick-
stoffs bel etwa 63,15 K erreicht werden. Durch Herausnehmen des M esskopfs aus dem Dewar
und langsames Aufwarmen stehen auch Messtemperaturen oberhalb des Siedepunkts des flls-
sigen Stickstoffs zur Verfiigung. Damit kann die Ubergangstemperatur Tc und die Uber-
gangsbreite dT¢ sowie die Temperaturabhangigkeit der kritischen Stromdichte J: bel Tempe-
raturen zwischen 63 K und T¢ gemessen werden.

Abbildung 20: Fotografie des Jc-Tc-Messkopfdeckel s mit den Messspulen

Das Messprinzip wird im Folgenden kurz skizziert. Eine genauere Beschreibung findet sich in
[25, 75]. Zur Jc-Charakterisierung der HTSL-Schichten wird Uber einen Verstérker eine
Wechselspannung von 1 kHz auf die Spulen gegeben und die in die Spulen induzierte Span-
nung Uber einen Lock-in-Verstérker gemessen. Das Magnetfeld der Spulen ruft in den HTSL-
Schichten Abschirmstrome hervor. Die Amplitude des Erregersignals und damit auch des
Magnetfelds an der Oberflache des Supraleiters wird sukzessive erhoht, die zur Abschirmung
notwendigen Spulenstréme steigen in gleicher Weise. Wird der kritische Strom im Supraleiter
Uberschritten, kann das Magnetfeld in den Supraleiter eindringen und die in den Messpulen
induzierte Spannung folgt dem Erregersigna nicht mehr in linearer Weise. Mit Hilfe des
Lock-in-Verstérkers wird der Anstieg der nichtlinearen Anteile bei der dreifachen Erregerfre-
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guenz (Erregerfrequenz 1 kHz, Messfrequenz 3 kHz) in Form der Amplitude einer Wechsel-
spannung (Us;) gemessen und gegen den Erregerstrom in der Spule (Ispue) aufgetragen. Durch
eine Regression der linearen Bereiche der so gemessenen Kurven wird ein kritischer Erreger-
strom | ¢, souie beEStimmt, aus dem sich mit der Schichtdicke des Films d und & nem Geometrie-
faktor Fgeo die kritische Stromdichte berechnen lasst. Das Ergebnis einer Jc-Messung ist in
Diagramm 7 dar gestellt.

25}

0 10 20 30 40
| in mA

Spule

Diagramm 7. Typische Messdaten einer Jo.-Messung an einem RABI T-Substrat

Der Ferromagnetismus von Nickelbandern stellt bei diesem Messverfahren kein grof3eres
Problem dar, wenn die kritische Stromdichte der HTSL-Schichten oberhalb von etwa
0,2 MA/cn? liegt. Unterhalb dieser Grenze ist der nichtlineare Signalanteil, der aus der Um
magnetisierungs-Hysterese des Nickels ruhrt, tellweise nur schwer vom Signalanteil der Sup-
raleitungsschichten zu trennen. Die gemessenen kritischen Stromdichten wurden an ausge-
wahlten Substraten anhand von Transportstrommessungen Uberprift, und es zeigte sich eine
gute Ubereinstimmung der Ergebnisse. Der Messfehler des Verfahrens liegt bei etwa 20% des
Messwertes [76].

Zur Tc-Charakterisierung fuhrt man die oben beschriebene Messung mit kleinen, konstanten
Erregerstromen durch und variiert die Temperatur, indem der Messkopf aus dem Kryostaten
herausgehoben wird. Steigt die Temperatur in den Bereich des Ubergangs in den normallei-
tenden Zustand, so zeigt sich wieder ein starker Anstieg des nichtlinearen Anteils des indu-
zierten Spannungssignals, das oberhalb der Ubergangstemperatur Te wieder auf null abfallt.
Die gemessene, induzierte Spannung Uss wird gegen die Temperatur aufgetragen und die kri-
tische Ubergangstemperatur T sowie die Ubergangsbreite dTc grafisch bestimmt. Diagramm
8 zeigt exemplarische Messdaten, die mit diesem Verfahren gewonnen wurden.
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Diagramm 8: Typische Messdaten einer Tc-Messung an einem RABI T-Substrat

Als Ubergangstemperatur T wird die Temperatur genommen, bei der das gemessene Signal
wieder auf null abgefallen ist. Fir die Ubergangsbreite dT. wird die Differenz aus Tc und
dem Temperaturwert unterhalb von T gebildet, bei dem die Probe vollstandig abschirmt und
keine nichtlinearen Signalanteile mehr gemessen werden konnen. Anhand der Breite, der
Form und der Amplitude der Ubergangskurve kénnen empirisch Riickschliisse auf die Ein-
phasigkeit und gegebenenfalls auf die Rissdichte der HTSL-Filme gezogen werden. Der
Messfehler fur Tc liegt bel etwa 0,2 K. Der Messfehler von dT¢ ist stark vom Kurvenverlauf
abhangig und liegt je nach Breite des Ubergangs zwischen 0,2 und 1 K
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Kapitel 3
Ergebnisse und Diskussion

In diesem Kapitel werden die Ergebnisse der experimentellen Arbeiten prasentiert. Im ersten
Unterkapitel werden die verwendeten Substratbander vorgestellt. Das zweite Unterkapitel ist
der Pufferschichtdeposition durch Evaporationsverfahren gewidmet. Hier werden die notwen-
digen Substratvorbehandlungen und die untersuchten Depositionsprozesse ein- und mehrlagi-
ger Pufferschichten beschrieben. Im dritten Unterkapitel werden die Ergebnisse der Puffer-
schichtdeposition durch HF-Sputtern prasentiert. Das vierte Unterkapitel beleuchtet die
YBCO-Deposition auf den gepufferten Nickelbandern und présentiert die erreichten Supra-
leitungseigenschaften. Das Kapitel wird durch einen Ausblick auf zukinftige Arbeiten ab-
geschlossen.

3.1 Substratmaterialien

Fir die verschiedenen Depositionsexperimente standen verschiedene Substratmaterialien zur
Verfligung. Zu Beginn der Arbeiten wurde hauptséchlich mit Béandern gearbeitet, die in der
BUGH Wuppertal gewalzt und rekristallisiert wurden. Aufgrund der Harte des Nickels war
das vorhandene Walzwerk jedoch nicht in der Lage, Bander mit einer Dicke unterhalb von
150 pum herzustellen. AulRerdem zeigte sich, dass das Korngeflige des Ausgangsmaterials vor
dem Walzprozess durch Hei3walzprozesse in einen definierten Ausgangszustand versetzt
werden muss, wenn die Walztexturierung reproduzierbar sein soll. Das Ausgangsmaterial
bestand aus gegossenen Stangen mit relativ grof3en, radial ausgerichteten Koérnern. Dieser
Zustand ist as Ausgangspunkt fir eine Walztexturierung ungeeignet [57]. Fir Heil3walzpro-
zesse fehlten jedoch die technischen Moglichkeiten. Als Folge kam es zu grof3en Problemen
mit der Reproduzierbarkeit der ereichten Texturscharfen. Die Bandherstellung wurde daher
aufgegeben und in spateren Experimenten nur noch auf Bénder externer Quellen zugegriffen.
Der Schwerpunkt der in Wuppertal durchgeftihrten Arbeiten wurde dadurch auf die Substrat-
beschichtung gesetzt.

Die extern bezogenen Substrate kamen von der Firma Plansee GmbH in Lechbruck, bei der
mittels eines kontinuierlichen Prozesses wirfeltexturierte Bander aus Nickel hergestellt wer-
den, und vom IFW Dresden, wo noch nicht rekristallisierte Bander bezogen wurden, die dann
vor den Depositionsprozessen im Heizer der Aufdampfkammer rekristallisiert wurden.
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3.1.1 Nickelsubstrate der Firma Plansee GmbH

Die Plansee-Substrate bestehen aus Nickel der Reinheit 99,9% und haben eine Dicke von
50 um bei einer Breite von 10 mm. Der Herstellungsprozess der Bander wird aus 6konom -
schen Grunden von Plansee nicht bekannt gegeben. Die Bander zeigen bel mikroskopischen
Untersuchungen eine starke Rauheit im um-Bereich, die nach den Erfahrungen anderer Grup-
pen aber keine negativen Auswirkungen auf die Stromtragfdhigkeiten nachfolgend aufge-
brachter Supraleiterschichten haben soll, solange diese einen Bereich von etwa 0,3 bis
0,6 MA/cn? noch nicht erreichen [77]. Daher waren diese Substrate fiir erste Experimente
hinreichend gut geeignet. Abbildung 21 zeigt eine optische Interferenzkontrastmikroskopie
der Oberflache eines Plansee-Substrats bel 500-facher Vergroferung.

Abbildung 21: Optische Interferenzkontrastmikrokopie der Oberflache eines Plansee-Sub-
strats bei 500-facher Vergrofderung (1 cm @20 pm)

Die Substrate zeigen eine sehr starke Rauheit und viele Walzriefen, die auf die Verwendung
nicht speziell préparierter Walzen zuriickzufUhren sind. Fir das Erreichen glatter Oberfl &chen
mussen speziell polierte Walzen in staubfreien Raumen verwendet werden. Die Eigenschaften
von YBCO-Schichten auf Plansee-Substraten scheinen aber nicht zu stark durch die existie-
rende Rauheit beeinflusst zu werden, da die Rauheit auf kleinerer Skala geringer ist. Ein Mal3
fur die Rauheit ist der sogenannte R-Wert. Der R-Wert wird aus dem Rauheitsprofil be-
stimmt und ist der arithmetische Mittelwert aller Absténde eines gemessenen Profils von der
Mittellinie eines Rauheitsprofils. Das Rauheitsprofil entsteht aus dem gemessenen Istprofil
durch Unterdriickung der Welligkeitsanteile [78]. Nach Angaben der Plansee GmbH liegt der
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Rs-Wert der Bander in Querrichtung bei 90 nm und in Langsrichtung bei 110 nm. Bisher ist
zum Teil noch unklar, welchen Einfluss die Rauheit auf die Pufferschichteigenschaften wie
zum Beispid die Risshildungsneigung und das Wachstumsverhaten nimmt. Obwohl das
Band rekristallisiert ist, kdnnen nur sehr vereinzelt Korngrenzen an der Oberflache gesehen
werden. Die Kornstruktur wird in der nachfolgenden Abbildung einer EBSD?-Karte ersicht-
lich, die zur Texturanalyse des Bands angefertigt wurde (siehe Abbildung 22). Bei der EBSD-
Analyse werden die Beugungsmuster rickgestreuter Elektronen analysiert und aus diesen
Daten die Orientierung des Materials rekonstruiert.

400 pm

Abbildung 22: EBSD-Karte eines Plansee-Substrats [79]

Anhand der EBSD-Karte kann die Abweichung der einzelnen Nickelkdrner von der Ideallage
in Form eines Farbcodes abgelesen werden. Der gezeigte Ausschnitt hat eine Ausdehnung von
etwa 1000 x 400 pm?. Zur Erklarung der Farbgebung ist rechts neben der Abbildung der
Farbverlauf fiir Fehlorientierungswinkel zwischen 0° und 90° angegeber?. Die Korngren-
zenwinkel benachbarter Korner sind ebenfalls kodiert dargestellt. Aus der folgenden Abbil-
dung 23 kann der jeweilige Bereich der Korngrenzenwinkel unterhalb der Abszisse als Grau-
wert abgelesen werden. Anhand der EBSD-Karte kann ersehen werden, dass die meisten
Korner nur eine geringe Winkelabweichung zueinander besitzen. Allerdings existieren noch

23 EBSD = el ectron backscatter diffraction

24 Die Angabe von Fehlorientierungwinkeln zwischen 62° und 90° ist unsinnig, da bei kubischen Gittern der
maximale Fehlorientierungswinkel bei 62° liegt. Die von der Firma Plansee gewéhlte Kodierung konnte
nachtréglich nicht mehr beeinflusst werden. Die gewéhite Kodierung fuhrt zu einem sehr viel homogeneren
optischen Eindruck als bei nachfolgenden EBSD-Karten, wo die Farbskala nur tiber 62° gespreizt wird.
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einige Zwillinge®, die bei dieser Art der Winkelkodierung in hellgriin-gelbgriiner Farbe er-
scheinen.

Der mittlere Korndurchmesser kann anhand der EBSD-Karte zu etwa 80 um bestimmt wer-
den. Die quantitative Analyse der EBSD-Karten wird durch Histogramme der Korngrenzen-
winkel erleichtert. Ein solches Histogramm ist in Abbildung 23 zu sehen.

Grain Boundanes Mi-pure

Abbildung 23: Verteilung der Korngrenzenwinkel in Plansee-Substraten

Das Diagramm zeigt zwel Maxima bel Korngrenzenwinkeln von 5,8° und 8,5°. Oberhalb von
15,8° geht die beobachtete Haufigkeit stark zurtick. Nur im Bereich der Zwillingskdrner bel
etwa 59° ist wieder ein signifikanter Antell zu beobachten. Der Rickgang der relativen Hau-
figkeit auf null fur kleine Winkel ist auf fehlerhafte Auswertealgorithmen der benutzten Soft-
ware zurtickzufiihren [80]. Der Fehler beschrankt sich jedoch auf sehr kleine Winkel unter-
halb von 1°.
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Abbildung 24: Aus EBSD-Daten berechnete Polfigur eines Plansee-Substrats

% Zwillingskérner besitzen eine durchschnittliche Winkelabweichung von etwa 59° zur Idedllage der
Wirfdtextur.



Aus den gemessenen Kornorientierungen lassen sich Polfiguren konstruieren. Abbildung 24
zeigt die {111}-Polfigur sowie die {100} -Polfigur, an der die Texturbreiten messbar sind.
Beide zeigen eine scharfe Textur des Substratbands mit Halbwertsbreiten der gemessenen
Peaks im Bereich von etwa 7°. Diese Werte decken sich mit réntgenografisch bestimmten
Werten (vgl. Kapitel 3.2.3). Aul%er den zur Wirfeltextur gehdrenden schmalen Peaks sind in
den Polfiguren keine weiteren Intensitdten zu finden, was noch einmal die gute Textur der
Bander unterstreicht.

3.1.2 Nickelsubstrate vom IFW Dresden

Diese Nickelbdnder werden nach dem bereits beschriebenen Herstellungsprozess gefertigt
(vgl. Kapitel 1.3.3). Sie besitzen eine im Vergleich zu den Plansee-Substraten sehr viel ge-
ringere Rauheit, der R, Wert liegt bei 15 - 25 nm [59]. Abbildung 25 zeigt eéine SEM-Auf-
nahme eines solchen Bands bei etwa 2000-facher VergréRerung®.

Abbildung 25: SEM-Aufnahme der Oberflache eines Nickelbands vom IFW Dresden

Dieim Vergleich zu den Plansee-Substraten geringere Rauheit ist aufféllig. Vor alen Dingen
sind keine breiten Walzriefen zu erkennen, was auf die gute Oberflachenqualitdt der Walzen
hindeutet. Dieser grof3e Unterschied im Bereich der Oberflachenrauheit kdnnte eine mdgliche
Erkldrung fur unterschiedliches Pufferwachstumsverhalten auf den unterschiedlichen Sub-

% Diese Aufnahme und ale weiteren Diagranme und Abbildungen dieses Unterkapitels wurden
freundlicherweise von Dr. B. deBoer vom IFW Dresden zur Verfligung gestellt.
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straten sein (vgl. Kapitel 3.2.3). Eine Korrelation zwischen Oberflachenrauheit und Textur-
qualitét wurde bisher nicht beobachtet.

Abbildung 26 zeigt eine EBSD-Karte eines Dresdner Nickelbands. Bei dieser Karte ist der
Farbverlauf physikalisch sinnvoll von 0° bis 62° gespreizt. Auch die Korngrenzenwinkel sind
wieder farblich kodiert. Die Karte vermittelt einen ahnlichen Eindruck wie bei den Plansee-
Substraten. Allerdings muss hier die unterschiedliche Farb-Winkelzuordnung beachtet wer-

den. Die mittleren Korndurchmesser liegen mit etwa 80 pum bei einem vergleichbaren Wert
wie bel den Plansee-Béndern.

Abwelchung w {001}=100=

Abbildung 26: EBSD-Karte eines Nickelbands vom |FW Dresden

Zur quantitativen Beurteilung bieten sich wieder Histogramme der Korngrenzenwinkel und
Polfiguren an. Diagramm 9 zeigt die relative Haufigkeit der Korngrenzenwinkel.

grain boundary distribution

0,00 — S S
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Diagramm 9: Verteilung der Korngrenzenwinkel in Nickelbandern vom IFW Dresden
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Die Maxima der Verteilung liegen hier bei 4,4° und 6°. Oberhalb von 15° geht die relative
Haufigkeit stark zurtick, um dann bel den Zwillingen noch einmal anzusteigen. Insgesamt ist
die relative Haufigkeit von grof3en Korngrenzenwinkeln geringer als bei den Plansee-Sub-
straten.

Abbildung 27 zeigt eine {100}-Polfigur der Substrate, die aus den EBSD-Daten berechnet
wurde. Die Halbwertsbreite des mittleren Peaks liegt bei etwa 6°. Wieder deckt sich dieser
Wert mit den rontgenografisch bestimmten Halbwertsbreiten. Die Qualitét der Bander vom
IFW Dresden scheint nach momentanem Kenntnisstand vergleichbar mit den international
besten Bandern vom Oak Ridge National Laboratory, den Erfindern des RABITS-Verfahrens,
zu sein. Ob eine weitere Optimierung der Texturscharfe notwendig ist, um hohe kritische
Stromdichten erreichen zu kénnen, wurde noch nicht geklart. Es wird angenommen, dass die
derzeit auf diesen Bandern erreichbaren kritischen Stromdichten eher durch noch nicht opti-
male Depositionsprozesse als durch die Textur des Substrats selber begrenzt sind (vgl. Kapitel
3.4.3).
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Abbildung 27: Aus EBSD-Daten berechnete Polfigur eines Nickelbands vom IFW Dresden

3.2 Pufferschichtherstellung durch Evaporationsverfahren

Eine besondere Bedeutung kommt der Herstellung einer ersten Pufferschicht auf einem Me-
tallsubstrat zu. Bei diesem Prozess wird die kristalline Orientierung des Pufferschichtsystems
gepragt, die bei eventuell noch anschlief3enden Pufferdepositionen in weiten Bereichen der
gewahlten Depositionsparameter Ubernommen wird. Fir die Abscheidung der ersten Puffer-
schicht sind die Bereiche der Depositionsparameter, in denen das erwinschte (100)-orientierte
Wachstum der Puffermaterialien in rissfreier Weise moglich ist, wesentlich enger gefasst. Aus
diesem Grund stellt die Untersuchung der Wachstumsprozesse der ersten CeO,-Schicht auf
Nickelsubstraten einen zentralen Teil der vorliegenden Arbeit dar. Der erste Schritt war in
diesem Zusammenhang die Auswahl eines Vorbehandlungsprozesses, der eventuell vorhan-
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dene native Oxidschichten auf den Bandoberfldchen beseitigt und die epitaktische Abschel-
dung von Pufferschichten erst ermdglicht. Dieser Prozess wird im Folgenden als , reduzie-
rende Vorbehandlung* bezeichnet.

Der zweite Schritt zur erfolgreichen Pufferdeposition bestand in der Auswahl eines geeigne-
ten Depositionsprozesses. Hier wurden unterschiedliche Vorgehensweisen zur Deposition von
CeO, auf Nickd untersucht.

3.2.1 Reduzierende Vorbehandlung

Auf der Oberflache der texturierten Nickelbander kommt es bei normalen atmosphérischen
Bedingungen zu einer Bildung polykristalliner oder (111)-orientierter Nickeloxidschichten
(NiO) [81]. Durch diese Schichten wird die Textur des unterliegenden Substrats tberdeckt.
Fir ein heteroepitaktisches (100)-orientiertes Wachstum von Pufferschichten auf den Nickel-
bandern ist eine Entfernung der Nickeloxidschicht im Vakuum vor der Deposition der Puffer-
schichten zwingend erforderlich. Zur Reduktion der Bandoberflache werden die im Ultra-
schallbad in Aceton gereinigten und danach mit Reinstwasser, Aceton, |sopropanol und
Heptan noch einmal abgesptilten Metallbander in den Helzer der Evaporationsapparatur ein-
gebaut. Diese wird dann bis auf einen Druck der GréRenordnung 10° hPa evakuiert, um den
Sauerstoffpartialdruck in der Kammer moglichst weit zu senken. Im Anschluss wird ein
Ar/H,-Gemisch (96 Vol.% Ar + 4 Vol.% H) in den Vakuumrezipienten eingelassen, um
Woasserstoff fur die Reaktion NiO + H, ® Ni + H,O bereit zu stellen. Der Heizer wird nun
innerhalb von 30 - 60 Minuten auf die vorgesehene Depositionstemperatur zwischen 600° und
800°C aufgeheizt. Thermodynamische Stabilitétsbetrachtungen ergeben (vgl. Kapitel 1.4),
dass die Reduktion des NiO bei den gegebenen Restgaspartialdriicken von ca. 10 hPa H,O
und 107 hPa O, bei Temperaturen von 700°C und H,-Partialdriicken oberhalb von 10® hPa
erfolgen sollte. Experimentell zeigte sich, dass wahrend der reduzierenden Vorbehandlung
H,-Partialdriicke oberhalb von 107 hPa erforderlich sind, um epitaktisches Pufferwachstum
auf den Bandoberflachen erreichen zu kdnnen. Lag der Ho-Partialdruck niedriger, konnten bei
den anschlief3end deponierten Pufferschichten in Q-2Q-Untersuchungen keinerlei Rontgen-
peaks der Puffermaterialien nachgewiesen werden. Dies wurde als ein Hinwels auf nano- oder
polykristallines Pufferwachstum gewertet, dessen Ursache in der nicht vollstandigen Entfer-
nung der NiO-Schichten auf dem Substratband vermutet wird. Liegt der H,-Partialdruck wah-
rend der reduzierenden Vorbehandlung oberhalb von 102 hPa, so konnte immer texturiertes
Wachstum der Puffermaterialien beobachtet werden. Die Substrattemperatur konnte wahrend
der Vorbehandlung in Bereichen von 550° bis 850°C variiert werden”, ohne dass ein Einfluss
bemerkbar war. Daher wurde bei alen nachfolgend durchgeftihrten Beschichtungsexperi-
menten der Substratheizer vor der Pufferdeposition in einer Ar/Hy-Atmosphére von etwa

% Niedrigere Temperaturen al's 550°C und hohere al's 850°C wurden nicht verwendet.
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1 hPa aufgeheizt?®. Der Depositionsprozess muss nicht unmittelbar nach der Vorbehandlung
gestartet werden. Werden die reduzierten Bander im Vakuumrezipienten aufbewahrt, ohne
das Vakuum zu brechen, kann die Deposition auch erst nach einigen Stunder” durchgefiihrt
werden. Dieser Sachverhalt ist fir einen kontinuierlichen Beschichtungsprozess von besonde-
rer Wichtigkeit, da Reduktion und Beschichtung der Bander dann in zeitlich aufeinander fol-
genden Prozessen durchgefiihrt werden konnen.

3.2.2 Prozesswahl

Zur Deposition der ersten CeO,-Schichten auf Nickelbandern wurden sechs unterschiedliche
Depositionsprozesse untersucht. Die einzelnen Prozesse waren:
- das HF-Sputtern von CeO,
- diedirekte Evaporation von CeO,
a) mit thermischem Verdampfer
b) mit Elektronenstrahlverdampfer
- die thermische reaktive Evaporation aus einer Cer-Schmelze mit einem zweistufigen Ver-
fahren, bel dem wéahrend der Deposition das Prozessgas von Ar/H, auf O, gewechselt
wird; im Folgenden als Zweischritt-Verfahren bezeichnet
- die thermische reaktive Evaporation von Cer mit einem einstufigen Verfahren bel dem
Wasserdampf als Prozessgas zur Oxidation des Cers Verwendung findet; im Folgenden
als Einschritt-Verfahren bezeichnet
a) mit thermischem Verdampfer
b) mit Elektronenstrahlverdampfer

Die Depositionsverfahren wurden anhand von Beschichtungsexperimenten an Ni-Kurzproben
von 5 bis 10 cm Lange auf ihre Eignung zur Deposition von (100)-orientierten CeO,-Puffer-
schichten untersucht. Es ergaben sich folgende Ergebnisse.

HF-Souttern von CeO,

Durch HF-Sputtern konnten nach einer reduzierenden Vorbehandlung texturierte Puffer-
schichten auf Nickel abgeschieden werden. Die CeO,-Schichten wuchsen zumeist in uner-
wiunschter (111)-Orientierung auf. Das (100)-orientierte Pufferwachstum war nicht in repro-
duzierbarer Weise mdoglich. Detaillierte Untersuchungen zur Optimierung des
Pufferwachstums wurden bisher nicht durchgefthrt und werden Gegenstand zukinftiger Ex-
perimente sein. Die Ergebnisse der HF-Sputterdeposition sowohl von einlagigen a's auch von
mehrlagigen Schichten werden in Kapitel 3.3 vorgestellt.

8 Das entspricht einem H,-Partialdruck von etwa 4 - 10" hPa.

29 yerwelilzeiten oberhalb von 24 h wurden nicht untersucht.
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Thermische Verdampfung von CeO,

Das technologisch einfachste Verfahren zur CeO,-Deposition besteht in der thermischen Ver-
dampfung von CeO,. Im Anschluss an eine reduzierende Vorbehandlungen wurde CeO, in
verschiedenen Prozessgasatmosphéaren aus einem Wolfram-Verdampferschiffchen verdampft
und auf dem Nickelsubstrat abgeschieden. Nach den Depositionen wurde festgestellt, dass das
CeO, mit dem Verdampferschiffchen reagiert hatte. Mit EDX ®-Untersuchungen wurden auch
in den abgeschiedenen Pufferschichten Wolframanteile nachgewiesen. Das Verfahren der
direkten thermischen Verdampfung erscheint daher zur Herstellung von CeO,-Pufferschichten
ungeeignet und wurde nicht weiter angwendet.

Elektronenstrahl-Verdampfung von CeO,

Zur Vermeidung einer Reaktion des heif3en CeO, mit dem Verdampfermetall wurde ein Elek-
tronenstrahlverdampfer mit CeO, beflllt und die direkte Deposition von CeO, auf Nickelsub-
straten weiter untersucht. Eine Reaktion von CeO, und Verdampfer kann hier vermieden wer-
den, danur die Oberseite der CeO,-Befillung im Verdampfer auf hohe Temperaturen kommt.

Anhand von Réntgenuntersuchungen konnte teilweise eine (100)-Orientierung der Puffer-
schichten nachgewiesen werden. Die kristalline Qualitét direkt mit einem Elektronenstrahl
verdampften Ceroxids scheint jedoch schwach zu sein, da die Rontgenpeaks der Pufferschicht
sehr geringe Intensititen besitzen®™. Dies wird darauf zuriickgefiihrt, dass wahrend des Ver-
dampfungsprozesses und der damit verbundenen Aufheizung des CeO,-Materialvorrats grofde
Mengen verschiedener Gase desorbieren (vor alem O,, CO, H,O und N,), die eine kontrol-
lierte Regelung der Prozessgasatmosphédre unmadglich machen und teilweise wieder zu einer
Oxidation der Substratoberfléche fuhren kénnen. Die direkte Verdampfung erster CeO.-Puf-
ferschichten mit einem Elektronenstrahlverdampfer auf Nickelsubstraten wurde daher fr un-
geeignet befunden und nicht weiter untersucht.

Thermische reaktive Deposition — Zweischritt-Verfahren

Beim sogenannten Zweischritt-Verfahren wird im Anschluss an die reduzierende Vorbe-
handlung das Gaseinlassventil langsam geschlossen bis im Rezipienten wieder ein Druck von
etwa 10° hPa erreicht ist. Dann wird der thermische Verdampfer mit Cer-Befiillung gestartet
und die ersten 10 nm der Pufferschicht werden in einer Ar/Hy-Atmosphére abgeschieden.
Diese Schicht soll dem Schutz der Nickeloberflache vor einer Oxidation wahrend des nach-
folgenden Prozesses dienen. Die restliche Schicht — in den durchgefihrten Experimenten ar
meist weitere 90 nm — wird in O-Atmosphére abgeschieden, was fir eine moglichst vollstan-

30 EDX = energy dispersive x-ray anaysis

31 Die Hohe der Peaks im Q-2Q-Scan ist direkt mit der Scharfe der out-of-plane-Orientierung und dem
polykristallinen Volumenanteil verknipft.
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dige Oxidation des Cer-Dampfs zu CeO, sorgen soll. Die Substrattemperatur wurde auf
konstante Werte zwischen 600° und 800°C eingeregelt und bei der Mehrzahl der Experimente
zu 700°C gewdhlt. Mit diesem Verfahren konnte teilweise die erwiinschte (100)-Orientierung
der Pufferschichten erzielt werden. In etwa 40% der Beschichtungsexperimente kam es aber
zu einer vollstandigen oder teilweisen (111)-Orientierung der Pufferschicht. Das Zweischritt-
Verfahren konnte durch eine Variation der Beschichtungsparameter Prozessgaspartialdruck
und Substrattemperatur nicht in Richtung einer reproduzierbaren und phasenreinen Abschei-
dung (100)-orientierter Schichten verbessert werden. Die Prozessgaspartialdriicke wurden in
dem zur Verfiigung stehenden Bereich zwischen 10° und 10 hPa variiert, ohne dass eine
signifikante Beeinflussung des Wachstums bemerkbar gewesen wére. Des Weiteren zeigten
die Pufferschichten bei Schichtdicken oberhalb von 30 nm eine starke Neigung zur Risshil-
dung (vgl. Abbildung 28). In der Abbildung ist die optische Interferenzkontrastmikroskopie
einer rissdurchzogenen CeO,-Pufferschicht von 100 nm Dicke bei 1000-facher Vergrof3erung
wiedergegeben.

Abbildung 28: Differenzielle Interferenzkontrastmikroskopie des Rissmusters einer (100)-
orientierten CeO,-Pufferschicht bei 1000-facher Vergrofzerung (1 cm @0 pm)

Diese Risse entstehen entlang der (100)- und der (010)-Richtung im Kristallgitter des CeO..
Anhand der Richtung der Risse kann insofern auf die in-plane-Orientierung der unterliegen-
den Ni-Korner rickgeschlossen werden. Die Risse existieren bereits direkt im Anschluss an
die Pufferdeposition, wodurch sie sich von Rissen unterscheiden, die erst bei Sauerstoff- und
Heizbehandlungen entstehen (vgl. Kap. 3.2.3). Eine derartige Rissbildung ist ein bekanntes
Phanomen [82, 91, 92]. Aufgrund der fehlenden Reproduzierbarkeit sowie der starken Riss-
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bildung und nicht zuletzt aber auch wegen der aufwandigen Prozessfihrung, die kontinuierli-
che Prozessfuhrungen verkompliziert, wurde das thermisch reaktive Aufdampfen im Zwel-
schritt-Verfahren nicht weiter verfolgt. Andere Gruppen arbeiten mit dhnlichen Verfahren
erfolgreich, benutzen aber stark unterschiedliche Konzepte der Prozessgaszufiihrung [83, 84].
Das Problem der (100)-(111)-Mischorientierung der Pufferschichten scheint bel Zweischritt-
Verfahren aber stets zu bestehen und konnte bisher noch nicht vermieden werden [85]. Inwie-
fern eine Mischorientierung das Wachstum nachfolgender HTSL-Schichten stort, ist bisher
unklar.

Thermische reaktive Deposition — Einschritt-Verfahren

Beim sogenannten Einschritt-Verfahren wird im Anschluss an die reduzierende Vorbehand-
lung eine Wasserdampfatmosphére im Vakuumrezipienten eingestellt. Das Wasser dient as
Sauerstofflieferant fur die Oxidation des verdampften Cers gemald der Reaktionsgleichung
Ce+2H,O® CeO,+2H, Durch diese Reaktion entsteht somit Wasserstoff; der sich
einstellende Wasserstoffpartialdruck liegt im Bereich von 10° bis 10* hPa. Da fir diesen
Prozess typischerweise ein Wasserdampfpartialdruck um 10° bis 10* hPa benétigt wird und
die Substrattemperaturen im Bereich um 700°C liegen, ist die Entstehung von Nickeloxid auf
dem Substrat thermodynamisch ausgeschlossen (vgl. Kapitel 1.4). Die gesamte Pufferschicht
kann mit diesem Prozess ohne einen Wechsel der Prozessgasatmosphére deponiert werden.
Das zentrale technologische Problem zur Realiserung des Einschritt-Verfahrens bestand
darin, eine Méglichkeit zu finden, kontrolliert Wasserdampf mit Partialdriicken zwischen 107
und 10 hPa in den Rezipienten einlassen zu kénnen, ohne gleichzeitig andere Gase in den
Rezipienten einzufihren. Das Problem konnte durch ein handelsiibliches Feindosierventil
gel6st werden, das derart an die Vakuumkammer angeflanscht wurde, dass das Wasser als
Séule Uber der Einlassoffnung des Ventils steht, und somit Wasser in flissiger Form und kein
Wasserdampf durch das Ventil geleitet wird. Das Wasser verdampft dann erst bel Eintritt in
das Vakuum. Durch die geringen Durchsatzmengen kommt es nicht zu einer Vereisung des
Ventils beim Flissigkeitseinlass. Die Arbeiten anderer Gruppen zeigen, dass der verunreini-
gungsfreie Einlass von Wasserdampf von zentraler Wichtigkeit fir die Herstellung einer pha
senreinen (100)-Orientierung im CeO, ist. Schon geringe Luftbeimengungen im Wasser ver-
hinderten in den Arbeiten des Projektpartners Siemens die reproduzierbare Herstellbarkeit
von (100)-orientierten CeO, bei ansonsten identischer Prozessfihrung [86].

Mit dem Einschritt-Verfahren war es auf Anhieb mdglich, reproduzierbar (100)-orientierte
CeO,-Pufferschichten auf Nickel zu deponieren. Die thermische reaktive Evaporation ging
damit aus den Experimenten zur Findung eines geeigneten Prozesses als vielversprechendes
Verfahren hervor. Das Einschritt-Verfahren wurde zum Standardverfahren fir eine Deposi-
tion der ersten CeO,-Pufferschichten auf Nickelsubstraten. Als Folge wurde nur fir die ther-
mische reaktive Deposition von CeO, der Einfluss der Depositionsparameter auf die zentralen
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Schichteigenschaften Textur und Morphologie / Rissneigung in detaillierter Weise untersucht.
Die Ergebnisse einer genaueren Untersuchung der Einflisse von Wasserdampfpartialdruck
und Substrattemperatur auf das CeO,-Wachstumsverhalten bei diesem Depositionsverfahren
werden im folgenden Unterkapitel dargestellt. Die Kombination der thermischen Verdamp-
fung von metallischem Cer mit dem Prozessgas Wasserdampf zu einem reaktiven Prozess zur
Abscheidung von CeO, ist ein weltweit einzigartiges, bisher noch unkopiertes Verfahren.

Reaktive Elektronenstrahlver dampfung von CeO, — Einschritt-Verfahren

Das Einschritt-Depositionsverfahren wurde auch unter Verwendung eines Elektronenstrahl-
verdampfers zur Verdampfung des Cers durchgefuihrt. Auch bei Verwendung dieses Ver-
dampfertyps konnten (100)-orientierte CeO,-Schichten auf Nickel abgeschieden werden.
Niedrige Rontgenpeaks deuteten aber bei den meisten untersuchten Schichten wieder auf ein
gestortes kristallines Wachstum oder zumindest auf eine schlechte out-of-plane-Orientierung
hin. Es wird vermutet, dass das starke Ausgasen der Cer-Schmelze im Verdampfer und die
damit verbundene eingeschrankte Moglichkeit der Regelung der Prozessgaspartialdriicke das
Schichtwachstum negativ beeinflusst haben.

3.2.3 Wachstumsverhalten von CeO, auf Nickelbandern

Bel der thermisch reaktiven Deposition von CeO, stehen im Wesentlichen drei Depositionspa-
rameter fur eine Beeinflussung des Pufferschichtwachstums zur Verfligung. Dies sind der
Wasserdampfpartialdruck, die Substrattemperatur und die Beschichtungsrate. Die Auswir-
kungen der ersten beiden der genannten Parameter wurden intensiv studiert. Diese Ergebnisse
werden im Folgenden prasentiert.

Einfluss des Wasser dampfpartial drucks

Zur Untersuchung des Einflusses des Wasserdampf partialdrucks wéahrend der Deposition auf
das Schichtwachstum wurde eine Relthe von Beschichtungsexperimenten bei unterschiedli-
chen Wasserdampfpartialdriicken und bei einer Substrattemperatur von 700°C durchgefuhrt.
Als Substratmaterial wurden Plansee-Bander verwendet. Die Beschichtungsrate wurde zu
1 A/s eingeregelt. Die so hergestellten Puffer wurden mit Q-2Q-Untersuchungen charakteri-
gert. In Diagramm 10 sind die Ergebnisse dieser Messungen dargestellt. Auf der Abszisse ist
die zur jeweiligen Pufferorientierung gehdrige Peakhohe in relativen Einheiten abgetragen.
Die Peakhohen werden, um die Einfltisse der Probeneinbaugeometrie und der Strahlintensitéat
aus den Analyse-Ergebnissen zu eliminieren, auf die Peakhdhe des Ni-Peaks normiert. Dem
jewells hdchsten gemessenen Ni-Peak wird dann der Intensitétswert 100 zugeordnet. Diese
Intensitétwerte sind in halblogarithmischer Darstellung gegentiber dem Partialdruck, der wah-
rend der Beschichtung eingestellt war, aufgetragen. Bel einem Partialdruck unterhalb von
3.107 hPaist nicht geniigend Wasserdampf in der Kammer vorhanden, um den Cer-Dampf
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zu oxidieren. Es wird metallisches Cer abgeschieden. Bel Wasserdampfpartialdriicken im Be-
reich zwischen 3- 107 und 2- 10°® hPa kommt es bevorzugt zu einem (111)-Wachstum der
CeO,-Schicht. Oberhalb von 1 -10° hPa setzt das erwiinschte (100)-orientierte Wachstum
ein, das gemd? der Rontgenuntersuchungen bei Wasserdampfpartialdriicken oberhalb von
3-10° hPa in quasiphasenreiner Form vorliegt. Die Intensitét des (111)-CeO.-Peaks liegt
dann bei weniger al's 1% des (200)-CeO,-Peaks®.

100

CeO, (200)
—e—CeO, (111)

(ICeOZ / INi(ZOO))

(112)-
Wachstum

rel. Peakhthe

1E-6 1E-5 1E-4
HZO-PartiaIdruck in hPa

Diagramm 10: Abhangigkeit des Pufferwachstumsverhaltens vom Wasserdampfpartialdruck
wahrend der Deposition

Das Absinken der relativen Peakintensitéten zu hoheren Wasserdampfpartialdriicken hin ist
noch nicht verstanden. Eine denkbare Erklarung ist, dass das Pufferschichtwachstum durch
die grofRen Mengen des auf dem Substrat auftreffenden Wasserdampfs gestort wird. Der ver-
wendeten Beschichtungsrate von 1 A/s kann anhand der Gitterkonstanten vom CeO, eine
Auftreffrate am Substrat von etwa 0,2 Monolagen pro Sekunde zugeordnet werden. Ein Par-
tialdruck von 10° hPa entspricht grob einer Auftreffrate von 1 Monolage des betreffenden
Gases pro Sekunde. Daher liegt bei Wasserdampfpartiadriicken von 10° bis 10* hPa zwi-
schen den Auftreffraten des Cers und des Wasserdampfs ein Faktor von 50 bis 500. Dieses
Uberangebot an Wasserdampf konnte zu einer Storung der Schichtbildung fiihren. Eine ge-
ringe Peakintensitét bei Q-2Q-Untersuchungen kann auf poly- oder nanokristalline Schicht-
anteile hi ndeuten, die durch das Uberangebot an Wasserdampf verursacht werden. Ein weite-
rer Grund fur niedrige Peakintensitéten kann eine schlechte out-of-plane-Orientierung oder

32 Be alen kubisch flachenzentrierten Kristallgittern existiert aufgrund der sogenannten Strukturfaktoren kein
(100) Peak. Nur Peaks mit vollsténdig geraden (zum Beispiel (200)) oder vollstdndig ungeraden Miller-Indizes
(zum Beispiel (111)) sind messbar.
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eine Verkippung der Schichtnormalen gegeniber dem Substrat sein. Fir beides gab es aller-
dings bel Rontgenanalysen keine signifikanten Anzeichen.

Es muss allerdings beachtet werden, dass die gemessenen Peakintensitéten mit hohen Fehlern
im Bereich von 30 bis 50% behaftet sind. Das Nickel hat eine mittlere Korngrof3e von etwa
0,1x 0,1 mm?. Der Fleck, der vom Rontgenstrahl ausgeleuchtet wird, hat eine Ausdehnung
von etwa 5x 2 mm?. Daher werden im Mittel etwa 1000 Nickelkérner zum Réntgenpeak
beitragen. Im Gegensatz dazu sind die einzelnen CeO,-Kristallite wesenlich kleiner, die
CeO,-Schicht ist feinkdrniger. Diese Tatsache kann anhand der w-Scans in Diagramm 13
leicht nachvollzogen werden. Hier zeigt sich, dass es wegen der verhdtnismaldig geringen
Anzahl von Nickelkoérnern nicht zur erwarteten Gaul3verteilung — wie sie bel den w-Scans am
CeO,-Puffer zu sehen ist —, sondern zu starken stochastischen Fluktuationen um diese Ver-
teilung kommt. Die gemessene Nickelpeakintensitét kann daher leicht um Werte in der Gro-
enordnung von 50% um den zu erwartenden Mittelwert schwanken. Diese Schwankungen
setzen sich durch die Normierung der Pufferpeakintensitdten in Diagramm 10 in den aufge-
tragenen Werten fort. Fihrt man die Normierung allerdings nicht durch, so kommen ver-
gleichbare Fluktuationen durch die nicht reproduzierbare Einbaugeometrie zum Tragen. Diese
Problematik kann an aufwandigeren Rontgenapparaturen durch die Ausmessung eines kom-
pletten w-Scans umgangen werden. Diese Moglichkeit bot die zur Verfigung stehende Ront-
genapparatur jedoch nicht.

Bel den nachfolgenden Experimenten wurde der Wasserdampfpartialdruck stets auf Werte
zwischen 4-10° und 2-10° hPa eingestellt, um phasenrein (100)-orientiertes CeO, zu
erhalten.

Ankeimverhalten

In weiteren Experimenten wurde die Abhangigkeit des Wachstumsverhaltens vom Wasser-
dampfpartialdruck in den unterschiedlichen Phasen des Pufferschichtwachstums, der Ankeim-
und der Verdickungsphase, untersucht. Als Ankeimphase wird die Abscheidung der ersten
Atomlagen auf dem Substrat bezeichnet. Die Verdickungsphase ist die nachfolgende Verstér-
kung der Pufferschicht bis zur Sollschichtdicke. Fir diese Experimente wurde bel einem ers-
ten Versuch das Wachstum einer CeO,-Schicht bei einer Substrattemperatur von 700°C auf
einem Plansee-Substrat bei einem Wasserdampfpartialdruck von 8 - 107 hPa gestartet und
nach Abscheidung von 20 nm CeO, der Wasserdampfpartialdruck auf 4 - 10° hPa erhoht.
Dieser Druck wurde bis zum Erreichen einer Schichtdicke von 100 nm unverandert beibehal -
ten. Der erste Wert des Wasserdampfpartialdrucks liegt nach den Ergebnissen der im vorheri-
gen Abschnitt erlauterten Untersuchungen im Bereich des reinen (111)-Wachstums des CeO,,
der zweite im Bereich (100)-orientierten Wachstums. Die Pufferschicht zeigte in Réntgenun-
tersuchungen phasenreines (111)-Wachstum. In einem zweiten Experiment wurde die Pro-
zessfihrung umgekehrt. Die Deposition wurde bel einem Wasserdampfpartialdruck von

75



4 - 10°® hPa gestartet und nach 20 nm der Wasserdampfpartialdruck auf 8 - 107 hPa erniedrigt.
Die so hergestellte Schicht zeigte phasenreine (100)-Orientierung. Auf der Basis dieser Expe-
rimente kann der Schluss gezogen werden, dass der Wasserdampfpartialdruck wahrend des
Ankeimens der Pufferschicht die Orientierung bestimmt. Die zu Beginn des Prozesses aufge-
prégte Ordnung wird von nachtréglich aufgebrachtem Material Gbernommen. Damit ist die
sich aushildende Orientierung nur zu Beginn empfindlich auf die Prozessparameter. Nach
dem Ankeimen spielt die Variation des Wasserdampfpartialdrucks in Bezug auf die Orientie-
rung keine Rolle mehr, solange genug Wasserdampf fir eine Oxidation des Cers zur Verfu-
gung steht. Ahnliche Erfahrungen wurden bei der Deposition nachfolgender Pufferschichten
gesammelt. Auch hier war die sich ausbildende Schichtorientierung bel allen durchgefiihrten
Experimenten von den Depositionsparametern unabhéngig und wurde nur durch die Orientie-
rung der ersten, schon bestehenden Pufferschichten bestimmt. Die Anderung einer Wachs-
tumsorientierung bei aufeinanderfolgenden Depositionsprozessen konnte nie beobachtet wer-
den.

Einfluss der Substrattemperatur

Bel Depositionsprozessen wird die Energie der kondensierenden Teilchen auf dem Substrat
alein von der Substrattemperatur bestimmt. Die kinetische Energie der auftreffenden Atome
und Molekile (GrofRenordnung 0,1 €V) und ihren Einfluss auf die Temperatur des Substrats
ist wegen der geringen deponierten VVolumina zu vernachléssigen. Die auftreffenden Teilchen
geben auf dem Substrat ihre kinetische Energie ab und tbernehmen die Temperatur des Sub-
strats. Die Mobilitét der kondensierten Teilchen ist daher von der Substrattemperatur und von
der Kondensationsenergie auf dem jeweiligen Substrat abhdngig. Da im Allgemeinen die
Kondensati onsenergie wenn tberhaupt Uber die Wahl des Substratmaterials beeinflusst wer-
den kann, steht zur Variation der Mobilitét nur die Substrattemperatur zur Verfigung. Fir die
Beeinflussung des Schichtwachstums ist die Mobilitét eine wichtige Grélie. Sie wirkt sich in
zweifacher Weise auf das Schichtwachstum aus. Zum einen ist eine moglichst hohe Mobilitét
wunschenswert, um gute Werte fur die in-plane- und out-of-plane-Orientierung der Puffer-
schichten zu erreichen. Bel zu niedrigen Temperaturen sind die kondensierten Atome nicht
mobil genug, um den Aufbau eines langreichweitig gut korrelierten Kristallgefliges zu ge-
wahrleisten. Die Korrelation benachbarter Kristallite ist schlecht. Zum anderen kann zu hohe
Mobilitat aber dazu fiihren, dass der Ubertrag der Texturinformation vom Substrat nicht oder
nicht mehr vollstandig stattfindet, da die Bindungsenergie am Substrat klein gegentiber der
Bewegungsenergie wird. Es bildet sich in solchen Féllen die energetisch gunstigste Textur in
der Pufferschicht aus (vgl. Kapitel 1.5). Zur Untersuchung des Einflusses der Substrattempe-
ratur wurden Pufferschichten bel unterschiedlichen Temperaturen und konstantem Wasser-
dampfpartialdruck deponiert und réntgenografisch uttersucht. Als Substratmaterial kam Ni-
ckelband vom IFW Dresden zum Einsatz. Dieses unterscheidet sich durch seine extrem glatte
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Oberfléche von den Nickelbandern, die zur Untersuchung der Partialdruckabhangigkeit des
Wachstums Verwendung fanden. Fir die Pufferdepositionsexperimente wurden der Wasser-
dampfpartialdruck bei 5- 10° hPa und die Beschichtungsrate bei 1 A/s konstant gehalten. Im
folgenden Diagramm 11 sind die Anteile der (100)- und der (111)-Orientierung wiedergege-
ben. Die Anteile wurden zumeist aus vier Experimenten beli einem Temperaturwert Gber eine
Mittelwertbildung bestimmt. Die angegeben Anteile sind proportional zu den gemessenen
Peakhtdhen eingezeichnet. Dies korreliert nicht direkt mit den realen Volumenanteilen, da die
Peakintensitét sich aus dem Produkt des Volumenanteils mit einem Korrekturfaktor ergibt.
Diese Korrektur beinhaltet einen Geometriefaktor, der das bei verschiedenen Winkeln unter-
schiedliche streuende Volumen berlicksichtigt, und korrigiert die Anteile Uber die Intensitéts-
verhaltnisse tabellierter Referenzproben [87, 88].

CeO, (100)
® CeO, (111)

mittlerer, relativer Anteil
a1
o
1

—
450 500 550 600 650 700 750 800 850 90
Depositionstemperatur in Grad Celsius

Diagramm 11: Mittlere Abhangigkeit der Wachstumsorientierung von der Substrattemper atur

Dem Diagramm ist ein Absinken des (100)-orientierten Anteils mit steigender Substrattempe-
ratur zu entnehmen. Gleichzeitig wachst der (111)-orientierte Anteil — diese Orientierung ist
energetisch gunstiger as die (100)-Orientierung [89] — stetig an. Die Anteilsverhaltnisse
schwanken von Deposition zu Deposition recht stark, und auch auf einem Substrat ist das
Verhdltnis der Peakintensitéten nicht konstant. Erst durch die Auftragung der gemittelten
Wertein Diagramm 11 I&sst sich die tendenzielle Abhangigkeit des Wachstumsverhatens von
der Temperatur erkennen. Dieses Wachstumsverhalten ist allerdings stark vom Substratmate-
ria abhangig. Auf den Plansee-Substraten mit héherer Oberflachenrauheit setzt das Wachs-
tum des (111)-orientierten Anteils erst ab Temperaturen um die 750°C ein. Dies ist ein Hin-
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weis darauf, dass das Verhdltnis von thermischer Energie und Anregungsenergie zur
Diffusion eine wichtige Rolle fir das Wachstumsverhalten spielt, da die Anregungsenergie
zur Diffusion auf raueren Substraten grof3er sein sollte und damit die Diffusivitéat zuriickgeht
(vgl. Kapitdl 1.5).

Aus den Untersuchungsergebnissen zum Einfluss der Substrattemperatur kann nun fir Nickel
aus Dresdner Herstellung eine Substrattemperatur von 500° als optimal fur das Erreichen ei-
ner moglichst phasenreinen (100)-Textur bezeichnet werden. Bei Plansee-Substraten liegt die
Temperatur, ab der das unerwiinschte Wachstum der (111)-Phase beginnt, bel etwa 750°C.
Daher sollte die Depositionstemperatur zur Abscheidung von (100)-orientiertem CeO, einen
Temperaturwert von 700°C nicht Uberschreiten. Gleichzeitig sollte die Depositionstemperatur
der Pufferschichten zur Vermeidung von thermischen Spannungen wahrend der Y BCO-Depo-
sition moglichst nahe an der Y BCO-Depositionstemperatur liegen (750° bis 790°) (vgl. Un-
terkapitel Uber Risshildung nach der Pufferdeposition). Daher wurde die Abscheidetemperatur
fur die erste Pufferschicht auf Dresdner Nickel in den meisten Experimenten zu 600°C ge-
wahlt. Der (111)-Anteil der CeO,-Schichten ist dann noch sehr gering.

Textur

Die Textur der hergestellten Pufferschichten wurde an der TU-Braunschweig® rontgenogra-
fisch untersucht. Abbildung 29 zeigt eine Polfigur, die am (111)-Peak einer 100 nm dicken
Pufferschicht auf einem Plansee-Substrat gemessen wurde.

Abbildung 29: Rontgenografisch gemessene Polfigur des (111)-CeO,-Peaks einer 100 nm
dicken CeO,-Pufferschicht auf einem Plansee-Substrat

% Messung von O. Stade, Institut fir Oberflachentechnik und Plasmatechnische Werkstoffentwicklung,
Technische Universtét Braunschweig
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Die Pufferschicht wurde bel einer Substrattemperatur von 700°C und bei einem H,O-Partial-
druck im Bereich von 5-10° bis 2-10° hPa abgeschieden. Anhand der rein vierzahligen
Symmetrie 1&sst sich die Phasenreinheit der Pufferschicht ablesen. Die Phasenreinheit wird
auch durch Q-2Q-Scans bestétigt (siehe Diagramm 12). Nur der (200)-Peak des CeO, ist zu
erkennen. Der (111)-Peak erscheint nur als eine kaum signifkante Erhebung des Untergrunds.
In Diagramm 12 ist die Ordinate im Hauptdiagramm an die Intensitét des CeO,-Peaks ange-
passt, um die Genauigkeit der Ablesbarkeit im Bereich des (111)-CeO.-Peaks zu erhthen.
Allerdings ist dadurch der (200)-Ni-Peak nicht vollstandig dargestellt. Das kleinere, einge-
setzte Diagramm zeigt noch einmal das vollsténdige Spektrum mit voller Intensitét des (200)-
Ni-Peaks. Anhand des Q-2Q-Scans lasst sich der Anteil (111)-orientierter CeO.-Kristallite zu
weniger als 1 % abschétzen.
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Diagramm 12: g2g-Scan einer 100 nm dicken CeO,-Pufferschicht auf einem Plansee-Sub-
strat

Zur Bestimmung der in-plane- und der out-of-plane-Orientierung wurden zusétzlich f - und w-
Scans angefertigt, deren Ergebnisse in Diagramm 13 zu sehen sind. Dort sind im linken Teil
die Ergebnisse der w-Scans dargestellt. Die Rockingkurve des Nickels zeigt durch die starke
Fluktuation der gemessenen Intensitdt um die zu erwartende Normalverteilung die verhélt-
nismaidig grobkoérnige Gefligezusammensetzung. Die Rockingkurve des CeO, zeigt weniger
Fluktuationen, woran die feinkdrnigere Struktur erkannt werden kann. Die volle Breite der
Verteilungen bei halber Maximalhdhe (FWHM) der Intensitétsverteilung kann beim Nickel zu
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7,3° und beim CeQ; zu 6,4° bestimmt werden. Die Abnahme der FWHM der out-of-plane-
Texturscharfe bei Deposition einer Pufferschicht auf RABIT-Substraten bedeutet eine Verbes-
serung der Kristallorientierung der Pufferschicht beziglich des Substrats. Dies wird in der
Literatur fir Mehrfachpuffersysteme haufig berichtet [90, 91, 92, 93]; die Grinde, die auch
schon bel einer einzigen, sehr dinnen Pufferschichten zu dieser Verbesserung der out-of-
plane-Texturierung fuhren, sind noch unklar. Die in-plane-Texturschéarfen (siehe f-Scan im
rechten Teil des Diagramms 13) der Pufferschicht und des Nickelsubstrats liegen mit 5,3° -
7,6° fur CeO, bzw. 5,2° - 7,3° fur Ni be identischen Werten. Die Pufferschicht Gbernimmt
die Orientierung des Substrats. Die Streuung der FWHM-Werte ergibt sich aus den geringfu-
gig unterschiedlichen Breiten der vier Peaksim f -Scan. Anhand der vier Peaks fur Nickel und
Ce0;, l&sst sich wieder die phasenreine Orientierung der Pufferschicht erkennen.

18 2.500
s Ni(200)
u Ni(111)
® 2.000
ﬁ 4 1.500
%2,000 I
degree/Q Lono
g ﬂ
CeO,(200) =
Ce0,(111;
ool 500
“ CLJ LA,J LJLM L j\i I Mi)
30 0 50 100 150 200 250 300 350
2 degree/F
'g\mc %
e — Ni: FWHM(200) » 7,3° CeO,; FWHM(200) » 6,4
degree/ Q FWHM(111) » 5,2-7,3° FWHM (111) » 5,3-7,6°

Diagramm 13: Ergebnisse von w und f-Scans an einer 100 nm dicken CeO,-Pufferschicht
auf einem Plansee-Substrat

Die CeO,- und Nickel-Peaks sind jewells 45° gegeneinander verschoben, das bedeutet, dass
das CeO, um 45° gegentber dem Nickel rotiert in einer { 100} <110>-Orientierung aufwéachst.
Dieses Wachstumsverhalten ist aus der Literatur bekannt [90, 91, 92, 94]. Anhand der Ront-
genanalysen ist daher nachgewiesen, dass die Pufferschicht heteroepitaktisch auf dem Nickel-
Substrat aufgewachsen ist. Die Texturbreiten des Substrats werden tbernommen (in-plane-
Orientierung) bzw. sogar noch leicht verbessert (out-of-plane-Orientierung). Die vorgestellten
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Werte reihen sich in die bisher berichteten Bestergebnisse anderer Gruppen ein [90, 91, 92,
A].

Reproduzierbarkeit

Zur Untersuchung der Reproduzierbarkeit der Pufferschichtabscheidung wurden acht Deposi-
tionsexperimente — im Rahmen der Einstellgenauigkeit* — bei identischen Parametern in di-
rekter Abfolge durchgefiihrt. Die Substrattemperatur wurde zu 700°C, die Beschichtungsrate
zu 1 A/s, die Schichtdicke zu 100 nm und der H,O-Partialdruck zwischen 2-10° und
4 - 10° hPa eingestellt. Als Substratmaterial wurden Plansee-Bander verwendet. Die Schich-
ten wurden nach der Deposition mit Q-2Q-Roéntgenscans untersucht und die aufgenommenen
Scans miteinander verglichen. In Diagramm 14 sind die Scans an den acht Pufferschichten
dargestellt. Wieder wurde auf die Intensitét des Nickelpeaks normiert, wodurch sich wieder
die bereits beschriebenen Schwankungen der CeO,-Peakintensitéten ergeben kénnen. Anhand
von Diagramm 14 |&sst sich erkennen, dass die Pufferschichten immer in (100)-Orientierung
auf dem Nickel aufgewachsen sind. Unter Berlicksichtigung der zu erwartenden Schwankun-
gen der Peakintensitdten sind die Peakhdhen der CeO,-Peaks vergleichbar hoch, was auf eine
ahnliche out-of-plane-Texturierung hinweist.

3 Die EinstelIbarkeit des H,O-Partialdrucks liegt bei frisch gereinigtem Rezipienten bei ca. +10-20%. Bei |anger
zurtickliegender Reinigung liegt der H,O-Restpartialdruck zum Startzeitpunkt des Verdampfers bel Werten von
etwa 2 - 10 hPa und sinkt erst im Verlaufe der Beschichtung auf niedrigere Werte ab. Zur Vermeidung dieser
Drift misste der Rezipient vor der Deposition entweder ausgeheizt, in kurzen Absténden grindlich gereinigt
oder der Verdampfer vor der Deposition sehr lange betrieben werden. Wegen des damit verbundenen zeitlichen
Aufwands wurden dle drei Moglichkeiten unterlassen, da bisher kein nachteiliger Einfluss des relativ hohen
Startwerts fur den H,O-Partialdruck auf das Schichtwachstum nachgewiesen werden konnte.
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Diagramm 14: Rontgenscans von acht bei identischen Parametern aufel nand?erfol gend herge-
stellten CeO,-Pufferschichten von 100 nm Dicke auf Plansee-Substraten <
«©

Es gibt im Rahmen der Messgenauigkeit keinerlei Anzeichen fur fehlorientie?te Anteilein den
Pufferschichten. Bei alen hergestellten Pufferschichten (es wurden etwa 250 CeO,-Puf-
ferschichten auf Nickel deponiert) wurde bei Einhaltung giinstiger Beschichtungsparameter
(nicht zu hohe Beschichtungstemperatur und H,O-Partialdruck nicht unter 3 - 10° hPa) nie ein
Abweichen von diesen Ergebnissen beobachtet. Insofern kann eine reproduzierbare Herstell-
barkeit (100)-orientierter Pufferschichten auf Nickelsubstraten festgestellt werden. Neben den
(200)-Linien von Nickel und CeO, sind in den Rontgenscans in Diagramm 14 noch weitere,
wenngleich von der Intensitdt her geringere Linien zu sehen, die aus Griinden der Ubersicht-
lichkeit nicht indiziert wurden. In Diagramm 15 ist ein vollstandig indizierter Q-2Q-Scan dar-
gestellt. Die hochsten Peaks sind wieder die (200)-CeO,- und (200)-Ni-Peaks, die bei 33,1°
und 51,9° liegen. Bei 44,6° liegt der (111)-Ni-Peak und bei 37,3° der (111)-NiO-Peak. (111)-
orientiertes CeO, mussten bel 28,7° ein Signa erzeugen. Dort ist jedoch keine signifikante
Zunahme des Signals zu beobachten. Im Rahmen der Messgenauigkeit ist damit kein (111)-
orientiertes CeO, nachweishar. Die Peaks bei 55,9°, 59,2° und 66,7° resultieren aus Verunrei-
nigungen in der Rontgenrohre, wodurch neben der gewtinschten Cu-K,- auch die Ni-K;-, die
Fe-K,- und Fe-Ky-Linie emittiert werden und der (200)-Nickelpeak fur diese Wellenldngen
an anderen Winkelpositionen erscheint. Genauso kann die Intensitét bei 41,6° auf den (200)-
CeO,-Peak der Fe-K,-Linie zuriickgefuhrt werden. Die Zuordnung der Neberpeaks wurde
anhand von Kalibrationsmessungen mit LiF-Einkristallen durchgefthrt.
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Diagramm 15: Vollstandig indizierter Q-2Q Scan an einer 100 nm dicken CeO,-Schicht auf
einem Plansee-Substrat

Homogenitat

Neben der Reproduzierbarkeit ist auch die Homogenitdt der Schichtqualitdt Gber die Sub-
stratldnge von hoher Wichtigkeit, insbesondere fur die Herstellung grof3er Langen. Um die
Homogenitét der Pufferschichten zu Gberpriifen, wurden an einem Band von 120 mm Lange,
das auf einer Lange von 100 mm mit 100 nm CeO, beschichtet war, im Abstand von 5 mm Q-
2Q-Scans durchgefiihrt. Die Ergebnisse sind in Diagramm 16 dargestellt. Da die zu vermes-
sende Probe bei den Untersuchungen in der Rontgenapparatur eingebaut blieb und sukzessive
durch den Strahlfleck geschoben wurde, konnte bei der Darstellung auf eine Normierung der
Peakintensitéten verzichtet werden, da keine starke Verdnderung der Einbaugeometrie und
damit auch der zu messenden Intensitéten zu erwarten war. In Diagramm 16 ist daher als Mal3
fUr die Intensitét direkt die gemessene Detektorspannung aufgetragen. Durch die nicht mehr
notwendige Normierung kann in diesem Diagramm nun auch die bereits mehrfach erwahnte,
im Vergleich zum CeO,-Peak stérkere Schwankung des Nickel peaks beobachtet werden.
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Diagramm 16: Im Abstand von jeweils 5mm durchgefiihrte Q-2Q-Scans an einem Nickel-
band, das auf 100 mm Lange mit 100 nm CeO, beschichtet wurde

Bel allen Messpositionen scheint eine gute Homogenitét der Pufferschichtqualitét gegeben zu
sein, soweit dies an der Peakintensitét erkannt werden kann. Eventuelle Schwankungen der
in-plane-Texturierung wéren bel dieser Messmethode nicht sichtbar, alerdings gibt es bisher
auch keinerlei Anhaltspunkte fur das Vorliegen solcher Inhomogenitéten.

Vergleich mit Ergebnissen anderer Gruppen

Zur CeO,-Deposition wird am Oak Ridge Nationa Laboratory (ORNL) Cer mit einem Elek-
tronenstrahlverdampfer in Wasseratmospharen verdampft und auf dem Nickel as CeO, ab-
geschieden [95]. Insofern liegt ein dhnlicher Prozess zu Grunde . Dort werden flnf Prozent
(111)-orientierten CeO,-Anteils in den Schichten auch bel niedrigen Substrattemperaturen
von 400° bis 450°C nicht unterschritten. Der Bereich des Wasserdampfpartialdrucks zur Er-
zielung von mehrheitlich (100)-orientiertem CeO, liegt zwischen 1-10° und 5 - 10° torr®
und ist damit erheblich kleiner, as der Partiadruckbereich, der fir die reaktive thermische
Deposition von (100)-orientiertem CeO, er mittelt wurde.

Anhand von Rontgenuntersuchungen wurden die in-plane-Texturscharfen FWHM-(111) von
Ni und CeO, zu 8,9° und 10,6° angegeben. Out-of-plane ergeben sich Texturschérfen
FWHM-(200) von 7,8° und 9,0° fur Ni und CeO,. Die Textur der Pufferschichten ist damit
geringfugig schlechter, als die des Substratbands. In anderen Verdffentlichungen werden et-

% 1 torr entspricht 1,33 hPa.



was bessere Werte der Texturscharfen présentiert, die mit den in Wuppertal erreichten Ergeb-
nissen vergleichbar sind. Am ORNL wird vermutet, dass die (111)-orientierten CeO,-Anteile
sowie die Schmalheit des Parameterfensters auf Sauerstoffverunreinigungen im eingel assenen
Wasser zurtickzufiihren sind. Vor diesem Hintergrund erscheint die reaktive thermische De-
position dem Verfahren der reaktiven Elektronenstrahlverdanpfung Uberlegen zu sein, das
bisher das weltweit erfolgreichste Verfahren zur CeO,-Deposition war.

Rissbildung nach der Pufferdeposition

Die Risshildung von CeO,-Schichten auf Nickel ist ein in der Literatur héufig genanntes
Problem [91, 92, 82]. Wie im Folgenden noch gezeigt werden wird (vgl. Kapitel 3.4), ist die
Vermeidung von Rissen in den Pufferschichten fir das Erreichen hoher kritischer Stromdich-
ten in nachfolgend aufgebrachten YBCO-Schichten von zentraler Bedeutung. Risse in den
Puffernverhindern zum einen das Zusammenwachsen der YBCO-Schicht, zum anderen
kommt es an den Rissen zu einer verstarkten Ni/NiO-Diffusion in den Supraleiter. Es muss
zwischen zwel Phasen der Rissbildung unterschieden werden. Diese sind die Risshildung
wéhrend oder im Anschluss an die Pufferdeposition und die Rissentstehung bei nachfolgen-
den Prozessen wie zum Beispiel der YBCO-Deposition. In diesem Abschnitt soll nur auf eine
Rissbildung wahrend oder nach der Pufferdeposition eingegangen werden. Die Rissfreiheit
der Pufferschichten nach der Deposition hat sich a's notwendige V oraussetzung fir die Depo-
sition qualitativ hochwertiger YBCO-Schichten herausgestellt. Wie im Folgenden dargelegt
wird, kann durch eine geeignete Prozess- und Parameterwahl diese Rissbildung wahrend oder
nach der Pufferdeposition vermi eden werden; dies bedeutet aber nicht, dass die Pufferschich-
ten wahrend nachfolgender Prozesse ebenfalls rissfrei bleiben.

Die genauen Ursachen, die zur Bildung der Risse direkt nach der Pufferdeposition flhren,
sind unklar [82]. Die Rissbildungsneigung der Pufferschichten l&sst sich anhand der durchge-
fuhrten Untersuchungen in drei Klassen unterteilen. Die erste Klasse zeigt eine vollstandig
von Rissen durchzogene Oberflache der Pufferschichten. Bei der zweiten Klasse treten Risse
nur lokal auf vereinzelten Kornern des Nickelsubstrats auf. Bei der letzten Klasse konnte kel-
nerlei Risshildung festgestellt werden.

Zur ersten Klasse der Risshildung kommt es durch die Auswahl ungeeigneter Depositionspa-
rameter. Bei zu hohen Depositionstemperaturen oder zu hohen Schichtdicken und in Abhan-
gigkeit vom verwendeten Depositionsverfahren kommt es zu einer Rissbildung auf der ge-
samten Pufferoberflache, wobei die kritische Schichtdicke, oberhalb derer die Rissbildung
auftritt, mit steigender Depositionstemperatur zu sinken scheint.

Es kommt bel den vollsténdig rissdurchzogenen Pufferschichten zu zwel unterschiedlichen
Rissmustern. Eines dieser Muster ist die Bildung von Rissen unregelmaléiger Struktur (vgl.
Abbildung 30), die an Trocknungsrisse von Dispersionen erinnern.

85



Abbildung 30: Differenzielle Interferenzkontrastmikroskopie des Rissmusters einer (111)-
orientierten CeO,-Pufferschicht bel 1000-facher Vergroéferung (1 cm @10 pum)

Diese Art Risse wurde bei (111)-orientierten Pufferschichten beobachtet und scheint fir fehl-
orientierte Puffer typisch zu sein. Sie entsteht unabhéngig davon, ob die Ursache fir die Fehl-
orientierung der Pufferschicht in einer zu hohen Substrattemperatur oder in einem zu niedri-
gen H,O-Partialdruck liegt.

In (100)-orientierten Puffern ist bei ungeeigneten Depositionsbedingungen ein anderes Riss-
muster vorherrschend. Die Pufferschichten zeigen damit in Abhangigkeit von ihrer Orientie-
rung unterschiedliche Rissmuster. In Abbildung 31 ist die differenzielle Interferenzkontrast-
mikroskopie einer 100 nm dicken Pufferschicht bei 1000-facher VergrofRerung dargestellt, die
mittels des Zweischritt-Verfahrens bel 700°C auf einem in Wuppertal hergestellten Substrat
abgeschieden wurde. Die Risse bilden ein rechteckiges Muster und verlaufen entlang der
(100)- und (010)-Achsen des Kristallgitters [82]. Anhand des Rissmusters kann somit auf die
Orientierung des Substratbands zuriickgeschlossen werden. Bel Verwendung des Zwel schritt-
Verfahrens war es bei den untersuchten Pufferschichtdicken zwischen 30 und 100 nm nie
moglich, rissfreie Pufferschichten herzustellen. Es wurde stets eine Rissbildung auf der ge-
samten Pufferoberfléche beobachtet. Diese Art von Rissen trat auch bei Schichtdepositionen
durch das Einschritt-Verfahren bei zu hoher Schichtdicke der Pufferschicht auf. Die Schicht-
dicke, oberhalb derer es bei diesem Verfahren zur Rissbildung kam, lag bei etwa 150 nm,
wenn die Depositionstemperatur 700°C betrug. Bei htheren Depositionstemperaturen sinkt
die Schichtdicke ab, bei der sich die Risse bilden (gleichzeitig kommt es aber unter Umstan-
den zu einer Veranderung der Pufferorientierung).
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Abbildung 31: Differenzielle Interferenzkontrastmikroskopie des Rissmusters einer (100)-
orientierten CeO,-Pufferschicht bel 1000-facher Vergroéferung (1 cm @10 pm)

Die zweite Klasse der Rissbildung, bei der die Pufferschicht nur auf vereinzelten Kérnern des
Substrats Risse aufweist, wurde nur auf Plansee-Substraten beobachtet. Abbildung 32 zeigt
eine differenzielle Interferenzkontrastmikroskopie einer solchen Pufferschicht bel 1000-facher
VergrofRerung. Die abgebildete Pufferschicht wurde mit dem Ei nschritt-Verfahren bei 700°C
auf dem Nickelsubstrat deponiert und hat eine Dicke von 100 nm. Die Oberflache ist Uber-
wiegend rissfrei, auf etwa 5 bis 10% der Substratkorner kommt es aber zu einer vollflachigen
Rissbildung, wie sie in Abbildung 32 gezeigt ist. Die Risse erinnern in ihrer Struktur eher an
die Risse in den (111)-orientierten Pufferschichten. Allerdings zeigt sich nicht so eine starke
Schuppenstruktur; die Risse haben zumeist einen langlichen Charakter mit unregelmafdigen
Réndern.
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Risse

Abbildung 32: Differenzielle Interferenzkontrastmikroskopie des Rissmusters einer (100)-
orientierten CeO,-Pufferschicht bel 2000-facher Vergroferung (1 cm @ um)

Es féllt auf, dass die Korner, auf denen es zu einer Risshildung kommt, starke Graben an den
Korngrenzen aufweisen. Die Graben an den Korngrenzen werden as Korngrenzendtzen oder
Grooving bezeichnet. Anhand dieses starkeren Groovings lassen sich diese Korner als fehlori-
entierte Korner oder Zwillingskorner identifizieren [96, 97]. Die Rissbildung wird daher an-
scheinend durch ein falsches Wachstum der Pufferschicht ausgel6st. Diese Art von Rissen ist
fur eine nachfolgende YBCO-Beschichtung tolerabel, da auf den fehlorientierten Kornern
ohnehin kein epitaktisches Wachstum des YBCO stattfinden kann, und diese Korner unab-
héngig von den Rissen damit nicht Teil des Perkolationspfads werden kénnen.

Vollsténdig rissfreie Pufferschichten konnten auf Substratmaterial vom IFW Dresden herge-
stellt werden. Die optische Interferenzkontrastmikroskopie (500-fache VergrofRerung) eines
solchen Bandsiist in Abbildung 33 dargestellt. Die Bander vom IFW Dresden zeigen im Ver-
gleich zu den Substraten der von Plansee GmbH wesentlich weniger Walzriefen und glattere
Oberflachen (vgl. Kapitel 3.1). Inwiefern sich unterschiedliche Substratrauheiten auf die
Risshildung auswirken, ist bisher unklar. Neben den Korngrenzen und einigen Riefen, die auf
den Walzprozess zurtickzufiihren sind, kénnen in Abbildung 33 keine weiteren Strukturen
erkannt werden. Die Pufferschicht ist rissfrei und glatt.
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Abbildung 33: Differenzielle Interferenzkontrastmikroskopie einer rissfreien CeO,-Puffer-
schicht von 100 nm Dicke auf einem Nickelsubstrat vom IFW Dresden bei 500-facher Vergr6-
Ferung (1 cm @20 pm)

Risshildung bei nachfolgenden Prozessen

Bei der Deposition von YBCO auf den CeO,-gepufferten Nickelbandern durch den DC-Sput-
terprozess werden die Substrate auf Temperaturen zwischen 750° und 790°C bei einer Sauer-
stoffatmosphére von 1,5 hPa gebracht. Unter diesen Bedingungen kommt es auch bel vor der
Y BCO-Deposition rissfreien Pufferschichten zu einer Risshildung, wie siein Abbildung 34 zu
sehenist.

Die Risse unterschieden sich von denen, die direkt nach der Pufferdeposition entstehen, dasie
bevorzugt entlang der Korngrenzen verlaufen und fast nie die Oberflache von Kérnern que-
ren. Die Risse sind in optischen Interferenzkontrastmikroskopien nicht zu sehen. Sie konnten
erst durch SEM-Aufnahmen entdeckt werden. In den Rissen kommt es zu einer Bildung von
Nickeloxid, das in der Abbildung in Form von helleren Auswiichsen im Bereich der Risse zu
sehen ist. Diese Art der Rissbildung schadigt daher die Stromtragféhigkeit nachfolgend auf-
gebrachter YBCO-Schichten in zweifacher Weise. Zum einen wird an den Korngrenzen die
Verbindung zwischen den Kornern unterbrochen, zum anderen kann es an den Rissen zu einer
verstarkten Nickel- / Nickeloxiddiffusion in den Supraleiter und damit zu einer Vergiftung
des YBCO kommen.
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Abbildung 34: SEM-Aufnahme einer 100 nm dicken Pufferschicht auf einem Plansee-Sub-
strat bei 7500-facher Vergrof3erung nach dem Aufheizen auf 760°C in 1,5 hPa O,

Die Rissentstehung kann zwei Ursachen haben. Eine der Ursachen ist der unterschiedliche
lineare thermische Ausdehnungskoeffizient von CeO, und Nickel. Bei CeO, liegt dieser Koef-
fizient bei etwa 11 - 10° K™, der des Nickelsbei 13 - 10° K™. Da die Pufferdepositionstempe-
ratur mit 600° - 700°C je nach Substratmaterial signifikant unter der YBCO-Depositionstem-
peratur liegt, kommt es daher beim Aufheizen auf Temperaturwerte im Bereich von 760°C zu
Zugspannungen in der Schicht, da das Nickel sich starker ausdehnt als das CeO,. Die relative
Langenverschiebung lasst sich aus dem Produkt der Differenz der linearen thermischen Aus-
dehnungskoeffizienten a der verschiedenen Materialien mit der Temperaturdifferenz zwi-
schen  Puffer- und  YBCO-Deposition  berechnen und  betrégt  maxima
Da - DT =2-10°K™ - 200 K = 4-10"* oder 0,04%. Ein weiterer Effekt, der zu einer Kompres-
sion des CeO,-Gitters bel den YBCO-Depositionsbedingungen und damit zu zusétzlicher
Zugspannung in den Pufferschichten fihrt, ist eine mdgliche O,-Nachbeladung des CeO.-
Gitters. Nichtstoéchiometrisches CeO,., ist in der kubisch flachenzentrierten Phase stabil bis zu
Sauerstoffdefizienzwerten im Bereich von x= 0,28 (vgl. Kapitel 1.4.1). Bei Sauerstoffentzug
verlangert sich die CeO.., Gitterkonstante linear von 5,41 A bei x= 0 um etwa 2% bis zum
Erreichen von x = 0,28 [98]. Die Sauerstoffdefizienz |asst sich aus den verdffentlichten Daten
bei Sauerstoffpartialdriicken von etwa 107 hPa und Temperaturen um etwa 700°C zu etwa
x = 0,01 nach oben abschétzen, was einer maximalen relativen Gitterverlangerung von etwa
0,08% entspricht [99, 100]. Bei den YBCO-Depositionsbedingungen sollte die Sauerstoffde-
fizienz gemald dieser Daten x= 0,002 nicht Uberschreiten. Damit liegen die von einer Sauer-
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stoffnachbeladung der Pufferschichten in das Kristallgitter eingebrachten Spannungen nur
geringfligig Uber denen, die durch die unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffi-
Zienten verursacht werden. Um die Rissbildung bei den YBCO-Depositionsbedingungen zu
verhindern, wurde versucht, die Pufferdepositionstemperatur anzuheben und die CeO,-Puf-
ferschicht vor der YBCO-Deposition in Sauerstoffatmosphéren langsam mit Sauerstoff zu
beladen. Die Erhéhung der Depositionstemperatur fihrte alerdings zu Problemen mit der
Schichtorientierung (vgl. vorherige Abschnitte), sodass dieser Ansatz nicht zum Erfolg fuhrte.
Die Versuche, das CeO, in O,-Atmosphére aufzudampfen und eine nachfolgende Sauerstoff-
nachbeladung bel Temperaturen im Bereich der YBCO-Depositionstemperatur durchzuftih-
ren, zeigten wenig Erfolge, die Rissbildung zu vermeiden. Als Ansatz zur Vermeidung der
Rissproblematik wurde daher das Konzept der einfachen Pufferschicht aufgegeben und ver-
sucht, weitere Pufferschichten auf das Band aufzubringen.

3.2.4 Mehrlagige Pufferschichten durch Evaporationsverfahren

Zur Herstellung mehrlagiger Pufferschichten durch Evaporationsverfahren  wurden
CeO,/Y SZ/CeO,-Schichtfolgen in-situ mit thermisch-reaktivem Verdampfen (CeO,) und
Elektronenstrahlverdampfen (Y SZ) aufgebracht. YSZ wird aufgrund seiner hohen mechani-
schen Festigkeit als Puffermaterial eingesetzt, um eine Risshildung verhindern zu kénnen. Als
erste Pufferschicht wurden nur noch diinne Schichten aus CeO, aufgebracht. Die Schichtdi-
cken lagen im Bereich von 10 bis 30 nm. Die Funktion dieser ersten Schicht besteht nur noch
darin, die richtige Orientierung vorzugeben und nachfolgende Schichten unabhéngig von der
Texturproblematik bei Parametern deponieren zu kénnen, die fur eine Rissvermeidung giins-
tiger sind. Eventuell wahrend nachfolgender Depositionen entstehende Risse in der ersten
Pufferschicht sollen durch eine genligend dicke, zweite Pufferschicht tberwachsen werden
[91, 92]. Bei Versuchen, YSZ direkt auf Nickel zu deponieren, konnte kein heteroepitakti-
sches Wachstum erreicht werden. Andere Gruppen berichten von dhnlichen Problemen,
(100)-orientiertes YSZ direkt auf Nickel abzuscheiden [92]. Neue B gebnisse zeigen, dass
dies bel Einlass geringer Mengen von H,S in den Rezipienten moglich sein soll, da sich dann
auf der Nickeloberflache ein Schwefelgitter anlagert, dass fur die richtige Schichtorientierung
im YSZ sorgt [101]. Die Schichtdicke der Y SZ-Schicht wurde zwischen 100 und 1000 nm
variiert. Da'Y SZ aus verschiedenen Grinden als Substratmaterial fir YBCO nur bedingt ge-
eignet ist (vgl. Kapitel 1.2.3), wird fur die Pufferarchitektur as abschlief3ende Pufferschicht
eine weitere diinne Lage (10 - 30 nm) CeO, gewahit.

Wachstumsverhalten der zweiten und dritten Pufferschicht

Die Deposition von weiteren Pufferschichten erwies sich als unkritischer Prozess, wenn die
erste CeO,-Schicht heteroepitaktisch in (100)-Orientierung auf dem Substrat aufgewachsen
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war. Als Parameter wurden bei den Beschichtungsexperimenten die Substrattemperatur, die
Schichtdicken, die Aufdampfraten und die Prozessgasatmosphére in den Depositionsexperi-
menten variiert. Ein signifikanter Einfluss auf das Wachstumsverhalten konnte nicht festge-
stellt werden. Y SZ wuchs bei alen Substrattemperaturen zwischen 600° und 800°C mit Auf-
dampfraten zwischen 1 und 10 A/s bei Gesamtschichtdicken zwischen 100 und 1000 nm
sowohl in H,O- as auch O,-Atmosphéren problemlos mit einer (100)-Orientierung auf dem
unterliegenden CeO, auf und zeigte gute Werte der in-plane- und out-of-plane-Orientierung
(vgl. Ergebnisse der Rontgenstrukturuntersuchungen im nachsten Abschnitt). Auch das
Wachstum der letzten CeO,-Schicht stellte kein Problem dar, solange der O.- oder H,O-Parti-
adruck zu ener DurchfUhrung der reaktiven Abscheidung ausreichend ist (groler als
1-10° hPa). Die Deposition der Mehrfachpufferschichten wurde daher typischerweise bei
den folgenden Parametern durchgefuihrt:
1. CeO,-Pufferschichtdeposition durch reaktive thermische Deposition im Anschluss an eine
reduzierende V orbehandlung
Die Substrattemperatur lag bei Verwendung des Dresdner Nickels zwischen 500° und
700°C. Die geringsten Probleme mit der reproduzierbaren Einstellung der Textur und e-
ner Rissbildung wurden bei einem Temperaturwert von 600°C erreicht. Die Substrattem-
peratur bei Verwendung von Plansee-Substraten lag im Bereich zwischen 600° und
800°C, wobei 700°C der Optimalwert in Bezug auf die Texturausbildung und Vermeidung
einer Risshildung zu sein scheint. Der H,O-Partialdruck wurde auf Werte zwischen
4 -10° und 2 - 10° hPa eingestellt. Die Aufdampfrate betrug 1 A/s. Die Schichtdicke der
ersten CeO,-Schicht wurde anfangs zwischen 10 und 100nm variiert und in spateren Ex-
perimenten bei 10 nm belassen.
2. In-situ Y SZ-Deposition mit dem Elektronenstrahlverdampfer
Die Depositionstemperatur wurde zwischen 700° und 850°C gewahlt, wobei hthere Werte
die Neigung zur Risshildung in nachfolgenden Prozessen verringert haben. Die Schichtdi-
cke der Y SZ-Schichten betrug wéahrend der Optimierungsphase 100 — 1000 nm, danach
300 nm. Die Aufdampfrate wurde zu 2 A/s gewahlt. Wahrend des Prozesses stellte sich
durch Desorption aus dem Verdampfungsmaterial ein Hintergrundpartialdruck des Was-
serdampfs im Bereich von 10° hPaein.
3. CeO,-Pufferdeposition durch thermisch reaktives Aufdampfen
Die Substrattemperatur wurde auf dem Wert der Y SZ-Deposition belassen. Durch Was-
sereinlass wurde der Partiddruck auf Werte oberhalb von 4 - 10° hPa eingestellt. Die
Aufdampfrate betrug 1 A/s. Die Schichtdicken lagen im Bereich von 40 nm.
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Textur

Die Mehrfachpuffer wurden jeweils im Anschluss an die Deposition réntgenografisch mit Q-
2Q-Scans untersucht. Einzelne Proben wurden auch mit f - und w-Scans eingehender charak-
terisiert. Das Ergebnis einer Q-2Q-Untersuchung ist in Diagramm 17 dargestellt.
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Diagramm 17: Q-2Q-Scan an einer CeO,/YSZ/CeO,-Schicht auf einem Plansee-Substrat

Die gezeigten Untersuchungen wurden erneut an der TU Braunschweig durchgefihrt. Das
grof3e Diagramm présentiert den Bereich der Peaks der Puffermaterialien in vergroferter
Auflésung, wodurch der Nickel-Peak nicht vollstandig dargestellt wird. Der Inset zeigt das
gesamte Spektrum mit vollstandigem Nickel-Peak. Wie schon bei den einlagigen Puffer-
schichten lasst sich wieder erkennen, dass die Puffermaterialien phasenrein in der (100)-Ori-
entierung aufwachsen und keine Fehlorientierung der Puffer nachgewiesen werden kann. Ty-
pisch fur die Mehrfachpufferschichten ist die leichte Verbreiterung am Fuld des CeO,-Peaks
bei 33,2°. Die Ursache fur diese Verbreiterung ist bisher ungeklért. Die Verbreiterung wurde
bei alen Pufferschichtsystemen der CeO,-Y SZ-CeO,-Architektur beobachtet. Walrscheinlich
ist die erste Pufferschicht von nur 10 nm Dicke Ursache fur dieses Signal. Der verschobenen
Lage des Peaks konnte zum Beispiel eine erhohte Sauerstoffdefizienz zu Grunde liegen. Der
Peaklage von etwa 32,9° |&sst sich eine Sauerstoffstéchiometrie von ungefahr CeO, ¢ zuord-
nen. Dieser Wert konnte fur Bulk-Material bei den vorliegenden Versuchsbedingungen nicht
vorkommen. Eventuell sind diunne Schichten aber grundséizlich sauerstoffdefizienter als
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Vollmaterial. Ein anderer Grund fir die Verschiebung konnte aber auch in einer Verzerrung
des CeO,-Gitters bei der geringen Schichtdicke von 10 nm liegen. Allerdings wiirde hier die
Verschiebung eher zu groferen Werten des 2Q-Winkels erwartet, da das CeO,-Gitter sich an
der (110)-Diagonalen des Nickels aufbaut, die eine Achsidnge von ca. 4,99 A besitzt und es
daher zu einer leichten Stauchung des CeO,-Gitters mit einer Achsldnge von 5,41 A kommen
konnte. Diese geringfligige Stérung des Wachstums macht sich in den f - und w-Scans jedoch
nicht bemerkbar (siehe Diagramm 18).
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Diagramm 18: In-plane und out-of-plane Texturuntersuchungen an einer CeO,/YSZ/CeO.-
Schicht auf einem Plansee-Substrat

Der FWHM-(200)-Wert der Rockingkurven verbessert sich von 6,9° beim Nickel auf 5,5° im
Ce0,* und 4,8° im YSZ. Die in-plane-Textur wird nur unter einer geringfiigigen Verbesse-
rung vom Substrat Ubernommen. Der FWHM-(111)-Wert von Nickel betrégt in Abhéngigkeit
vom vermessenen Peak etwa 8,8° bis 8,9°. Der des CeO, liegt zwischen 6,1° und 8,8° und das
Y SZ zeigt mit 6,9° bis 8,5° die beste in-plane-Texturschérfe. Diese Werte sind mit den in der
Literatur vorgestellten Bestwerten vergleichbar [102, 103, 90, 91, 92]. Anhand dieser Unter-
suchungen bestétigt sich wieder, dass die Pufferschichten eine Verbesserung der out-of-plane-
Orientierung bewirken.

Vergleicht man die erzielten FWHM-Werte mit denen, die an einlagigen CeO,-Puffern erzielt
wurden (vgl. Kapitel 3.2.3), so fadlt auf, dass die Substratqualitét etwas schlechter ist (zuvor:

% Réntgenografisch kann zwischen der ersten und der dritten Pufferschicht nicht unterschieden werden.
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FWHM-(111) 7,3°, nun: FWHM-(111) 8,9°) und dass bei den Mehrfachpufferschichten die
Verbesserung der FWHM-(200)-Werte in Bezug auf den Wert des Substrats vergleichsweise
grofder sind (Verbesserung von 7,3° auf 6,4° bei der Einfachpufferschicht, Verbesserung von
6,9° auf 4,8° bzw. 5,5° bel Mehrfachpufferschicht).

Aus den aufgezeichneten Rontgendaten wurde eine Polfigur fur den (111)-Y SZ-Peak berech-
net, die in Abbildung 35 dargestellt ist.

Abbildung 35: Polfigur des (111)-YSZ-Peaks einer CeO,/YSZ/CeO,-Schicht auf einem Plan-
see-Substrat

Noch einmal 18sst sich hier das phasenreine Wachstum an der rein vierzdhligen Symmetrie
und die gute Texturierung der Pufferschichten an den geringen Durchmessern der Pole erken-
nen.

Homogenitét
Zur Untersuchung der strukturellen Homogenitét der Mehrfachpufferschichten wurden erneut

Q-2Q-Scans an unterschiedlichen Messpositionen durchgefihrt. Diagramm 19 zeigt die Er-
gebnisse von 16 im Abstand von 6 mm an einem Band durchgefiihrten Messungen.
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Diagramm 19: Im Abstand von jeweils 6 mm durchgefihrte Q-2Q-Scans an einem Nickel-
band, das auf 100 mm Lange mit CeO./YSZ/CeO, beschichtet wurde N

e
Wie schon bei der vergleichbaren Messung an einer einzelnen CeO,-Pufferschitht auf Nickel
(vgl. Diagramm 16) wurde wieder die als Funktion des Winkels 2Q aufgenomniene Detektor-
spannung unnormiert aufgetragen. Die korngrofdenbedingte statistische Schwankung der In-
tensitét des (200)-Peaks vom Nickelsubstrat beim 2Q-Wert 51,9° ist in Diagramm 19 sehr
deutlich zu sehen. Die Intensitéten der Pufferpeaks weisen diese starken Schwankungen nicht
auf. Sowohl der (200)-Y SZ-Peak bel 34,8° as auch der (200)-CeO,-Peak bei 32,1° besitzen
eine Uber die Bandlange gleichbleibende Intensitét. Eine Ausnahme bilden hier die Messorte
11 und 12, die bei 66 bzw. 72 mm Bandlange gelegen haben. Hier wurde das Band vor der
Rontgenmessung zerschnitten, um es auf dem Probenhalter befestigen zu konnen. Insofern
kann die leicht reduzierte Peakintensitét an diesen Messorten auch ein Artefakt sein, aler-
dings haben die (200)-Nickel peaks durchschnittliche Intensitdt. An dem Diagramm kann &b-
gelesen werden, dass die Evaporationsverfahren zur Pufferabscheidung in der Lage sind, auf
der gesamten Beschichtungsldnge von 100 mm strukturell homogene Pufferschichten abzu-
scheiden.

Rissbildung nach der Pufferdeposition

Die Risshildungsneigung im Anschluss an die Pufferdeposition war bei den Mehrfachpuffer-
schichten uneinheitlich. Mehrfachpufferschichten auf Plansee-Substraten zeigten keine Riss-
bildung, wenn die Depositionstemperatur der ersten Pufferschicht unterhalb von 800°C lag.
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Depositionstemperaturen um die 800°C sind ohnehin wegen der sich daraus ergebenden
Probleme mit der Textureinstellung unvorteilhaft (vgl. Kapitel 3.2.3). Lag die Depositi-
onstemperatur der ersten Pufferschicht zwischen 600° und 700°C, so waren die hergestellten
Pufferschichten stets rissfrei. Abbildung 36 zeigt eine SEM Aufnahme einer
CeO,/Y SZ/CeO,-Pufferschicht auf einem Plansee-Substrat bei 500-facher Vergrof3erung.

ol

40HM

Abbildung 36: SEM-Aufnahme einer rissfreien CeO,/YSZ/CeO,-Pufferschicht auf einem
Plansee-Substrat bei 500-facher Vergrolerung

Da sich zum Zeitpunkt der Experimente zur Mehrfachpufferdeposition Probleme mit den
Plansee-Substraten ergaben (Zunahme fehlorientierter Korner, vgl. Kapitel 3.4.2), wurden die
meisten Beschichtungsversuche mit Mehrfachpufferschichten auf Nickelsubstraten vom IFW
Dresden unternommen. Auf diesen Substraten muss zum Erreichen reiner (100)-Orientierung
der Pufferschichten die Depositionstemperatur der ersten CeO,-Pufferschicht im Bereich von
etwa 500° - 600°C liegen (vgl. Kapitel 3.2.3). Wurden auf diesen Pufferschichten dann wei-
tere Schichten bei htheren Temperaturen um 780°C deponiert, kam es bei etwa 50% der Ban-
der zu einer Rissbildung in der Pufferschicht. Eine differenzielle Interferenzkontrastmikro-
skopie einer rissdurchzogenen Mehrfachpufferschicht bei 500-facher VergrofRerung ist in
Abbildung 37 dargestellt.
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Abbildung 37: Differenzielle Interferenzkontrastmikroskopie einer  rissdurchzogenen
CeO,/YSZ/CeO,-Pufferschicht auf einem Nickelsubstrat des IFW Dresden bei 500-facher
VergrofRerung (1 cm @20 um)

Der Verlauf der Risse ist teilweise mit, teilweise allerdings auch ohne Korrelation zu den
Korngrenzen im unterliegenden Nickelsubstrat. Defekte, Riefen oder Verunreinigungen auf
dem Substrat sind oftmals Ausgangspunkt der Risse. Die Ursache dieser Rissbildung wird im
relativ grof3en Temperaturunterschied zwischen der ersten und den nachfolgenden Pufferde-
positionen vermutet, da Mehrfachpuffer, bei denen die erste Pufferschicht bei 700°C abge-
schieden wurde, nach der Pufferdeposition keine Rissbildung zeigten. Bei diesen Schichten
ergab sich aber das Problem der nicht reproduzierbaren Orientierung, die sowohl von Experi-
ment zu Experiment als tber die Lange des Bands zwischen (100)-, (111)- und Mischorientie-
rungen schwankte.

Andere auf Dresdner Nickel abgeschiedene Mehrfachpuffer zeigten im Anschluss an die De-
position keine Risse. Abbildung 38 zeigt die differenzielle Interferenzkontrastmikroskopie
einer solchen Mehrfachpufferschicht bei 500-facher VergrofRerung. Bis auf Korngrenzen im
Nickel und Spuren des Walzprozesses sind in den Pufferschichten keine Strukturen zu erken-
nen. Die Schichtdicken lagen bei dieser Mehrfachpufferschicht bei 10 nm CeO,, 100 nm Y SZ
und 40 nm CeO,. Anhand der durchgefiihrten Versuchsreihen lasst sich der Eindruck gewin-
nen, dass die Risshildungsneigung mit dicker werdender Y SZ-Schicht zunimmt. Aufgrund der
relativ geringen Anzahl von nur funf Experimenten, die in diesem Zusammenhang durchge-
fahrt wurden, ist eine abschlieffende Beantwortung jedoch schwierig. Es war bisher nicht
maoglich, die Rissbildung in den Mehrfachpufferschichten reproduzierbar zu vermeiden, wenn
gleichzeitig die Textur der Schichten reproduzierbar sein sollte.
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grenzen

Abbildung 38: Differenzielle I nterferenzkontrastmikroskopie einer rissfreien
CeO,/YSZ/CeO,-Pufferschicht auf einem Nickelsubstrat des IFW Dresden bei 500-facher
VergrofRerung (1 cm @20 pum)

Risshildung bei nachfolgenden Prozessen

Setzt man die evaporierten Mehrlagenpufferschichten den Y BCO-Depositionsbedingungen
(zwischen 760° und 790°C bei 1,5 hPa O,-Partialdruck) aus, so kommt es zu einer Risshil-
dung in den Pufferschichten. Die Rissdichte ist stark von den Depositionsbedingungen der
Pufferschichten und von den Bedingungen in den nachfolgenden Prozessen abhangig. Mehr-
fachpufferschichten, die eine Schichtstruktur von 10 nm CeO,, 300 nm Y SZ und abschlief3en-
den 40 nm CeO, besitzen und bei denen die Pufferschichten bel 700°C auf Plansee-Substraten
deponiert wurden, zeigten eine sehr starke Rissbildungsneigung in nachfolgenden Prozessen.
Die Rissstrukturen waren nicht immer vergleichbar, sondern von der Temperatur abhéngig,
der die Pufferschicht ausgesetzt wurde. Abbildung 39 zeigt eine differenzielle Interferenz-
kontrastmikroskopie einer solchen Probe bei 1000-facher VergrofRerung. Die gezeigte Probe
wurde sechs Stunden einer Temperatur von etwa 775°C bei einem O,-Partialdruck von
1,5 hPa ausgesetzt, um die Y BCO-Beschichtungseinfliisse zu simulieren, und dabei trotzdem
die Oberflache analysierbar zu lassen. Bei der gezeigten Abbildung zeigen die Risse bevor-
zugt Winkel von 45° oder 90°. Ein Zusammenhang des Rissverlaufs mit den Korngrenzen im
Substrat scheint nicht gegeben zu sein. Die Pufferschichten zerreif3en fast vollstéandig in Be-
reiche, die nur noch Uber sehr schmale Stege miteinander verbunden sind. Dadurch wird er-
wartet, dass die Stromtragfahi gkeit von YBCO-Schichten auf solchen Pufferschichten sehr
gering ist.

99



Abbildung 39: Differenzielle Interferenzkontrastmikroskopie (1000-fache Vergro6lierung) von
Rissen in einer CeO,/YSZ/CeO,-Pufferschicht (Depositionstemperatur 700°C) nach sechs
Stunden bel 775°C in 1,5 hPa Sauerstoff (1 cm @0 pm)

Abbildung 40: Differenzielle Interferenzkontrastmikroskopie (500-fache Vergrofierung) von
Rissen in einer CeO,/YSZ/CeO,-Pufferschicht (Depositionstemperatur 700°C) nach sechs
Stunden bei 750°C in 1,5 hPa Sauerstoff (1 cm @20 pm)
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Wurden die Pufferschichten geringfligig niedrigeren Temperaturen in Sauerstoff ausgesetzt,
S0 entstanden andere Rissstrukturen. Abbildung 40 zeigt eine differenzielle Interferenzkon-
trastmikroskopie einer Probe bei 500-facher VergrofRerung, die zuvor sechs Stunden bel
750°C einer Sauerstoffatmosphére von 1,5 hPa ausgesetzt war. Die Risse verlaufen bevorzugt
entlang der Korngrenzen. Die Pufferschichten zerreif3en in einzelne Schollen ohne Zusam-
menhalt, wodurch die Stromtragféhigkeit nachfolgend aufgebrachter Y BCO-Schichten extrem
stark mnimiert wird. Wegen der unterschiedlichen Rissstrukturen, die sich bel unterschiedli-
chen Temperaturen der Nachbehandlung ergeben, lag die Vermutung nahe, dass einer der
rissausl 6senden Mechanismen in thermischen Verspannungen liegt, die aus den unterschiedli-
chen Depositionstemperaturen der Pufferschichten und des YBCO und aus unterschiedlichen
thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Puffermaterial und Substrat resultieren. Eine ge-
wisse Zufdlligkeit der entstehenden Rissmuster ist aber ebenfalls nicht vollstéandig auszu-
schlief3en.

Zur Verminderung der Rissbildung wurde die Depositionstemperatur fur die Pufferschichten
zwei und drei von 700° auf 850°C und damit auf eine Temperatur oberhalb der zur YBCO-
Deposition bendtigten Temperaturen angehoben. Damit sollten vor der YBCO-Deposition
eher Schub- als Zugspannungen in die Schichten eingebracht werden. Durch diese Mal3nahme
lie? sich die Rissbildungsneigung in den Pufferschichten in der Tat verringern, aber nicht
vollstéandig beseitigen. Abbildung 41 zeigt eine differenzielle Interferenzkontrastmikroskopie
einer solchen Probe bei 500-facher VergrofRerung. Die Risshildung ist bei dieser Probe stark
unterdriickt, allerdings treten an einigen Korngrenzen immer noch Risse in den Pufferschich-
ten auf. Die Abbildung zeigt im mittleren Bereich des Ausschnitts Risse, die entlang einer
Korngrenze verlaufen. Aufgrund der mangelnden Tiefenscharfe des Bildes ist die Aufwerfung
der Pufferschicht in der Umgebung des Risses nicht gut erkennbar®. Im Unterschied zur
Rissbildung an den anderen Proben bilden sich hier allerdings keine isolierten Inseln, sondern
die Risse verlaufen zumeist nur an einer Seite eines Korns. Dadurch werden mégliche Perko-
lationspfade zwar gestort, aber nicht mehr vollstandig unterbrochen.

3" Hierfiir muss die Scharfeeinstellung am Mikroskop variiert werden.
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Abbildung 41: Differenzielle Interferenzkontrastmikroskopie (500-fache Vergrofierung) von
Rissen in einer CeO,/YSZ/CeO,-Pufferschicht (Depositionstemperatur fir YSZ und CeO,
850°C) nach sechs Sunden bei 750°C in 1,5 hPa Sauer stoff (1 cm @20 um)

Durch die erhdhten Temperaturen der Pufferabscheidung konnte die Verringerung der Riss-
bildungsneigung wahrend der Sauerstoffbehandlung reproduzierbar erreicht werden. Die
Rissbildung direkt nach der Pufferdeposition wurde jedoch durch die Abscheidung der Puffer
bei hoheren Substrattemperaturen eher begiinstigt.

Die immer noch vorhandene Risshildungsneigung bei Y BCO-Depositionsbedingungen deutet
darauf hin, dass es neben den thermischen Spannungen mindestens einen weiteren Mecha-
nismus gibt, der zur Risshildung bei hohen Temperaturen und in Sauerstoffatmosphéare fihrt.
In der Literatur finden sich Hinweise, dass Y SZ ein dhnliches Verhalten seiner Gitterparame-
ter bei Sauerstoffdefizienz zeigt wie CeO, [ 104, 105]. Quantitative Ergebnisse, die denen vom
CeO, vergleichbar waren [98, 99, 100], konnten jedoch nicht gefunden werden. Es scheint
notwendig, die Pufferschichten mit einer geringeren Sauerstoffdefizienz herzustellen, damit es
in der Sauerstoffatmosphéare wahrend der YBCO-Deposition nicht zur Rissbildung kommt.
Deshalb wurden die Depositionsparameter dahingehend gedndert, dass nun wahrend der De-
position der zweiten und der dritten Pufferschicht Sauerstoff in den Rezipienten eingelassen
wurde, um die Sauerstoffbeladung der Pufferschichten zu erhthen. Dies wurde bei Sauer-
stoffpartialdriicken bis zu 10 hPa durchgefiihrt, was dem héchstméglichen Druck entspricht,
bei dem die Verdampfer betrieben werden kénnen. Oberhalb von etwa 3- 10 hPa brechen
die Aufdampfraten zusammen, da die mittlere freie Weglange im Vakuumrezipienten zu ge-
ring wird und kaum noch Teilchen ohne Kollision zum Substrat gelangen kénnen. Anschei-
nend ist aber auch bei derart hergestellten Pufferschichten die Sauerstoffdefizienz noch zu
hoch, da keine Abnahme der Rissbildung in nachfolgenden Prozessen bemerkt werden

102



konnte. Auch der Versuch, die Pufferschichten ,, schonend“ mit sehr langsamen Aufheizram-
pen in unterschiedlichen Sauerstoffatmosphéren zwischen 10 und 10° hPa bei Temperaturen
bis hinauf zu 780°C nachtraglich mit Sauerstoff zu beladen, brachte keinen Fortschritt zur
Vermeidung der Risse. Bel dieser Versuchsreihe zeigte sich, dass die Rissbildung in den Puf-
ferschichten bei 780°C schon bei Sauerstoffpartialdriicken von 1072 hPa einsetzt und die Riss-
dichte zu héheren Partialdriicken hin nur noch geringfligig zunimmt. Dies bedeutet, dass der
Sauerstoff zur Vermeidung der Risshildung schon wahrend der Deposition in die Schichten
eingebaut werden und der dazu notwendige Sauerstoffpartialdruck deutlich oberhalb von
10" hPa liegen muss. Gleichzeitig zeigt das Einsetzen der Risshildung bei Sauerstoffpartial-
driicken von 10 hPa aber auch, dass die Rissbildung in der Tat eine Folge des Sauerstoffs ist
und nicht einfach durch das erneute Aufwérmen der Pufferschichten auftritt.

Die Forderung nach Sauerstoffpartialdriicken oberhalb von 10* hPa kollidiert mit der Ver-
wendung der Evaporationsverfahren oder verlangt nach einer lokalen Uberhdhung des Parti-
aldrucks in Substratndhe durch gerichteten Gaselnlass. Dieser letztgenannte Ansatz wurde
experimentell bisher noch nicht verfolgt, scheint jedoch bel anderen Gruppen erfolgreich zu
sein [106].

Es wurde nun versucht, die zweite und dritte Pufferschicht durch den Prozess der Sputter-
deposition aufzubringen, da hier — bedingt durch die héheren Prozessdriicke® — hthere Sauer-
stoffpartialdriicke durch entsprechenden Gaseinlass einfach zu erreichen sind. Auf diese
Weise sollte die Rissbildungsneigung verringert werden.

3.3 Pufferschichtherstellung durch Sputterverfahren

Die HF-Sputterapparatur war die erste der fertiggestellten Apparaturen. Daher wurde zu Be-
ginn des Forschungsprojektes damit begonnen, CeO,-Schichten auf Nickelbandern abzu-
scheiden. Zunéchst war es jedoch nicht moglich, texturierte Pufferschichten abzuscheiden, da
zum einen die Substrate von ungentigender Qualitét waren, zum anderen die reduzierende
Vorbehandlung der Substrate noch nicht bel den richtigen Parametern durchgefihrt wurde
[107]. Daher wurden die Experimente mit dem HF-Sputterverfahren zunéchst eingestellt. Erst
nach der Entwicklung des Verfahrens der thermischen reaktiven Deposition wurden die Ar-
beiten vor dem Hintergrund der dort gewonnenen Erfahrungen erneut aufgenommen. Im Ver-
gleich zu den Evaporationsverfahren werden die Vorteile der HF-Sputterdeposition vor allen
Dingen in der kostengtinstigeren Technologie (vgl. Kap. 2.2.2) gesehen. Ein weiterer Vortell
konnte in einer dichteren Mikrostruktur gesputterter Schichten liegen [108]. Prozessbedingt
ergibt sich die Mdglichkeit des Einsatzes hoherer Sauerstoffpartialdriicke, was sich as zu-
sétzlicher Vorteil gegenuber den Evaporationsverfahren herausstellte, um einer Sauerstoffde-
fizienz der Pufferschichten entgegen zu wirken.

3 Beim HF-Sputtern werden zur Abscheidung von Oxiden Prozessdriicke bis zu etwa 10" hPa verwendet.
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3.3.1 CeO,-Pufferschichten durch HF-Sputtern

Zur Pufferdeposition wurden die gereinigten Bander in die Apparatur eingebaut und in einer
Ar/H,-Atmosphére von 1 hPa auf Depositionstemperaturen im Bereich von 700°C aufgeheizt
und anschlieend bel einem Prozessgasdruck von 2 - 102 hPa Ar/H, mit CeO, von etwa
100 nm Schichtdicke besputtert. Der Target-Substrat-Abstand betrug bei diesen Prozessen
50 mm, die Sputterleistung 100 W. Die so hergestellten Pufferschichten wurden im Anschluss
an die Pufferdeposition rontgenografisch mit Q-2Q-Scans untersucht. Auch bei der Pufferab-
scheidung durch HF-Sputtern erwies sich die reduzierende Vorbehandlung als Schltissel zur
Deposition texturierter Pufferschichten. Allerdings ergaben sich Probleme mit der Reprodu-
Zierbarkeit der erwinschten (100)-Textur. Zumeist hatten die hergestellten Schichten eine
(111)-Orientierung. Es wird vermutet, dass der nicht aktiv kontrollier- und regelbare Wasser-
dampfpartialdruck hierfur verantwortlich sein konnte. Ein weiterer Grund fir die haufig auf-
tretende Fehlorientierung konnte in einer zu hoch gewéhlten Depositionstemperatur liegen.
Aus der Literatur ist alerdings bekannt, dass die HF-Sputterdeposition (100)-orientierter Puf-
ferschichten auf Nickel problematisch ist [109, 82]. Demnach stellt sich das Verfahren zur
Deposition erster Pufferschichten weniger geeignet dar. Ein weiterer Nachteil der HF-Sput-
terdeposition besteht in der lateral inhomogenen Beschichtungsrate. Die Inhomogenitét ergibt
sich durch die Verwendung einer Magnetronkathode (vgl. Kapitel 2.2.2). Bel stationéren Be-
schichtungen entsteht dadurch eine tiber die Bandflache inhomogene Pufferschichtdicke. Be-
sonders in Hinblick auf das Uberschreiten kritischer Schichtdicken, oberhalb derer es zu Riss-
bildung kommt, sind ungleichmallige Pufferschichtdicken ungiinstig. Das HF-Sputtern wurde
daher zunéachst zur Abscheidung erster CeO,-Puffer auf Nickel nicht weiter verfolgt. In zu-
kunftigen Experimenten soll dieses Verfahren noch einma modifiziert und weiter untersucht
werden. Mogliche Ansétze kdnnten sein, durch eine Regelung des Wasserdampfpartialdrucks
wahrend des Sputterprozesses und durch das Auffinden geeigneter Depositionstemperaturen
das Wachstumsverhalten des CeO, in reproduzierbarer Weise kontrollieren zu kdnnen. Ein
weliterer Ansatzpunkt kénnte der Einlass von H,S zu Beginn der Abscheidung erster Puffer-
schichten sein, wodurch sich auf den Nickeloberflachen ein Schwefelgitter bildet, dass zu
einer starken Texturvermittiung fthrt [101].

3.3.2 Mehrlagige Pufferschichten durch HF-Sputtern

Die Deposition der Pufferschichten zwei und drei durch HF-Sputtern gliedert sich in zwel
aufeinanderfolgende Prozesse, zwischen denen das Vakuum gebrochen und das Y SZ-Target
anlagebedingt gegen ein CeO,-Target ausgetauscht werden muss. Zur Deposition wird ein
60 mm langes Bandsttick, das mittels der reaktiven thermischen Deposition mit 30 nm CeG,
beschichtet wurde, in den Substratheizer eingebaut und bis zum Abschluss der Pufferdeposi-
tionen im Heizer belassen.
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YSZ-Beschichtung

Fir die Y SZ-Beschichtung wurden die CeO,-gepufferten Nickelbénder in einer Ar/H-Atmo-
sphére von 1 hPa auf Temperaturen im Bereich von 780°C aufgeheizt und danach die Y SZ-
Deposition bei einem Ar/H,-Druck von 2 - 1072 hPa gestartet. Der Target-Substrat-Abstand
betrug 50 mm, die Sputterleistung 100 W. Nach einer Stunde Depositionszeit und etwa
100 nm Schichtdicke wurde das Ar/Hy-Prozessgas gegen eine Ar/O»-Mischung ausgetauscht
(80 Vol.% Ar mit 20 Vol.% O,) und die Deposition unter ansonsten unverénderten Bedingun-
gen weitere zwel Stunden bis zum Erreichen von etwa 300 nm Schichtdicke fortgesetzt.
Durch den Wechsel des Prozessgases stellte sich ein Sauerstoffpartialdruck im Bereich von
4 .10°hPa ein, der fir eine moglichst geringe Sauerstoffdefizienz der Puffermaterialien
sorgen sollte. Nach dem Depositionsprozess wurde Heizer abgeschaltet. Die Vakuumkammer
wurde nach dem Erreichen einer Heizertemperatur unter 100°C belUftet und das Target ge-
wechselt.

CeO,-Beschichtung

Vor der abschlief3enden CeO,-Beschichtung wurden die mit der CeO,/Y SZ-Doppellage be-
schichteten Bander in einer Ar/O,-Atmospére von 2 - 1072 hPa auf die Depositionstemperatur
von ca. 780°C aufgeheizt. Danach wurden in einer Stunde etwa 100 nm CeO, bei einem Tar-
get-Substrat-Abstand von 50 mm und einer Sputterleistung von 100 W deponiert.

Textur

Die mehrlagigen Pufferschichten wurden mit Q-2Q-Scans untersucht. Das Ergebnis einer sol-
chen Untersuchung ist in Diagramm 20 dargestellt. Anhand des Rontgenscans l&sst sich er-
kennen, dass die Puffer in einer reinen (100)-Orientierung aufgewachsen sind und im Rahmen
der Messgenauigkeit keine signifikanten fehlorientierten Anteile besitzen. Wie schon bel den
evaporierten Pufferschichten scheint das Wachstum nachfolgender Pufferschichten wkritisch
zu sein, wenn die Textur der ersten CeO,-Schicht von guter Qualitét ist.
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Diagramm 20: Q-2Q-Scan einer gesputterten Mehrlagenpuffer schicht

Rissbildung

Zur Untersuchung der Rissbildungsneigung der gesputterten metrlagigen Pufferschichten
wurden SEM-Untersuchungen an den Schichten vorgenommen. Es wurde nun nicht mehr
zwischen einer Risshildung direkt nach der Pufferdeposition und nach anschlief3enden Heiz-
prozessen in Sauerstoffatmospharen unterschieden, da die Pufferschichten schon bel Sauer-
stoffpartialdriicken von 4 -10° hPa abgeschieden wurden. Diese Sauerstoffpartialdriicke
fuhrten in evaporierten Mehrlagenpuffern zu einer Rissbildung. Abbildung 42 zeigt die Elek-
tronenmikroskopie der Oberflache einer CeO,/Y SZ/CeO,-Schicht in 1000-facher Vergrofe-
rung. Bel dieser Auflosung sind keine Risse zu erkennen. Allerdings scheint die Oberflache
der gesputterten Pufferschichten etwas rauer zu sein a's die der evaporierten Mehrfachpuffern.
Ein genauer Vergleich ist jedoch schwierig, da von den evaporierten Mehrfachpufferschichten
auf Nickelsubstraten vom IFW Dresden nur optische Interferenzkontrastmikroskopien vorlie-
gen, die aufgrund ihrer geringen Tiefenscharfe tendenziell einen eher glatteren Eindruck der
Oberflachenmorphologie vermitteln. Die sich Uber die ganze Breite des Bildes erstreckende
»opur® ist mit hoher Wahrscheinlichkeit ein Defekt, der vermutlich wahrend des Walzprozes-
ses durch Verunreinigungen oder Rauheit der Walzen auf dem Substrat entstanden ist.
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Abbildung 42: SEM-Aufnahme der Oberflache einer gesputterten CeO,/YSZ/CeO,-Mehr-
fachpufferschicht bei 1000-facher Vergrof3erung

Auf der Substratoberflache erscheinen blasendhnliche Strukturen, deren Ursprung bisher ur
klar ist. Es kdnnte sich um eine lokale Oxidation des unterliegenden Nickelsubstrats handeln.
Hier werden zukinftig weitere SEM-Untersuchungen zur Kl&rung beitragen missen. Bei sehr
starken VergrofRerungen konnten rissdhnliche Strukturen in den Pufferschichten entdeckt wer-
den. Abbildung 43 zeigt im linken Teil eine SEM-Aufnahme der schon in Abbildung 42 ge-
zeigten Mehrfachpufferschicht bei 10.000-facher VergrofRerung. Im rechten Tell ist der links
grin umrandete Ausschnitt bei 100.000-facher VergrofRerung dargestellt. Bel dieser Struktur
konnte es sich um einen Riss mit einer geschétzten Breite von etwa 5—10 nm handelin. Ob
die Struktur aber tatséchlich ein Riss oder eventuell nur eine Versetzung, ein Spalt oder eine
Stufe ist, konnte am SEM nicht weiter geklart werden, da die Auflésungsgrenze bei Vergrofie-
rungen von 100.000 erreicht ist. Falls es sich um einen Riss handeln sollte, scheint dieser sich
jedoch nicht durch die gesamte Pufferdicke zu ziehen, oder aber er ist zu schmal, um e@ner
Diffusion von NiO an die Oberflache als Pfad zu dienen. NiO misste bei den SEM-Aufnah-
men ansonsten als helle Ausscheidung in der Nahe des Risses sichtbar sein. Durch die geringe
Lange von nur etwa zwei Mikrometern und die Breite von nur etwa 10 nm sind diese Struktu-
ren jedoch fur die Stromtragféhigkeit nachfolgend aufgebrachter Y BCO-Schichten weniger
von Bedeutung als die Risse, die sich in thermisch evaporierten Pufferschichten bei Sauer-
stoffnachbel adung bilden, da die Perkolationspfade weniger gestért werden.
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Abbildung 43: SEM-Aufnahme einer rissdhnlichen Sruktur in der Oberflache ener gesput-
terten CeO,/YSZ/CeO,-Mehrfachpufferschicht bei 10.000-facher Vergrofierung (links) und
100.000-facher Vergrofierung (rechts)

Die SEM-Aufnahmen in Abbildung 43 bestdtigen auch den Eindruck, dass die gesputterten
M ehrlagenpufferschichten eine rauere Oberflache aufweisen als die evaporierten. Esist bisher
ungekléart, ob die Rauheit einen negativen Einfluss auf das nachfolgende YBCO-Wachstum
hat. Die Ergebnisse der YBCO-Beschichtungen an gesputterten Mehrlagenpuffern deuten
jedoch nicht darauf hin (vgl. Kap 3.4.3).

Ob die beobachtete Rissfreiheit in der Tat auf eine geringere Sauerstoffdefizienz der Puffer-
schichten zuriickzufhren ist, oder ob sie eventuell die Folge einer unterschiedlichen Mikro-
struktur von gesputterten gegenlber evaporierten Schichten ist, konnte bisher nicht geklart
werden.

Homogenitét

Der Magnetronsputterprozess hat eine radial inhomogene Beschichtungsrate (vgl. Kapitel
2.2.2). Diese Inhomogenitét lasst sich direkt am optischen Erscheinungsbild der Puffer-
schichten erkennen. Abbildung 44 zeigt exemplarisch die Fotografie einer gesputterten Mehr-
fachpufferschicht auf einem Plansee-Substrat. Die unterschiedliche Férbung, die sich auf-
grund von Interferenzerscheinungen ergibt, deutet auf unterschiedliche Schichtdicken oder
Brechungsindizes der Puffer hin. Das Puffermaterial selber ist nahezu farblos.
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Abbildung 44: Fotografie einer gesputterten Mehrfachpufferschicht auf eitnem Plansee-Sub-
strat

Ortsaufgel 0ste Rontgenuntersuchungen, die Rickschlisse auf die strukturelle Homogenitéat
erlauben, wurden an diesen Substratbandern nicht mehr durchgefiihrt werden, da die Appa
ratur nicht mehr zur Verfigung stand und externe Untersuchungen wegen des enormen zeitli-
chen Aufwands®, den eine solche Messung verursacht, nicht in Anspruch genommen werden
konnten. Bei der Magnetronsputterbeschichtung sind solche strukturellen Inhomogenitéten im
Mittenbereich der Bander durchaus denkbar, da esim Zentrum des Magnetrons zu einem ver-
stérkten Beschuss der Schichten durch negativ geladene lonen und Elektronen kommt. Zur
Klarung der Homogenitétsfrage werden am Forschungszentrum Karlsruhe zukiinftig RBS™-
Untersuchungen an den Schichten durchgefthrt werden, wodurch die Schichtdickenvariation
bestimmt werden kann.

3.4 YBCO-Beschichtung

Zur YBCO-Beschichtung wurden drel unterschiedliche Verfahren angewendet. Bei den
meisten Experimenten kam der am Forschungszentrum Jilich entwickelte [110] und in spéte-
ren Arbeiten an der BUGH Wuppertal modifizierte Prozess des DC-Hochdrucksputterns, kurz
DC-Sputtern, zum Einsatz [111, 112]. Bel einzelnen Substraten wurden Y BCO-Beschich-
tungsverfahren von anderen Gruppen verwendet. Diese waren das Verfahren der thermischen
K oevaporation der Firma THEVA GmbH [83, 84] und ein MOCVD*-Verfahren, das am In-
stitut fir Oberfl&chentechnik und Plasmatechnische Werkstoffentwicklung an der TU Braun-
schweig entwickelt wurde [113, 114]. Alle drei Depositionsverfahren unterscheiden sich stark
in der Methode, in der die Atome, die das YBCO bilden sollen, zum Substrat transportiert
werden. Was die genauen Unterschiede der einzelnen Verfahren angeht, wird auf die Literatur
verwiesen. Die Unterschiede der Depositionsverfahren setzen sich allerdings auch in den Ab-
scheidebedingungen fort, bel denen optimales Y BCO-Wachstum erreicht wird. Bel der ther-
mischen Koevaporation liegt die optimale Substrattemperatur aufgrund des niedrigen Sauer-

% Die gesamte Messzeit fiir eine solche Messung betragt ca. 1-2 Stunden pro Messposition und damit mehr als
1-2 Tage.

9 RBS = Rutherford backscattering

*1 MOCVD = metal organic chemical vapor deposition
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stoffpartialdrucks von 5 - 10 hPawéhrend der Deposition bei einem ebenfalls niedrigen Wert
von 670°C [83, 115]. Beim DC-Sputtern und dem MOCVD-Verfahren liegen sowohl Sub-
strattemperatur als auch Sauerstoffpartialdruck um einiges héher. Beim DC-Sputtern werden
Temperaturwerte zwischen 760° und 780°C bei Sauerstoffpartialdriicken von 1,5 hPa ben6-
tigt. Beim MOCVD-Verfahren liegt die Substrattemperatur bei Werten um 735°C, der Sauer-
stoffpartialdruck bei 8- 10 hPa[116]. Damit bendtigt das DC-Sputterverfahren die héchsten
Werten der Substrattemperatur und des Sauerstoffpartialdrucks, gefolgt vom MOCVD-Ver-
fahren; die Depositionsbedingungen des thermischen Evaporationsverfahrens liegen bel den
niedrigsten Werten. Daher werden bei den unterschiedlichen Depositionsverfahren unter-
schiedliche Anforderungen an die Pufferschichten gestellt, was sich im Folgenden auch an
den durch die unterschiedlichen Depositionsverfahren erreichten Ergebnissen widerspiegeln
wird.

Alle angegebenen Supraleitungsel genschaften wurden, wenn keine anderen Angaben gemacht
werden, durch induktive Messmethoden bel 77 K ohne dul3ere Magnetfelder ermittelt.

3.4.1 YBCO-Schichten auf einlagigen Pufferschichten

Fir die YBCO-Depositionsreithen auf einlagigen CeO,-Pufferschichten kamen ausschliefdlich
Plansee-Substrate zum Einsatz. An diesen Bandern wurden die drei unterschiedlichen YBCO-
Depositionsprozesse mit unterschiedlichen Ergebnissen getestet.

Ergebnisse des DC-Sputter prozesses auf einlagigen Puffer schichten

Es wurden etwa 40 Y BCO-Depositionsexperimente an Nickelsubstraten mit 100 nm dicken
CeO,-Pufferschichten vorgenommen. Zur Optimierung der Eigenschaften der deponierten
Y BCO-Schichten wurde die Substrattemperatur zwischen 700° und 760°C variiert und die
Schichten anhand von Lichtmikroskopien, SEM-Untersuchungen, der kritischen Stromdichten
Jc und der Ubergangstemperaturen T charakterisiert. Die YBCO-Schichtdicke lag bei allen
Experimenten bei 1 um. Es zeigte sich, dass die Ergebnisse der Schichtparameter stark streu-
ten und Tc-Werte von etwa 86 K bei Ubergangsbreiten dTe von etwa 2,5K und kritische
Stromdichten Jc von etwa 0,1 MA/cn? nicht tiberschritten bzw. bei der Ubergangsbreite dTc
unterschritten werden konnten. Gerade bei der kritischen Stromdichte lagen die erreichten
Werte teilweise auch deutlich unter 0,1 MA/cn?. Die Reproduzierbarkeit der Ergebnisse war
sehr schlecht. Diese Resultate lagen damit deutlich unter denen von anderen Forschungsgrup-
pen [83, 90, 102, 103, 117].

Die Ursache fir diese schlechten Eigenschaften liegt mit hoher Wahrscheinlichkeit vornehm-
lich in der Rissbildung in den Pufferschichten wahrend der YBCO-Deposition und in einer
eventuellen NiO-Diffusion durch die Risse in die YBCO-Schicht. Die SEM-Aufnahme der
Morphologie einer 1 um dicken YBCO-Schicht auf einem CeO.-gepufferten Nickelsubstrat
bei 1000-facher VergrofRerung ist in Abbildung 45 dargestellt. Es lassen sich zwei unter-
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schiedliche Arten von Strukturen auf der YBCO-Oberflache ausmachen. Zunédchst kénnen
hell erscheinende Linien zwischen 5 und 30 um Lé&nge erkannt werden, die rechtwinklig zu-
einander verlaufen. Strukturen dieser Art sind bereits von den Aufnahmen der Risse in Ein-
fachpufferschichten bekannt (vgl. Kapitel 3.2.3). Daher liegt der Schluss nahe, dass es sich
auch hier um teilweise durch das YBCO Uberwachsene Risse handelt, die vor oder wéhrend
der YBCO-Beschichtung in der Pufferschicht entstanden sind und das Wachstum des YBCO
gestort haben. Zur zweiten Gruppe zéhlen schleifendhnlich geschlossene Strukturen, die ent-
lang der Korngrenzen des unterliegenden Nickelsubstrats verlaufen. Hierin liegt der einzige
Unterschied zu den geraden, rechtwinklig zueinander angeordneten Rissen. Ansonsten ist das
Aussehen identisch.

Rissean FEae=
Korn- Eaase
grenzen

m  ican 95 EHT=1500kV BgnnlASF_'z Date =20 Sep 2000
. Ca0 15
Wag= 100Kkx: | ™ WO= Bmm Phata Ma, = 2013 Time 1531

Abbildung 45: SEM-Aufnahme der Morphologie einer 1 um dicken YBCO-Schicht auf einem
mit einer Einzellage CeO,-gepufferten Nickelsubstrat

Es scheint sich um die Auswirkungen einer Rissbildung der Puffer an den Korngrenzen zu
handeln. Die Risshildung entlang der Korngrenzen ist genauso wie die Bildung rechtwinklig
angeordneter Risse schon in einem vorhergehenden Kapitel (vgl. Kapitel 3.2.3) beschrieben
worden. Trotzdem war nach diesen Experimenten noch nicht auszuschlief3en, ob neben der
Rissbildung in den Schichten weitere Ursachen, wie zum Beispiel eine nicht ausreichend gute
Textur der Pufferschichten, fur die vergleichsweise schlechten Ergebnisse verantwortlich zu
machen sind. Um dieser Fragestellung nachzugehen, wurde eine Y BCO-Deposition an einer
Vergleichsprobe durchgefiihrt, bei der das Substratband von der THEVA GmbH mit einer
Pufferschicht versehen wurde. Auf derartigen Bandern kdnnen mit Y BCO-Beschichtungen
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durch thermische K oevaporation kritische Stromdichten von 1,2 MA/cn? und Ubergangstem-
peraturen von 87 K erreicht werden [83]. Diese Beschichtung ergab fur die Eigenschaften des
gesputterten  YBCO-Films  keine  signifikanten ~ Verbesserungen  (Tc =87,5K,
Jc < 0,1 MA/cnf). Diese Ergebnisse sind ein starkes Indiz dafiir, dass die hohen Deposi-
tionstemperaturen und Sauerstoffpartialdriicke mit der Verwendung von nur einer, 100 nm
dicken CeO,-Pufferschicht unvereinbar sind.

Ergebnisse des MOCVD-Prozesses auf einlagigen Pufferschichten

Mit dem MOCV D-Prozess wurden vier YBCO-Beschichtungen an mit 100 nm CeO,-gepuf-
ferten Substraten vorgenommen. Die Eigenschaften der YBCO-Schichten waren sehr
schlecht. Die erreichten Ubergangstemperaturen T lagen zwischen 87 und 89 K und damit
nur geringfligig hoher als bei den gesputterten Schichten, allerdings lagen die Ubergangs-
breiten der Ubergange mit 4 bis 8 K ziemlich hoch. Die Jc-Werte lagen zwischen 0,03 und
0,1 MA/cn?. Risse konnten in den Schichtoberflachen nicht erkannt werden, da die YBCO-
Schichten relativ rau waren und aulerdem viele Ausscheidungen und Frerrdphasen® aufwie-
sen. Da auch die Korngrenzen des Substrats in der YBCO-Schicht zumeist nicht mehr sicht-
bar waren, wird angenommen, dass das YBCO nur teilweise heteroepitaktisch auf dem
gepufferten Substratband aufgewachsen ist. Bel diesen Beschichtungsexperimenten kdnnen
die schlechten Ergebnisse zumindest teilweise auf den noch nicht optimierten MOCV D-Pro-
zess zuriickzufiihren sein [118] und mussen nicht zwangslaufig auf Probleme hinweisen, die
mit unzureichenden Eigenschaften der Pufferschichten zusammenhéangen.

Ergebnisse des Koevapor ations-Prozesses auf einlagigen Pufferschichten

An einem der CeO,-gepufferten Bander wurde eine Y BCO-Deposition mit dem Verfahren der
Koevaporation durchgefiihrt. Dafir wurde ein Band auf einer Lange von etwa 10 cm mit
YBCO beschichtet. Die Supraeitungseigenschaften der YBCO-Schicht waren mit einer
Ubergangstemperatur von 87 K und einer kritischen Stromdichte zwischen 0,3 und
0,7 MA/cn? mit anderen durch dieses Verfahren erzielten Ergebnissen vergleichbar [83]. Die
Ursachen, die zur Ausbildung eines Gradienten in der kritischen Stromdichte Uber die Band-
lange fuhrten, konnten nicht geklart werden. Bei mikroskopischen Untersuchungen konnte
keine Rissbildung in den Schichten entdeckt werden. Das Ergebnis dieser Beschichtung i<t,
dass die schlechten Eigenschaften gesputterter Y BCO-Schichten mit speziellen Eigenheiten
des Depositionsverfahrens verknipft sein mussen. Die Ursache fir die Limitierung der Sup-
raleitungsel genschaften wurde nun in der Risshildung in den Pufferschichten bei den hohen
Substrattemperaturen und hohen Sauerstoffpartialdriicken der DC-Sputterdeposition des
YBCO vermutet.

*2 Réntgenuntersuchungen zeigten verhaltnismaRig groRe Anteile a-Achsen-orientierter Bereiche.
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3.4.2 YBCO-Schichten auf evaporierten Mehrlagenpuffern

Beschichtungen auf Plansee-Substraten

Zunéchst wurden mit dem DC-Sputtern YBCO-Depositionen auf mit dreilagigen Puffer-
schichten versehenen Plansee-Substraten durchgefihrt. Die Pufferschichten wurden bei Sub-
strattemperaturen von 700°C deponiert. Die Abscheidetemperaturen beim YBCO-Depositi-
onsprozess lagen zwischen 720° und 760°C. Es wurden etwa 20 YBCO-
Depositionsexperimente auf diesen Substraten durchgeftihrt. Die Supraleitungseigenschaften
der resultierenden Y BCO-Schichten waren nur geringfligig besser as die Eigenschaften, die
auf den einlagigen Pufferschichten erzielt werden konnten. Die kritischen Stromdichten lagen
bei Beschichtungen mit 400 nm bis 1 um dicken YBCO-Schichten im Bereich von 0,05 bis
0,1 MA/cn?, die Ubergangstemperaturen um 87 K mit Ubergangsbreiten von etwa 3 K. Die
Reproduzierbarkeit der Ergebnisse, insbesondere der Tc-Werte, war alerdings deutlich besser
alsbel den Depositionen auf einlagigen Pufferschichten.

Anhand von Interferenzkontrastmikroskopien zeigte sich, dass das Problem der Rissbildung
erwartungsgemal’ immer noch bestand. Abbildung 46 zeigt die differenzielle Interferenzkon-
trastmikroskopie einer 400 nm dicken YBCO-Schicht auf einer evaporierten Dreifachpuffer-
schicht auf Plansee-Substrat bel 500-facher Vergroferung. Wieder lassen sich zwei vom
Verlauf her unterschiedliche Rissstrukturen erkennen. Es existieren wieder Risse mit zueinan-
der rechtwinkliger Orientierung sowie Risse, die entlang der Korngrenzen des Nickelsubstrats
laufen. Die Risse, die bereits in den Pufferschichten zu sehen waren (vgl. Kapitel 3.2.4 und
Abbildung 39 und 40), setzen sich als Strukturen mit gestértem Wachstum in den YBCO-
Schichten fort. Um die Rissbildung unterdriicken zu kénnen, wurde die Depositionstempera-
tur der Pufferschichten zwei und drei bei den folgenden Experimenten auf Werte oberhalb der
Y BCO-Depositionstemperatur erhoht.

Neben den Rissen waren auch viele Korner im Substrat zu erkennen, auf denen das YBCO
mit einer raueren Morphologie aufwéachst (siehe Abbildung 46 unten links und unten Mitte).
Dieses gestorte Wachstum wird auf das Vorhandensein fehlorientierter Koérner im Substrat
zuriickgefuhrt. Ca. 10% der Bandoberfldchen wiesen solche verénderten Wachstumsstruktu-
ren auf. Ahnliches wurde bereits bei der Deposition einlagiger Pufferschichten auf Plansee-
Substraten beobachtet (vgl. Kapitel 3.2.3), alerdings scheint die Haufigkeit solcher Korner
mit zunehmender Alterung der Substrate zuzunehmen. Der Effekt der Verschlechterung der
Substrate innerhalb von wenigen Monaten bel einer Lagerung an normaler Laborluft wurde
auch bei den Projektpartnern beobachtet.
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Abbildung 46: Interferenzkontrastmikroskopie der Morphologie einer YBCO-Oberflache bei
500-facher Vergroferung (1 cm @20 pm)

Es gibt Vermutungen, dass chemische Reaktionen von Schwefelverbindungen aus der Raum-
luft zusammen mit Luftfeuchtigkeit an der Bandoberfléche zu einer Verschlechterung der
Textur der Nickelbander fuhren kdnnten [ 119]. Gegen diesen Erkl&rungsansatz spricht jedoch,
dass nur lokal, auf einzelnen Kdrnern verandertes Wachstum beobachtet wird. Die genauen
Mechanismen, die zu der beobachteten Texturverschlechterung mit fortschreitender Zeit fih-
ren, werden kontrovers diskutiert [120]. Die Verschlechterung der Textur der Bander wurde
auch durch die Ergebnisse von YBCO-Depositionen auf dreilagigen Pufferschichten durch die
THEVA GmbH gestiitzt, bei denen die maximal erreichbaren Werte der kritischen Strom-
dichte bei 0,2 bis 0,3 MA/cnt begrenzt waren, was erheblich unterhalb des Werts auf einlagi-
gen CeO-Puffern auf neu hergestellten Substratbandern liegt (vgl. Kapitel 3.4.1). Diese
schlechten kritischen Stromdichten sind in Bezug auf die Texturergebnisse der Pufferschich-
ten unerklarlich. YBCO-Depositionen des inzwischen optimierten MOCV D-Prozesses liefer-
ten ebenfalls Ergebnisse der kritischen Stromdichte von 0,25 MA/cnt [121]. Als Konsequenz
wurden in darauf folgenden Experimenten keine der gealterten Substratbadnder von der Plan-
see GmbH mehr verwendet.

Beschichtungen auf Nickel vom IFW Dresden

Bel den Mehrlagenpuffern, die zur Abscheidung der Schichten zwei und drei auf Temperatu-
ren oberhalb der YBCO-Depositionstemperatur gebracht wurden, war die Rissbildungsnei-
gung wahrend der Y BCO-Abscheidung gegeniiber den vorigen Experimenten stark reduziert.
Die YBCO-Depositionen durch DC-Sputtern wurden bei Substrattemperaturen zwischen 760°
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und 780°C durchgeftihrt. Abbildung 47 zeigt eine differenzielle Interferenzkontrastmikrosko-
pie einer 400 nm dicken YBCO-Schicht bei 200-facher Vergroferung.

Risse

Abbildung 47: Interferenzkontrastmikroskopie der Morphologie einer YBCO-Oberflache bei
200-facher Vergroferung (1 cm @0 pm)

Diese Schicht wurde auf eine Mehrfachpufferschicht deponiert, die bei Temperaturen von
700°C fur die erste CeO,-Schicht und 850°C fir die nachfolgenden Y SZ- und CeO,-Schich-
ten abgeschieden wurde. Die Risse sind in dieser Abbildung als dunkle Linien an den Korn-
grenzen zu erkennen. Inwieweit die Risse sich von der Pufferschicht in die YBCO-Schicht
fortsetzten oder nur das Wachstum des YBCO an den Rissen gestért worden ist, konnte mit
mikroskopischen Methoden nicht eindeutig ermittelt werden. Es scheint aber an den Rissen zu
einem leichten Aufwdlben der Schichten zu kommen, das durch eine Oxidation des Nickel-
substrats unter den Rissen verursacht worden sein konnte. Ahnliche Beobachtungen werden
auch von anderen Arbeitsgruppen berichtet [122, 123]. Die Aufwolbungen, die vor allen Din-
gen im rechten Teil der Abbildung zu sehen sind, haben auf ihrem hochsten Punkt immer
kleine Risse oder Defekte, die in der Abbildung wegen der geringen Tiefenscharfe nicht er-
kennbar sind. Diese Aufwdlbungen stiitzen die These, dass eine Oxidation des unterliegenden
Nickels an Rissen und Defekten zu einer tellweisen Ablosung der Pufferschichten fihren
kann.

Die Supraleitungseigenschaften der Y BCO-Schichten auf Nickelsubstraten vom IFW Dresden
waren erheblich besser a's bei den vorangegangenen Beschichtungsexperimenten. Es konnten
in den 400 nm dicken Schichten kritische Stromdichten von durchschnittlich 0,4 MA/cn?
reproduzierbar erreicht werden. Lokal lagen die Bestwerte bei 0,6 MA/cn?. Die kritischen
Temperaturen lagen um 91 K bei Ubergangsbreiten von etwa 3 K. Damit konnten erstmals
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Supraleitungseigenschaften erreicht werden, die an internationale Bestwerte anschlief3en [83,
90, 117, 102, 103]. Weiteres Verbesserungspotenzial kann daran erkannt werden, dass zum
einen die Absolutwerte der kritischen Stromdichte im internationalen Vergleich noch etwas zu
niedrig liegen (vgl. Kapitel 1.1.1), zum anderen die Homogenitét der kritischen Stromdichte
Uber die Bandlange noch relativ schlecht war. So variierten die gemessenen Werte auf Ab-
stdnden von wenigen Millimetern um einen Faktor Zwei. In Diagramm 21 ist das Ergebnis
einer ortsaufgel 6sten J.-Messung dargestellt.
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Diagramm 21: Ortsabhangige Messung der kritischen Stromdichte Uber die Bandldnge an
einer 400 nm dicken YBCO-Schicht

Das Band war auf einer Lange von insgesamt 40 mm beschichtet, wobel an einem Ende zur
Kontrolle der Beschichtungstemperatur ein Thermoelement auf die Bandoberflache geklebt
war. Dies fuhrt zu einer Vergiftung des YBCO auf den ersten funf Millimetern des Bands.
Danach steigt die kritische Stromdichte Jc auf Werte zwischen 0,3 und 0,5 MA/cn?. Die Ur-
sache der Verschlechterung auf Werte von 0,2 MA/cn? bel der Messposition 31 mm und
Umgebung ist ungeklért. Eine signifikante Zunahme der Rissdichte an dieser Stelle konnte in
mikroskopischen Untersuchungen nicht nachgewiesen werden. Auf Substratb&ndern vom
IFW Dresden konnten in etwa zehn Depositionsexperimenten Werte der kritischen Strom-
dichte im Bereich von etwa 0,4 MA/cnt reproduzierbar erreicht werden, wenn die Puffer
direkt im Anschluss an die Pufferdeposition keine Risse aufwiesen. Diese Rissbildung konnte
allerdings nicht reproduzierbar vermieden werden (vgl. Kapitel 3.2.4).
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3.4.3 YBCO-Schichten auf gesputterten Mehrlagenpuffern

Die Pufferdeposition durch den HF-Sputterprozess ermdglichte es schliefdich, die Eigen
schaften nachfolgend deponierter, gesputterter Y BCO-Schichten entscheidend zu verbessern.
Es wurden in dieser Versuchsreihe neun Y BCO-Depositionsexperimente bei Substrattempe-
raturen zwischen 760° und 780°C durchgefihrt. Die YBCO-Schichtdicke betrug jeweils
400 nm.

Durch das Abscheiden der Y SZ- und der abschlieffenden CeO,-Pufferschicht in Sauerstoffat-
mosphéare kommt es wéhrend der YBCO-Deposition nicht mehr zu einer Risshbildung in den
Pufferschichten. Abbildung 48 zeigt die differenzielle Interferenzkontrastmikroskopie der
Oberflache einer YBCO-Schicht auf gesputterten Mehrlagenpuffern bei 500-facher Vergroile-
rung.

CuO
Ausscheidung

¥ Korngrenze

rechtwinklige

Strukturen

(schlecht
sichtbar)

Abbildung 48: Differenzielle Interferenzkontrastmikroskopie der Oberflache einer 400 nm
dicken YBCO-Schicht auf gesputterten Mehrlagenpuffern bei 500-facher VergrofRerung (1 cm

@20 pum)

Anhand dieser Mikroskopie kann keine Rissbildung in der aufgebrachten Schicht beobachtet
werden. Die Morphologie der YBCO-Schicht entspricht weitgehend der von gesputterten
YBCO-Dunnfilmen auf einkristallinen Substraten. Auch dort 1&sst sich eine Vielzahl kleiner
CuO-Ausscheidungen von etwa 5 um Lange finden [112]. Lediglich auf wenigen Kornern
sind Strukturen zu entdecken, die tellweise an die vorher beschriebenen Rissstrukturen erin-
nern. In der rechten unteren Ecke in Abbildung 48 ist eéin Korn zu erkennen, auf dem mit
schwachem Kontrast rechtwinklige Strukturen zu sehen sind. Die Ursachen fur diese Struktu-
ren sind bisher ungeklart. Sie scheinen das Y BCO-Wachstum jedoch nicht signifikant zu st6-
ren. Wegen des starken Groovings an den Randern des bezeichneten Korns kénnte angenom-
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men werden, dass es sich bel diesem Korn um ein fehlorientiertes Korn handelt. Da jedoch
das YBCO keine gestérte Morpholgie zeigt, und da die Strukturen in rechtwinkliger Orientie-
rung zueinander vorliegen, scheint epitaktisches Wachstum auf diesem Korn vorzuliegen, was
eine Fehlorienti erung ausschlief3en sollte.

Kritische Temperaturen

Die erzielte Rissfreiheit spiegelt sich deutlich in den Supraleitungseigenschaften wider. Die
Ubergangstemperatur lag bei allen YBCO-Schichten dieser Versuchsreihe bei Werten zwi-
schen 91 und 92 K, die Breite der Ubergange lag zwischen ein und zwei Kelvin. Auf einkris-
tallinen LaAlOs-Substraten liegen die Tc-Werte typischerweise zwischen 90 und 92 K. Die
Ubergangsbreite liegt bei guten Filmen typischerweise zwischen 0,2 und 0,8 K [25]. Dia-
gramm 22 zeigt das beste Ergebnis einer induktiv durchgefihrten Tc-Messung an einer der
Y BCO-Schichten.

20

15

86 88
Temperatur in Kelvin

90 91 92 93

Temperatur in Kelvin

Diagramm 22: Tc-Messung an einer 400 nm dicken YBCO-Schicht auf einer gesputterten
Ce0,/YSZ/CeO,-Mehrfachpuffer schicht

Das Diagramm zeigt im groféen Ausschnitt den Bereich zwischen 90 und 93 K, der Inset den

gesamten Messhereich zwischen 80 und 94 K. Die Ubergangstemperatur kann aus dem Dia-
gramm zu 92,1 K abgelesen werden. Sie entspricht dem Temperaturwert, bei dem der Film
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nicht mehr supraleitend ist; der nichtlineare Signalanteil Uz des Messsignals féllt dann wieder
auf Null ab. Eine genauere Beschreibung des Messverfahrens befindet sich in [25, 75]. Die
Ubergangsbreite l4sst sich aus der Peakbreite ermitteln (vgl. Kapitel 2.3.3); sie liegt bei dem
gezeigten Ergebnis bei etwa 1,2 K. Die erzielten Ergebnisse der hohen Ubergangstemperatu-
ren und der geringen Ubergangsbreiten zeigen die hohe Qualitdt und die Einphasigkeit der
Y BCO-Schichten. Die gemessenen Werte sind direkt mit den Bestwerten vergleichbar, die in
der Literatur vorgestellt werden [83, 90, 117, 102, 103].

Induktive Messungen der kritischen Stromdichten

Die gemessenen Bestwerte der kritischen Stromdichten lagen bei 77 K ohne externe Magnet-
felder loka bei bis zu 2,6 MA/cnt. Dies stellt weltweit den bisher héchsten Wert der kriti-
schen Stromdichte dar, der fur Filme von mehr as 250 nm Dicke berichtet wurde. In der Lite-
ratur ist nur ein Einzelergebnis zu finden, bei dem eine kritische Stromdichte von 3MA/cn?
an einem 250 nm dicken Film erreicht wurde [103]. Die Bestwerte der berichteten kritischen
Stromdichten liegen ansonsten zwischen 0,1 und 1,8 MA/cn? [124]. Zum Vergleich sind in
Tabelle 4 noch einmal die internationalen Bestwerte gezeigt, nun erganzt um die neu erreich-
ten Werte.

Je N 5 SCh.'Chtd'Cke le In Je |n2 Verfahren | Lange in cm] Jahr Gruppe
MA/cm innm Ampere | kA/cm

0,1 5000 50 4 BaF, 100 2001]0Oak Ridge NU
0,8 5000 400 32 BaF, lokal 2001]0Oak Ridge NU
1,8 300 54 4 PLD k.A. 1999]0ak Ridge NU
0,7 1000 70 6 PLD 1 1999]0ak Ridge NU
0,3 2300 69 6 PLD 1 1999]0ak Ridge NU
2,0 250 50 4 PLD 15 1998]0ak Ridge NU
3,0 250 75 6 PLD 15 1998]0ak Ridge NU
0,2 1100 16,7 1 PLD 10 2000]0Oak Ridge NU
0,8 2000 135 17 Koevap. 12 2000 THEVA
1,2 700 76 10 Koevap. 12 2000 THEVA
2,6 400 104 13 | DC-Sputter 4 2001] BUGH/CRE
1,8 400 72 9 DC-Sputter 4 2001) BUGH/CRE

Tabelle 4: Bisher erreichte internationale Bestwerte der kritischen Sromdichten und der In-
genieursstromdichten auf RABI T-Substraten

Alle hergestellten Proben zeigten Stromdichten im Bereich von 1,5 bis 2,6 MA/cnf. Die

durchschnittlich erreichte kritische Stromdichte lag bei etwa 1,8 MA/cn¥. Die erreichten Jc-
Werte sind in Diagramm 23 dargestellt.
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Diagramm 23: Erreichte Jc-Ergebnisse von 400 nm dicken YBCO-Filmen auf gesputterten

Mehrlagenpuffern

Die Stromdichten schwankten allerdings Uber die Bandlangen zum Tell erheblich. Diagramm
24 zeigt den Verlauf der kritischen Stromdichte als Funktion der Messposition fur drei Pro-
ben. Die ortsaufgeldsten Untersuchungen wurden nur an drei Béndern vorgenommen, da sie
mit einem enormen Zeit- und Messaufwand verbunden sind. Bel den restlichen Béndern
wurde die kritische Stromdichte nur an ein oder zwei Stellen gemessen.
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Diagramm 24: Verlauf der kritischen Sromdichte - von drei YBCO-Schichten auf gesput-

terten Mehrlagenpuffern
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Fur die Messungen wurden die Bander sukzessive unter der Messspule des Jc-Tc-Testers ver-
schoben und die kritische Stromdichte Jc jeweils in Abstdnden von 3 mm bestimmt. Das Dia-
gramm zeigt die Ergebnisse von zwei guten Bandern (gekennzeichnet mit Band 2 und 3) so-
wie das Ergebnis der Messung an einer eher schlechten Probe (gekennzeichnet mit Band 1).
Der Verlauf der kritischen Stromdichte ist bei Band 2 und Band 3 sehr &hnlich. Bei Band 3
liegen die Absolutwerte der kritischen Stromdichte geringfigig héher. Auf3erdem wurde bei
der Deposition von Band 1 und 2 jewells ein Thermoelement auf der Oberfléche befestigt,
wodurch die YBCO-Schicht im Bereich zwischen 35 und 45 mm stark geschéadigt wurde und
keine messbare Supraleitung zeigt. Bei der Deposition von Band 3 wurde auf das Thermo-
element verzichtet, um eine solche Schadigung zu vermeiden. Eindeutig l&sst sich die Ten-
denz erkennen, dass die kritische Stromdichte links und rechts von der Bandmitte ein Maxi-
mum besitzt, wahrend sie im Mittenbereich etwas reduziert ist*. Hierfir sind zwei mégliche
Grinde denkbar. Ein Grund koénnte sein, dass die Jc-Variation auf die Inhomogenitét des
Magnetronsputterprozesses zurtickzufihren ist, mit dem die zweite und dritte Pufferschicht
abgeschieden wurde. Die Variation des Jc korreliert sehr gut mit den beschriebenen optischen
Inhomogenitéten, die nach der Pufferdeposition an den Pufferschichten zu sehen waren (vgl.
Kapitel 3.3.2, Abbildung 44). In Bezug auf die mangelnde radide Symmetrie des
M agnetronsputterprozesses sind zwei unterschiedliche Mechanismen denkbar, die zu der Jc-
Beeintrachtigung im Mittenbereich fihren kénnen. Die Variation kann durch unterschiedliche
Pufferschichtdicken oder auch durch eine gestérte Epitaxie aufgrund von lonenbeschuss
(Resputtern) der Pufferschichten im Zentrum des Magnetrons verursacht werden.

Ein weiterer Grund fir die beobachtete Form der Jc-Variation kénnte in einer Uber die Lange
des Bands inhomogenen Substrattemperatur liegen. Anhand von pyrometrischen Untersu-
chungen an der Bandoberflache konnte gezeigt werden, dass beim DC-Sputterprozess die
Oberflachentemperatur des Substrats noch nicht optimal homogen ist. Das Substrat ist im
Zentrum um etwa 10°C heif3er als am Rand. Die beschriebene Form der Variation kann dann
durch eine etwas zu hohe Substrattemperatur im Mittenbereich verursacht werden, sodass erst
aulerhalb der Mitte die optimale Substrattemperatur erreicht wird. Erste Ergebnisse von Ex-
perimenten, den Mittenbereich wahrend der Pufferschichtdeposition exzentrisch in den Heizer
zur Y BCO-Beschichtung einzubauen, deuten allerdings daraufhin, dass die radiale Inhomoge-
nitét des Magnetronsputterprozesses fur die Jc-Variation verantwortlich zu machen ist. Dieses
ist in Ansdtzen am Verlauf der kritischen Stromdichte bel Band 1 zu erkennen. Hier wurde
der Mittenbereich der HF-Sputterdeposition im Randbereich der Beschichtungszone wéahrend
der YBCO-Deposition* platziert. Auch das Maximum der gemessenen Jc-Verteilung er-
scheint nun bel einer im Verhdltnis zu Band 2 und 3 verschobenen Messposition. Allerdings

“3 Diese Position war ebenso der Mittenbereich wahrend der HF-Sputterdeposition der Pufferschichten.

* Dies entspricht im Diagramm der Probenposition 0 mm.
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zeigt dieses Band im Bereich der Probenrander starke Degradationen, die in diesem Fall nicht
nur auf die Kontaktierung von Thermoelementen zuriickzufiihren sind, da nur auf einer Seite
ein Thermoelement befestigt wurde. Auch mikroskopische Untersuchungen brachten keinen
Aufschluss Uber die Ursache der reduzierten kritischen Stromdichten in den Randbereichen.
Die Strukturen im Jc-Verlauf deuten darauf hin, dass zu einer weiteren Verbesserung — zu-
mindest aber zu einer Homogenisierung — der kritischen Stromdichten noch Potenzial vorhan-
den ist und die erreichten mittleren Werte im Bereich von 1,5 bis 2 MA/cnf noch nicht durch
die Korngrenzenwinkel im Substrat beschrankt werden. Durch eine verbesserte Homogenitéat
der Puffer und der Substratheizung sollten sich die kritischen Stromdichten eventuell noch
weiter erh6hen, zumindest aber die Schwankungen reduzieren lassen.

Messung des Transportstroms

Bei den Versuchen, Transportstrommessungen an den Bandern durchzufthren, traten grof3e
technische Probleme auf. Bei den Bemuhungen, die Bander an den Stromzufihrungen zu kon-
taktieren, wurden sie sehr leicht beschadigt und degradierten stark. Gelang die Kontaktierung,
traten Schadigungen der Filme direkt beim Uberschreiten der kritischen Strome auf, was zu
einer lokalen Zerstérung fuhrte und weitere Messungen unmaoglich machte. Eines der Haupt-
probleme der Transportstrommessung scheint darin zu bestehen, dass bel dem benutzten Ver-
fahren der YBCO-Deposition keine in-situ Metall schichten auf den Film aufgebracht werden
konnen. Die Ubergangswiderstande von Silberschichten, die ex-situ durch eine DC-
M agnetronsputterdeposition aufgebracht wurden, scheinen jedoch zu hoch zu sein, um den
YBCO-Film zuverlsssig zu kontaktieren und ihn im Fall einer Uberschreitung des kritischen
Stroms | ¢ durch das Ableiten des Stroms (ber die Metallschicht vor einer Schadigung bewah-
ren zu konnen.

Lediglich an einem Band gelang eine halbwegs zufriedenstellende Transportstrommessung.
Diagramm 25 zeigt den Spannungs-Strom-Verlauf, der an Band 1 im Bereich der maximalen
kritischen Stromdichte gemessen wurde®™. Das zur Bestimmung der kritischen Stromdichte
verwendete 1 pV/cm-Kriterium wurde bei dieser Messung oberhalb von 70 A Stromdurch-
fluss Uberschritten. Aus der YBCO-Schichtdicke von 400 nm und der Breite des Films von
8 mm berechnet sich damit eine kritische Stromdichte von 2,2 MA/cnt bei 77 K und O T. Die
aus der induktiven Messmethode gewonnene kritische Stromdichte liegt mit etwa 1,8 MA/cn?
etwas unterhalb dieses Werts. Diese Abweichung im Bereich von 20% liegt innerhalb des
Messfehlers. AulRerdem werden bel beiden Messmethoden grundsétzlich leicht unterschiedli-
che Werte gemessen, da bel der induktiven Messmethode mit dem Ansteigen nichtlinearer
Anteile im reinduzierten Signal ein anderes Kriterium fir das Erreichen des kritischen Stro-

“5 Die Messung wurde zwischen den Probenpositionen 18 mm und 28 mm (vgl. Diagramm 23) durchgefiihrt.
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mes angelegt wird als bei der Transportstrommessung, wo das Auftreten von Spannungsver-
lusten detektiert wird.

Eine Reproduktion der Transportstrommessung an dieser Probe war aufgrund der Zerstérung
der Supraleiterschicht nicht moglich. Sofort bei Wiedereinschalten stieg die gemessene Span-
nung auf Werte oberhalb 1 pV an. Der Stromfluss ist damit rein resisitiv, es existierten keine
durchgehenden supraleitenden Bereiche mehr, die makroskopische Stréme verlustlos tragen
konnten. Induktiv gemessen lag der Wert der kritischen Stromdichte im geschadigten Bereich
nur noch bei 0,3 bis 0,6 MA/cn, woran sich die entstandene lokale Schadigung noch einmal
manifestiert®.
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Diagramm 25: Transportstrommessung an einer 400 nm dicken YBCO-Schicht auf gesput-
tertem Mehrlagenpuffer

Ein weiteres Problem der Transportstrommessung liegt in der Drift des gemessenen Span-
nungssignals fir Strome unterhalb von |c. Dieser Effekt kann bisher nicht erklart werden, da
er nur an YBCO-Filmen auf Nickelbéndern beobachtet wurde. Thermospannungen als Folge
von Seebeck-Effekten sind in diesem Zusammenhang nicht auszuschlief3en. Externe Messun-
gen der Transportstrome am Institut fir Elektrotechnik der Slowakischen Akademie der Wis-
senschaften in Bratisava sollen in Zukunft fir eine Uberprifung der induktiv gemessenen
Ergebnisse sorgen. Um die Transportstrommessungen in Zukunft ohne eine Zerstérung der
Bander durchfihren zu kénnen, wird eine in-situ Metallisierung mit Gold- oder Silberschich-
ten von mi ndestens 400 nm Dicke unumgénglich sein [125].

%% Lokale Unterbrechungen der Strompfade sind in induktiven Messungen nicht zwangs aufig erkennbar.
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Induktive Messung der Jc(T)-Abhéngigkeit

Da die Transportstrommessungen zur Verifizierung der Ergebnisse nur wenig beitragen
konnten, wurden die Bénder intensiver mit der induktiven Messmethode untersucht. Bel der
Messung der kritischen Stromdichte Jc von YBCO-Schichten auf ferromagnetischen Sub-
straten ist die Existenz eines nichtlinearen Signalanteils Us;, der vom Substrat herriihrt und
dem Signal vom Supraleiter Gberlagert ist, ein bekanntes Problem. Dieser Signalanteil fihrte
in der Vergangenheit bel einigen Forschungsgruppen zu einer Fehlinterpretation der Daten
und zu einer Uberhohten und damit fehlerhaften Bestimmung der kritischen Stromdichten. Um
solche Effekte ausschlief3en zu kdnnen, wurde die Temperatur, bel der die induktiven Mes-
sungen durchgefihrt wurden, variiert und der gemessene Signalverlauf analysiert. Diesem
Experiment liegt der Gedanke zu Grunde, dass der Ux-Signalanteil des Nickels nur schwach
temperaturabhéngig sein sollte, da die Curietemperatur von Nickel mit 365°C (dies entspricht
638 K) weit von den Messtemperaturen zwischen 63 und 93 K entfernt liegt. Fir die YBCO-
Schichten wird nahe T ndherungsweise eine Temperaturabhangigkeit des Jc (und damit auch
des nichtlinearen Signaanteils Us) mit Je(T) = Jo - (1 - T/Tc)¥? erwartet [126, 127, 128]. Der
Parameter Jy bezeichnet in dieser Formel die kritische Stromdichte bei 0K, T ist die Tempe-
ratur in Kelvin und T die Ubergangstemperatur des Supraleiters.

Misst man die Uz-Signale bis zu den maximal maoglichen Werten des Erregerstroms einmal
unterhalb (77 K) und einmal oberhalb von T¢ (93 K), so kann die — zumindest fir hohe Erre-
gerstrome und damit hohe Magnetfelder — additive Zusammensetzung des Messsignals aus
den Anteilen des Nickels und des Supraleiters erkannt werden. Diagramm 26 zeigt das Ergeb-
nis einer solchen Messung an Band 1 #/. In diesem Diagramm ist das Us-Messsignal bei 77 K
und das bei 93 K bis zum maximalen apparativ erreichbaren Erregerstrom eingetragen®.

*" Die Messung musste an einer Probenposition mit mittlerem Jc durchgefiihrt werden, da sonst der apparativ
maximal mogliche Erregerstrom nicht zum vollsténdigen Durchfahren der Us-Resonanz ausreicht.

“8 Der erreichbare Maximalstrom variiert tiber die Temperaturabhangigkeit des Erregerspulenwiderstands leicht
mit der Temperatur. Daher enden die Messwerte fir die unterschiedlichen Temperaturen bei unterschiedlichen
Maximal werten.

124



Messung bei 93 K
Messung bei 77 K

0 S B S e e S e B S E S B s s
0 20 40 60 80 100 120 140 160

Erregerstrom in mA

Diagramm 26: Vergleich einer Jo--Messung bel 77 K mit einer Abschirmmessung an der selben
Probe im normalleitenden Zustand bel 93 K

Bel der Messung am supraleitenden Film |&sst sich nach dem Abfallen des nichtlinearen Sig-
nalanteils zu hohen Strémen ein erneutes Ansteigen des Signals beobachten. Der Verlauf ent-
spricht bis auf eine geringe Abweichung dem der Messung oberhalb Tc. Insofern ist zweifels-
frei nachgewiesen, dass die beobachteten Signale im Bereich mittlerer und kleiner
Erregerstrome dem Ummagnetisierungsverhalten des Supraleiters zuzuschreiben sind.

Ein weiterer Nachweis fur die Herkunft der nichtlinearen Signalanteile aus der Supraleiter-
schicht ist die temperaturabhéngige Messung der kritischen Stromdichte. Das Ergebnis einer
solchen Messung an Band 3 ist in Diagramm 27 dargestellt. Die Messdaten, aus denen die Jc-
Werte ermittelt werden, lassen mit sinkender Messtemperatur die Verschiebung der Messkur-
ven zu hoheren Erregerstromen hin erkennen. Zum Vergleich ist noch einmal das Ergebnis
einer Messung bel 93 K mit in das Diagramm eingetragen worden, bel der nur der Anteil des
Nickels gemessen wird. Dieses Diagramm macht noch einmal deutlich, dass die Messsignale,
aus denen das Jc bestimmt wird, eindeutig auf nichtlineare Signale des Supraleiters zurtickzu-
fuhren sind und nicht in Nichtlinearitéten des Nickel magnetismus begriindet liegen.
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Diagramm 27: Jc-Messungen an Band 3 bei Temperaturen zwischen 63 und 93 K

Aus der quantitativen Analyse der dargestellten Daten 18sst sich explizit der Verlauf der kriti-
schen Stromdichte mit der Temperatur gewinnen. In Diagramm 28 ist die Zunahme der Kriti-
schen Stromdichte mit sinkender Temperatur dargestellt. Das Abknicken der Messwerte zu
niedrigen Temperaturen und hohen kritischen Stromdichten hin kdnnte ein apparativ beding-
tes Messartefakt sein, das sich in Aufheizeffekten begriindet [ 129].

5,5
] 0\0 —0—J_(T) - Messung an Band 3 N
5,0 erwarteter Verlauf ~(1-T/T )
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Diagramm 28: Abhangigkeit der kritischen Sromdichte J- von der Temperatur an ener
Probe mit hoher Stromtragfahigkeit (Band 3)
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Die mathematische Analyse der Messdaten liefert die eingezeichnete griine Linie®. Das Er-
gebnisist ein etwas niedrigerer Exponent n = 5/4, as er im Falle von weak-link® dominierten
Stromen mit n = 3/2 erwartet wirde [126, 127]. Zum Vergleich ist dieses Jc(T)-Verhaten fir
weak-link dominierte Supraleiter in blau in das Diagramm eingezeichnet. In die Berechnung
des erwarteten Kurvenverlaufs gemal Jo(T) = Jo - (1- T/To)¥? ist der an der Messposition
ermittelte Tc-Wert von 92,1 K eingegangen™. Der Parameter J, wurde durch eine Regression
zu Jo = 33,5 MA/cnt bestimmt. Eine Abweichung der gemessenen Werte vom weak-link-
dominierten Verhalten ist fur qualitativ hochwertige heteroepitaktische Dunnfilme auf kera
mischen Substraten typisch und wurde bereits in friiheren Arbeiten beobachtet [128].

Da eine Probe mit schlechter Stromtragfahigkeit (Jc = 0,3 MA/cnf) genau einen Verlauf mit
n = 3/2 zeigte, bestand die Hoffnung, etwas Uber die Mechanismen der Jc-Limitierung und
Uber das noch vorhandene V erbesserungspotenzial aus den Jc(T)-Verlaufen ablesen zu kon-
nen. Daher wurden die Jc(T)-Verlaufe von YBCO-Filmen mit unterschiedlichen kritischen
Stromdichten untersucht, die auf ungleichen Substraten mit zwel verschiedenen Deposi-
tionsprozessen abgeschieden wurden. Tabelle 5 zeigt die unterschiedlichen Eigenschaften der
untersuchten Filme®.

Substrat | Verfahren | ¢ @77 K2) T.in K
in MA/cm

RABITS 1 | DC-Sputtern 0,3 86,6

RABITS 2 | DC-Sputtern 2,4 91,2

RABITS 3 | DC-Sputtern 2,6 92,1
LaAlO, DC-Sputtern 3,9 89,2
Al,O, DC-Sputtern 0,4 90,6
MgO 1 Aufdampfen 1,0 90,2
MgO 2 Aufdampfen 2,4 92,4

Tabelle 5: Eigenschaften der Proben fur die Jc(T)-Untersuchung

In Tabelle 5 ist jeweils das Substratmaterial, die Art der Herstellung der Proben (DC-Sputtern
oder Elektronenstrahlkoevaporation), ihre kritische Stromdichte bei 77 K und O T sowie die
kritische Temperatur angegeben. Der funktionale Verlauf der kritischen Stromdichte mit der
Temperatur war bel allen untersuchten Filmen jewells unterschiedlich. Die Verlaufe lief3en

“9 Fiir den Fit wurden die Werte fir die beiden tiefsten Messtemperaturen aufRer Acht gelassen.

0 Als wesak-links werden Bereiche im Supraleiter bezeichnet, die durch schmale, nichtsupraleitende Gebiete
voneinander getrennt werden.

> Ebenso wurde auch der WertJc = 0fiir 92,1 K in dieFits mit einbezogen.

*2 Die Filme auf MgO wurden in der Gruppe von R. Humphreys, QinetiQ, Malvern (UK) hergestellt und
gemessen.
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sich durch Funktionen gemaR Jc(T) = Jo - (1- T/T¢)" beschreiben, wobei sich der e@mittelte
Exponent n von Film zu Film unterschied. Die ermittelten Exponenten lagen zwischen 1,0
und 1,5. In Diagramm 29 sind die Ergebnisse dieser Messungen in normierter Form aufgetra-
gen.
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Diagramm 29: Vergleich der Jo(T)-Verlaufe unterschiedlicher Filme in normierter Auftra-
gung

Anhand von Diagramm 29 l&sst sich erkennen, dass der normierte Jo(T)-Verlauf des guten
Films auf LaAlO; dem des schlechteren auf MgO (MgO 1) entspricht. Der ermittelte Expo-
nent liegt bei etwa n=1. Genauso korrelieren die Verlaufe des besseren Films auf MgO
(MgO 2), eines guten YBCO-Films auf Nickel (RABITS 2) und des schlechten Films auf
Al,O3 miteinander. Aus ihrem Verlauf wurde ein Exponent von n= 1,5 ermittelt. Die beiden
verbleibenden Filme auf Nickel liegen vom Verlauf zwischen den bisher genannten Proben.
Eine Abhangigkeit des Verlaufs vom Herstellungsprozess oder von der Qualitét des Films ist
damit leider nicht erkennbar. Insofern kénnen aus den Jc(T)-Daten keine Rickschltisse auf
die Mechanismen, die zur Limitierung der kritischen Stromdichte der YBCO-Schichten auf
den unterschiedlichen Substraten fuhren, gezogen werden.
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3.5 Ausblick auf zukinftige Arbeiten

Einige der im Rahmen dieser Arbeit prasentierten Ergebnisse haben noch vorléaufigen Che-
rakter und bedtrfen der Verifizierung und einer nachfolgenden Optimierung. Die in den je-
welligen Kapiteln teillweise schon angesprochenen Vorschldge weiterfihrender Experimente
werden hier noch einmal zusammengefasst und eine mogliche Skizze zukinftiger
Entwicklungsarbeiten gegeben. Grundsétzlich ist anzumerken, dass im Projektverbund noch
verstarkt an der Herstellung und der Beschichtung nichtmagnetischer Substrate gearbeitet
werden muss, die fir Anwendungen mit Wechselstromen benttigt werden. Auch die
Entwicklung dinnerer  Substratbander scheint  zur  weiteren  Steigerung  der
I ngenieursstromdichten notwendig.

Die an der BUGH Wuppertal und bei der Cryoelectra GmbH noch durchzufiihrenden Arbei-
ten lassen sich in drei Bereiche zusammenfassen. So mussen zunéchst unterschiedliche Ana-
lysen an den bestehenden Bandern durchgefiihrt werden, um Ansatzpunkte fir weitere Ver-
besserungen zu finden. Der zweite Bereich besteht in einer systematischen Parametervariation
und Optimierung der Prozesse mit dem Ziel einer Vereinfachung und méglicherweise einer
weiteren Verbesserung der Qualitét der Schichten. Aufgrund der im Vergleich zu YBCO-
Schichten auf einkristallinen Substraten schon sehr guten Ergebnisse erscheint es als unwahr-
scheinlich, eine weitere signifikante Verbesserung der Supraleitungseigenschaften — insbe-
sondere der kritischen Stromdichte Jc — erreichen zu kdnnen. Daher sollte das Augenmerk
vielmehr auf eine Verkirzung der Prozesszeiten gelenkt werden. Der dritte Bereich ist dannin
einem Aufbau eines kontinuierlichen Prozesssystems zu sehen, das in der Lage sein sollte,
kontinuierlich Bander einiger Meter Lange herzustellen.

Analysen

Im Bereich der Analysen fehlen momentan noch Ergebnisse von Réntgenuntersuchungen an
den Schichten hoher Stromtragfahigkeit. An diesen Schichten sollten ebenfalls noch RBS™-
Untersuchungen vorgenommen werden, um die genaue Schichtdickenvariation der Puffer-
schichten zu bestimmen. Auch der Einfluss lokal unterschiedlichen lonenbombardements
wahrend des HF-Sputterns auf die kristalline Qualitét sollte untersucht werden. Des Weiteren
fehlen noch detailliertere SEM-Untersuchungen von der Morphologie der Mehrlagenpuffer
und den nachfolgend aufgebrachten Y BCO-Schichten, was zu einem tieferen Verstandnis der
Risshildung bzw. deren Vermeidung fuhren konnte.

*3 RBS = Rutherford backscattering
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Prozessoptimierung

Im Bereich der Prozessoptimierung gibt es eine Vielzahl von Vorschlagen fur zukinftige For-
schungsarbeiten, die hier in der Reihenfolge der Prozessschritte aufgelistet werden.

Zunéchst sollte die Vorbehandlung der Substrate standardisiert und vereinfacht werden. Die
momentan vorgenommene Reinigung einzelner Bandstiicke im Reinraum erscheint fur eine
konti nuierliche Prozessfiihrung in hohem Mal3e unangemessen und sollte daher in systemati-
schen Untersuchungen vereinfacht und in normale Laborumgebung transferiert werden.

Die initiale CeO,-Beschichtung ist schon weitgehend untersucht. Dem Einfluss der Wachs-
tumsrate als Prozessparameter wurde bisher allerdings keinerlel Beachtung geschenkt. Diesist
jedoch in Hinsicht auf eine mégliche Verkirzung der Prozesszeit durch eine Erhéhung der
Abscheiderate von zwingender Notwendigkeit. Ebenso sollte auch der Frage nach der mini-
mal benétigten Schichtdicke der ersten CeO,-Pufferschicht systematisch nachgegangen wer-
den. Bei Verwendung nichtmagnetischer Substrate muss der CeO,-Depositionsprozess wahr-
scheinlich an das neue Material angepasst werden.

Im Bereich der nachfolgenden Pufferbeschichtung besteht noch sehr grof3er Optimierungsbe-
darf. Bisher wurden keinerlel Variationen der Beschichtungsparameter Depositionstempera-
tur, Prozessdruck, Target-Substrat-Abstand, HF-Leistung und deponierte Schichtdicke durch-
gefuhrt. Hier wird zumindest im Bereich der Verkirzung der notwendigen Prozesszeiten noch
grof3es Verbesserungspotenzial vermutet.

Bel der YBCO-Deposition besteht noch Optimierungsbedarf hinsichtlich der lokalen Hono-
genitét der Substrattemperatur. Auch Versuchsreihen mit einer systematischen Variation der
Depositionstemperatur erscheinen sinnvoll, da dies bisher noch nicht detailliert untersucht
wurde. Viel Verbesserungspotenzial ist hier jedoch nicht mehr zu vermuten. Weitere Experi-
mente sollten sich mit der Frage nach der Notwendigkeit des Sauerstoffnachbel adungspro-
zesses beschéftigen, der momentan im Anschluss an die Deposition durchgefihrt wird. Die
Ergebnisse irrtimlich abgebrochener Prozesse mit einer Abkuhlung der Bander ohne Erho-
hung des Sauerstoffpartialdrucks deuten die Mdglichkeit an, auf diesen Prozessschritt ver-
zichten zu kénnen. Auf jeden Fall wird zur Erhéhung der Stromtragfahigkeit der Béander die
Deposition von grofReren Schichtdicken im Bereich von etwa 1 um angestrebt. Bisher lagen
die Dicken der Y BCO-Schichten guter Qualitét erst bei 400 nm. In diesen Experimenten wird
sich zeigen, ob die an einkristallinen Substraten beobachtete Abhangigkeit der erreichbaren
kritischen Stromdichte Jc von der Schichtdicke d mit J. ~ 1//d [130] auf RABIT-Substra-
ten einen anderen, schwécheren und damit fur die Anwendung gunstigeren Verlauf haben
konnte [90].

Einen weiteren wichtigen Schritt stellt der Aufbau einer in-situ-Metallisierung dar, der zur
Herstellung von stabilisierenden Metallschichten mit geringen Kontaktwiderstanden unab-
dingbar scheint. Alternativ konnte Gber eine ex-situ-Metallisierung mit einer vorgeschalteten
HF-Plasma-Behandlung der Oberflachen nachgedacht werden, um die YBCO-Beschichtung
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von der Metallisierung zeitlich und réumlich trennen zu kénnen. Mit solchen Metallschichten
sollten dann Transportstrommessungen zerstorungsfrei moglich sein [125].

Kontinuierliche Beschichtung

Nach Abschluss der beschriebenen Arbeiten konnte dann der Aufbau eines kontinuierlichen
Prozesssystems vorangetrieben werden, bel dem Bandstiicke von zunéchst einigen Metern
Uber Bandspulmechanismen durch die einzelnen Beschichtungsapparaturen gezogen und mit
den verschiedenen Schichten versehen werden. Hier bietet sich ein System von drei Be-
schichtungsapparaturen an. In der ersten werden die Bander zunéchst rekristallisiert und na-
tive Oberflachenoxide reduziert. In einem zweiten Durchlauf wird die erste CeO,-Schicht
deponiert. Danach kdnnten die Bander in eine HF-Sputterapparatur eingebaut und weitere
Pufferschichten aufgesputtert werden. Aus Grinden der Prozesszeitminimierung ist hier ein
gekoppelter Aufbau von drei Beschichtungskammern sinnvoll, bei dem in einer ersten Kam-
mer YSZ in reduzierender Atmosphére und in einer zweiten bzw. dritten Kammer YSZ und
CeO, in sauerstoffhaltiger Atmosphére abgeschieden werden. Dieser Kammeraufbau erfordert
zur Aufrechterhaltung reiner Atmosphéren ein differenzielles Vakuumpumpsystem. Nach
diesen Prozessen ware die Pufferabscheidung abgeschlossen und YBCO konnte in einem
weiteren Prozess deponiert werden, gefolgt von einer in-situ-Metallisierung. Hier bietet sich
zur Reduktion der Prozesszeit das Hintereinanderschalten mehrerer Depositionszonen an, die
jeweils mit Heizer und Kathode bestiickt werden missen. Drei Depositionszonen fur YBCO
und eine Zone fur die Metallisierung aufzubauen erscheint sinnvoll, um dhnliche Prozesszei-
ten wie bei der HF-Sputterdeposition der Puffer zu erreichen.

Zurzeit ist noch unklar, ob die Y BCO-Depositionstechnologie unverandert tibernommen wer-
den kann. Wegen der sich wahrend der Beschichtung &ndernden Emissivitét der Substrate
werden zur Aufrechterhaltung konstanter Substratoberflachentemperaturen bisher die Tempe-
raturen der Heizer im Prozessverlauf leicht erhoht. Dieses ist bel eéinem kontinuierlichen Pro-
zess nattrlich nicht moglich. Esist allerdings nicht auszuschlief3en, dass dies in einem konti-
nuierlichen Prozess durch eine geschickte Staffelung von Heizern umgangen werden kann.
Andernfalls bietet der Aufbau von Heizern mit lateralem Temperaturgradienten eine Ldsung.
Legt man die bisher gewonnenen Erfahrungen zu Grunde und nimmt man an, dass durch eine
Optimierung die Beschichtungsrate aler Prozesse um einen Faktor Zwei erhoht werden kann,
dann ergeben sich damit folgende Prozesszeiten fir ein vollstandig beschichtetes Nickelband
von 10 m La'nges“. Der CeO,-Prozess bedarf inklusive der Rekristallisation und Reduktion der
Bander bei einer deponierten Schichtdicke von 10 nm insgesamt etwa 40 Stunden Gesamtpro-
zesszeit, wenn die Béander zur Rekristallisation nicht langer als 20 Minuten auf der Maximal-
temperatur bleiben missen. Die minima notwendige Rekristallisationszeit ist bisher noch

>4 Eswird weiterhin angenommen, dass 2 m Vorlauflange erforderlich sind.
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unklar. Eine Abschétzung des Zeitbedarfs fir die HF-Deposition weiterer Pufferschichten in
drel aufeinanderfolgenden Kammern ergibt einen Wert der Prozesszeit von etwa 200 Stunden.
Die YBCO-Deposition mit drei Kathoden erfordert fur die Deposition von 1 um YBCO auf
12 m Band wieder dwa 200 Stunden. Die Metallisierung der Bander ist hier schon einge-
schlossen. Bel parallelem Betrieb aller Anlagen wéren mit den vorgestellten Prozessen Pro-
duktionsraten von etwa 5 m pro Woche erreichbar. Dieser Wert kann durch das paralele Be-
schichten mehrerer Bander leicht um einen Faktor Funf bis Zehn erhdht werden. Diese
Fertigungsrate ist zwar fur eine kommerzielle Produktion fragwtrdig, zur Herstellung von
Bandleitermaterial fur Funktionsmodelle und Demonstratoren jedoch absolut ausreichend.
Insofern erscheint der Aufbau einer kontinuierlichen Beschichtungsstrecke sinnvoll und sollte
in zukunftigen Arbeiten angegangen werden, um Leitermaterial fir Demonstratoren herstellen
zu konnen.
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Zusammenfassung

Die vorliegende Arbeit befasst sich mit der Herstellung supraleitender Bander nach dem -
genannten RABITS-Verfahren. Dabel wurden wurfeltexturierte Nickelbander vom IFW Dres-
den und von der Plansee GmbH durch verschiedene Verfahren mit heteroepitaktischen Puffer-
und YBCO-Schichten versehen. Die wichtigsten Ergebnisse werden im Folgenden zusam-
mengefasst.

Reduzi erende Vorbehandlung

Bei alen Beschichtungsverfahren ist vor der Deposition der Pufferschichten eine Reduktion
eventuell vorhandener nativer Oxidschichten auf dem Substrat notwendig, um ein
heteroepitaktisches Aufwachsen erreichen zu konnen. Die bevorzugt (111)-orientiert oder
polykristallin vorliegenden Metalloxide CUberdecken sonst die (100)-Orientierung im
Substratband. Der Reduktionsprozess besteht aus einer Heizbehandlung zwischen 600° und
800°C in einer Atmosphére von etwa 1 hPa Argon mit 5 Vol.% Wasserstoff.

Ergebnisse an einlagigen Pufferschichten

Als erfolgreichstes Verfahren zur Deposition von CeO,-Schichten auf Nickelbandern erwies
sich die reaktive thermische Evaporation von Cer in H,O-Atmosphére, die bei geeigneter Pa-
rameterwahl fur eine heteroepitaktische Abscheidung der CeO,-Schichten auf dem Nickel
sorgt. In der Reaktion von Cer mit Wasser entsteht Wasserstoff. Durch die sich einstellende
H,O/H,-Atmosphére wird eine erneute Oxidation des Nickelsubstrats wahrend der Abschei-
dung der Puffer vermieden.

Der Einfluss der Depositionsparameter H,O-Partialdruck und Substrattemperatur auf die
Schichtorientierung wurde detailliert untersucht. Bei H,O-Partialdriicken im Bereich von
5.10° bis 5- 10° hPa ist die (100)-orientierte CeO,-Abscheidung homogen, rissfrei und in
reproduzierbarer Weise moglich. Mit Hilfe dieses Verfahrens konnten Texturscharfen von
6,4° fur die out-of-plane-Orientierung und 5,3° bis 7,6° fur die in-plane-Orientierung der Puf-
ferschichten erreicht werden. Die Orientierung des Substrats wird damit exakt in die Puffer
Ubertragen. Die out-of-plane-Texturscharfe der Pufferschicht ist gegentiber dem Substrat -
gar um etwa 1° verbessert. Diese Werte der Texturschérfe entsprechen den bisher berichteten
Bestwerten anderer Gruppen und sind ihnen teilweise Uberlegen.

Es konnte gezeigt werden, dass die Keimbildung der Schicht mal3gebend fir die Orientierung
ist. Eine einmal vorgegebene Orientierung veréndert sich wahrend des Verdickens oder beim
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Auftragen weiterer Schichten nicht mehr. Dies erleichtert die weiteren Depositionen wesent-
lich.

Mal3geblich fur den Erfolg des Verfahrens war die Idee, den Wasserdampfpartialdruck durch
den Einlass von flissigem Wasser zu regulieren. Durch den Einlass von Wasser ohne Bei-
mengung von Luft oder anderen Gasen konnte eine stark erhohte Reproduzierbarkeit des Pro-
zesses und eine starke Vergrolerung der Parameterbereiche erreicht werden, in denen die
(100)-orientierte Pufferabscheidung maoglich ist. Die im Rahmen dieser Arbeit entwickelte
reaktive thermische Deposition von CeO, ist momentan weltweit das Verfahren, das den
welitesten Bereich des Wasserdampfpartialdrucks zum Erreichen von (100)-orientiertem CeO,
bietet. Eine phasenreine (100)-orientierte CeO,-Abscheidung ist Uber mehr as 1,5
GrofRenordnungen des Wasserdampfpartialdrucks mdglich. Es ist weiterhin das einzige
bekannte Verfahren, mit dem sich (100)-orientierte Schichten mit (111)-Anteilen von weniger
al's 1% deponierenen |assen™.

Bei der Verwendung nur einer 100 nm dicken Pufferschicht aus CeO, zeigte sich wahrend der
Y BCO-Deposition eine starke Rissbildung, die zu stark degradierten Eigenschaften des Sup-
raeiters filhrte. Werte der kritischen Stromdichte von etwa 0,1 MA/cn? und der Ubergangs-
temperatur von etwa 86 K konnten nicht Uberschritten werden. Die Risshildung ist mit den
hohen Werten fur Substrattemperatur und Sauerstoffpartialdruck des DC-Sputterprozesses in
Verbindung zu bringen, die zu starken thermischen Spannungen sowie zu Spannungen durch
eine Sauerstoffnachbeladung und einer damit verbundenen Kontraktion des Kristallgitters der
Pufferschicht wahrend der YBCO-Deposition fuhren. Die Vermeidung dieser Risshildung
waéhrend der Y BCO-Beschichtung durch DC-Sputtern scheint bei Verwendung nur einlagiger
CeO,-Pufferschichten nicht moglich. Daher mussen mehrlagige Pufferschichten bel der DC-
Sputterdeposition von YBCO auf RABIT-Substraten eingesetzt werden.

Ergebnisse an mehrlagigen, evaporierten Puffer schichten

Die Verwendung mehrlagiger Pufferschichten der Art CeO,/Y SZ/CeO, verfolgte zwei Ziele.
Zum einen sollte die hohe mechanische Festigkeit des YSZ dazu genutzt werden, eine Riss-
bildung zu verhindern. Zum anderen koénnen durch die Verwendung mehrlagiger Puffer die
einzelnen Pufferschichten bei unterschiedlichen Depositionsbedingungen abgeschieden wer-
den. Die erste CeO,-Pufferschicht wird dann bel Parametern deponiert, die zur Texturausbil-
dung gunstig sind. Die weiteren Puffer werden bel Bedingungen aufgewachsen, welche die
Vermeidung einer Rissbildung bewirken sollen. Die Verdnderung der Depositionsbedingun-
gen wéahrend der Abscheidung einer einzigen Schicht flhrte immer zu einer Rissbildung
schon nach der Pufferdeposition. Die Verwendung einer dreifachen Pufferschicht ist notwen-

% Gemessen an der Peakintensitét in Q-2Q-Réntgenanalysen.
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dig, da das YBCO-Wachstum direkt auf einer Y SZ-Schicht problematisch ist. Zur Vermei-
dung dieser Probleme wird auf das Y SZ noch eine weitere Schicht CeO, aufgebracht.

Die Schichtfolge bestand aus einer 10 bis 30 nm dicken CeO,-Schicht, gefolgt von einer ar
meist 300 nm dicken Y SZ-Schicht und einer abschliefienden, 30 nm dicken CeO,-Schicht.
Als wichtiges Ergebnis zeigte sich, dass die heteroepitaktische Deposition weiterer Puffer-
schichten auf der ersten CeO,-Schicht ein unkritischer Prozess ist; dies figt sich nahtlosin die
Ergebnisse zur Keimbildung ein. Bel allen gewdahlten Depositionsparametern wurde das ge-
wiunschte (100)-orientierte Wachstum erreicht, wenn die erste CeO,-Schicht die richtige Ori-
entierung aufwies. Bei den mehrlagigen Pufferschichten wurde die in-plane-Orientierung
wieder unverdndert vom Substrat in das Puffersystem Ubertragen. Im Bereich der out-of-
plane-Orientierung konnte bei den Mehrlagenpuffern eine signifikante Verbesserung der
Texturscharfe beobachtet werden. Hier lagen die erreichten Werte in den Pufferschichten bei
5° Halbwertsbreite und damit etwa 2° unter dem vom Substrat vorgegebenen Wert. Mit Sub-
strattemperaturen wahrend der Pufferbeschichtung oberhalb der YBCO-Depositionstempe-
ratur wurde versucht, einer durch thermische Spannungen verursachten Risshildung wahrend
der YBCO-Deposition entgegenzuwirken. Auch bei optimierten Depositionsbedingungen
evaporierte Pufferschichten dieser Architektur zeigten jedoch noch eine Rissneigung wéhrend
der nachfolgenden YBCO-Deposition, sodass die maximal erreichten kritischen Stromdichten
in 400 nm dicken YBCO-Schichten auf 0,6 MA/cn? beschrénkt blieben. Mit 91 K konnten
alerdings sehr hohe Ubergangstemperaturen der Supraleiter erreicht werden. Die Versuche,
eine Abnahme der Rissneigung durch eine Verringerung der Sauerstoffdefizienz in den Puf-
ferschichten mit dem Deponieren in sauerstoffhaltigen Atmosphéren verwirklichen zu kon-
nen, blieben erfolglos, da die bel Evaporationsprozessen maximal erreichbaren Partialdriicke
im Bereich von 10™ hPa dafiir nicht ausreichten.

Ergebnisse an mehrlagigen, gesputterten Puffer schichten

Zur Verringerung der Sauerstoffdefizienz wurde die zweite und dritte Pufferschicht durch HF-
Sputtern auf der ersten, thermisch evaporierten CeO,-Schicht abgeschieden, da bel diesem
Prozess Sauerstoffpartiadriicke oberhalb von 10 hPa einfach erreicht werden kénnen. Bei
Sauerstoffpartialdriicken von 4-10° hPa wéahrend der Pufferdeposition konnte die Risshil-
dung wéhrend der YBCO-Deposition vollstandig vermieden werden. Auf diesen Puffer-
schichten liefien sich Stromdichten in 400 nm dicken YBCO-Schichten von bis zu
2,6 MA/cn? bei 77 K und ohne externe Magnetfelder erreichen. Die Sprungtemperaturen
lagen mit 91 bis 92 K nahe an dem maximal erreichbaren Wert von 93 K. Der durchschnitt-
lich und reproduzierbar erreichte Wert der kritischen Stromdichte lag bei etwa 1,8 MA/cnt.
Damit kénnen supraleitende Bandstiicke von etwa 4 x 0,8 cm® hergestellt werden, die im
internationalen Vergleich im absoluten Spitzenfeld anzusiedeln sind. Es sind keine anderen
Forschungsgruppen bekannt, die dhnliche Ergebnisse reproduzierbar vorweisen konnen. Die
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Ingenieursstromdichte der hergestellten Bandstiicke liegt mit maximal 13 kA/cn? ebenfalls
im absoluten Spitzenfeld und wird nur noch von einem Ergebnis der THEVA GmbH Uber-
troffen.

Durch Magnetisierungsmessungen in externen Labors konnten die in induktiven Messungen
bestimmten hohen Werte der kritischen Stromdichte inzwischen verifiziert werden [131].
Ortsaufgel 6ste Messungen der kritischen Stromdichte zeigten, dass durch eine Verbesserung
der Homogenitét der kritischen Stromdichte eine weitere Erhéhung der mittleren kritischen
Stromdichte und damit auch der gesamten Stromtragfahigkeit erreichbar sein sollte. Es wird
vermutet, dass durch die Pufferdeposition mit einer Magnetronkathode Inhomogenitéten in
den Pufferschichten entstehen, die fUr die beobachtete systematische Variation der kritischen
Stromdichten verantwortlich sind.

Durch die vorgestellten Ergebnisse konnte gezeigt werden, dass das DC-Hochdrucksputtern
zur Deposition von YBCO-Schichten hoher Stromtragfahigkeit auf gepufferten RABIT-
Substraten geeignet ist.

Weiterfiihrende Arbeiten werden sich nun verschiedenen Zielen widmen mussen. Die Erho-
hung der Ingenieursstromdichte Jg ist eines davon. Dieses Ziel kann durch die Verwendung
von dinnerem Substratmaterial, durch die Erhdhung der Schichtdicke des Supraleiters und
durch eine Steigerung der kritischen Stromdichte im YBCO erreicht werden.

Der Aufbau einer In-situ-Metallisierung sollte vorangetrieben werden, um die Bander effektiv
vor einer Zerstorung bei Uberschreiten des kritischen Stroms durch eine stabilisierende Me-
tallschicht mit geringem Ubergangswiderstand schiitzen zu kénnen.

Ein weiterer Kernpunkt weiterfihrender Arbeiten wird der Aufbau kontinuierlicher Deposi-
tionsprozesse sein, um langere Bandstlicke beschichten zu kdnnen.

Zusétzlich mussen nichtmagnetische Substratmaterialien fir Wechsel stromanwendungen
entwickelt werden. Die Verwendung von NiCr- oder NiV-Legierungen konnte hier erfolgver-
sprechend sein, musste jedoch mit einer Modifikation des ersten Pufferdepositionsprozesses
einhergehen.
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