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Kurzfassung1

Die vorliegende Dissertation beschiftigt sich mit der Herstellung und
Charakterisierung von magnetischen Metalloxid-Diinnfilmen mit periodisch an-
geordneten Mesoporen und kristallinen Porenwénden. Die Porensysteme wurden
mithilfe von amphiphilen Blockcopolymeren und molekularen Priakursoren iiber
einen verdampfungsinduzierten Selbstaggregationsprozess hergestellt. In diesem
ordnen sich die letztgenannten organischen und anorganischen ,,Bausteine* gezielt
zu mesoskopischen Nanostrukturen an. Insgesamt wurden drei komplexe Ver-
bindungsklassen an ternidren Metalloxiden in mesopordser Form erfolgreich her-
gestellt. Im Einzelnen waren dies Chrom- und Eisen-basierte Spinelle, Seltenerd-
Eisen-Granate sowie Seltenerd-Orthoferrite. In diesem Zusammenhang sind zu
nennen: Cobaltchromit (CoCr,04), Cadmiumferrit (CdFe,O4), Yttrium-Eisen-
Granat (Y3FesOj;) und Lutetium-Orthoferrit (LuFeOs;). Zur Veranschaulichung
und Beschreibung der Porenmorphologie wurden verschiedene bildgebende
Methoden wie Rasterelektronenmikroskopie, Rasterkraftmikroskopie und Trans-
missionselektronenmikroskopie eingesetzt. Ergdnzend zu diesen Verfahren
wurden weitere Charakterisierungsmethoden wie Rontgen-Photoelektronen-
spektroskopie, Raman-Spektroskopie und SQUID-Magnetometrie eingesetzt, um
Erkenntnisse iiber die atomare Zusammensetzung der Metalloxide zu erhalten. Es
wurde festgestellt, dass sich beispielsweise die strukturellen und magnetischen
Eigenschaften von CoCr,0O4 und Y3FesOj, nicht wesentlich vom entsprechenden
Bulkmaterial unterscheiden. Dahingegen zeigte CdFe,Os sowohl ein ab-
weichendes magnetisches als auch optisches Verhalten.

Abstract

This thesis addresses the preparation and characterization of magnetic metal oxide
thin films with periodically arranged mesopores and crystalline pore walls. The
pore systems were created using amphiphilic block copolymers and molecular
precursors via an evaporation-induced self-assembly (EISA) process. In this pro-
cess the latter organic and inorganic building blocks form well-defined mesoscop-
ic nanostructures. Overall, three complex compound classes of ternary metal ox-
ides were successfully produced in mesoporous state. In particular, these were
chromite and ferrite spinels, rare-earth iron garnets and rare-earth orthoferrites.
The main compounds include cobalt chromite (CoCr,O4), cadmium ferrite
(CdFe;0y4), yttrium iron garnet (Y;FesO;;) and lutetium orthoferrite (LuFeOs).
Various imaging methods were used to depict and describe the pore morphology
such as scanning electron microscopy, atomic force microscopy und transmission

! Kurzfassung, siche Kapitel 7 fiir eine detaillierte Zusammenfassung.
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electron microscopy. In order to gain insights into the atomic composition of the
metal oxides, additional techniques including X-ray photoelectron spectroscopy,
Raman spectroscopy and SQUID magnetometry were employed. For example it
was found, that the structural and magnetic characteristics of CoCr,Os and
Y3FesO;, did not differ substantially from their bulk counterpart. In contrast,
CdFe,04 exhibited deviating magnetic and optical behavior.
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Abkiirzungen und Symbole
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(engl. superconducting quantum interference device)
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Curie-Temperatur

thermogravimetrische Analyse gekoppelt mit Massenspektrometrie
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1. EINLEITUNG
1.1 Motivation und Zielsetzung

Die Nanotechnologie zdhlt gegenwértig zu den zukunftstrichtigen Forschungs-
gebieten, in denen Wissenschaftler aus Bereichen wie Biologie, Chemie und
Physik interdisziplindr die Welt des ,,Nanokosmos* erforschen. Die Begeisterung
fiir die Nanowissenschaften findet ihren Ursprung in zwei wesentlichen Ursachen.
Angetrieben von der Neugierde versuchen Forscher durch Manipulation der
GroBe, Gestalt und Zusammensetzung von Materie, neue chemische und
physikalische Eigenschaften zu entdecken. Diese sind zum einen von wissen-
schaftlichem Interesse in der Grundlagenforschung und zum anderen von techno-
logischer Relevanz. Infolgedessen ist die Entwicklung von mafBgeschneiderten
Nano- bzw. Funktionsmaterialien mit verbesserten Materialeigenschaften ins
Zentrum der aktuellen Forschung geriickt. Zur Realisierung von noch leistungs-
fahigeren Materialien ist die Miniaturisierung von Festkdrpern zu einem unver-
zichtbaren Instrument geworden. Die Materialeigenschaften von mikrokristallinen
Werkstoffen haben ihre Leistungsgrenze praktisch erreicht und kénnen nur noch
graduell optimiert werden. Dahingegen er6ffnen Nanomaterialien in Form von
ultradiinnen Schichten (Diinnfilme), Nanodrihten und -partikeln vielfdltige
Perspektiven, gezielt Materialeigenschaften zu ,,designen®. In Abbildung 1 wird
ein Uberblick iiber die GroBenordnung von Nanomaterialien gegeben.

Ameise Haar Bakterium  HI-Virus DNA  Cg Fulleren Atom
~5 mm 10-50 pm ~3 ym ~100 nm ~1 nm ~0.7nm  ~0.2nm

GrolRRen-

ordnung
1cm imm 100 ym 10 pm 1 pm 100 nm 10 nm 1nm 1A
102m 103m 104m 10°m 10%m 107 m 108 m 10°m 10-1m

Nanomaterialien

Abb. 1. Léngenskala zur Klassifizierung von mikro- und nanoskopischen
Objekten, bezogen auf ihren Durchmesser.'

Die Abnahme der TeilchengroBe fiihrt oftmals zu einer sprunghaften Eigen-
schaftsdnderung in Festkorpern. Aufgrund spezieller GroBeneffekte (,,Finite-Size-
Effekte “, ,,Quantum-Size-Effekte“, etc.) @ndern sich die Eigenschaften von
nanoskaligen Materialien, z. B. in Form ihres elektrischen, magnetischen und
optischen Verhaltens.” > Die Ursachen konnen im Wesentlichen auf die Ver-



kleinerung der Korngrofle, der erhohten Oberflichenenergie sowie auf Grenz-
flaicheneftekte zuriickgefiihrt werden. Zur Demonstration werden in Abbildung 2
verschiedene Beispiele dargestellt. Ebenfalls sei erwdhnt, dass nanometergrof3e
Materialien unterhalb einer signifikanten Korngrof8e nahezu keiner plastischen
Verformung mehr unterliegen und deshalb verbesserte mechanische Eigenschaften
wie hohere Elastizitit oder Harte aufweisen.*
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- . —— . _— =
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Abb. 2. (a) Toluol-Dispersion von Cadmiumselenid-Nanopartikeln, die abhingig
von der TeilchengroBe unterschiedliche Emissionsfarben aufweisen (Grofen-
quantisierungseffekt).! (b) Auftragung der magnetischen Koerzitivfeldstirke
gegen den Partikeldurchmesser.™ ® Bei Verringerung der TeilchengroBe dndert sich
der Magnetismus empfindlich (siehe Erkldrung unten). Der superkritische und
kritische Partikeldurchmesser wird als ds, bzw. dy abgekiirzt.

Folgendes Beispiel soll den Einfluss des Finite-Size-Effekts, der mit Quanten-
beschrankungen von Elektronen oder einem Symmetriebruch der Kristallstruktur
am Rande eines Teilchens einhergehen kann, fiir magnetische Materialien ver-
anschaulichen.’ Allgemein besitzen Ferro-* und Ferrimagnetika9 wie Eisen, Fe,
und Magnetit, Fe;O4, auf makroskopischer Ebene eine Vielzahl von magnetischen
Domidnen. In dieser Multidoménenstruktur ordnen sich gleichgerichtete
magnetische Momente in Weillschen Bezirken an und werden durch Doménen-
winde (,,Bloch-Winde®) von nicht gleichgerichteten, meist antiparallelen
Momenten, getrennt. In mikrokristallinen Zustand betrdgt der mittlere Durch-
messer der WeiBischen Bezirke ca. 10°~10% nm,' kann aber auch viele GroBen-
ordnungen kleiner sein wie z. B. 15 nm bzw. 178 nm (berechnete Werte) in Fe und



FC3O4.6’ ' Unterhalb einer materialspezifischen KorngroB3e bestehen Teilchen nur
noch aus einer einzelnen magnetischen Doméne, in der alle Spins in dieselbe
Richtung zeigen. Bei hinreichend groBer thermischer Energie (kg-7) wird die
spontane Magnetisierung einer Einzeldoméine iiberwunden, so dass die parallele
Ausrichtung der Spins zu einer statistisch fluktuierenden Anordnung iibergeht.
Somit gehen die ferro- und ferrimagnetischen Ordnungen komplett verloren. Das
Phidnomen wird als Superparamagnetismus bezeichnet und tritt oberhalb der
Blockierungstemperatur, 7 (engl. blocking temperature), auf. In der Temperatur-
region T < Tp < Tc (Tc = Curie-Temperatur) behalten die magnetischen Momente
allerdings ihre Orientierung im Magnetfeld, so dass eine spontane Magnetisierung
resultiert (bekannt als ,,blocking® Verhalten).

Ein weiteres Instrument zur Optimierung der Materialeigenschaften ist die Nano-
strukturierung. Durch gezielte Verdnderung der Oberflichenstruktur kann die
Wechselwirkung zwischen Festkorpern an der Grenzfliche verbessert werden.
Dies ist beispielsweise in der Biomedizin'? und Fotokatalyse'> von immenser
Wichtigkeit. In der belebten und unbelebten Natur existieren eine Reihe von
Mikro- und Nanoarchitekturen (siche Abbildung 3), die Vorlagen fiir heutige
nanostrukturierte Funktionsmaterialien sind.

Abb. 3. (a) Bild eines GeckofuBles. In der unteren REM-Aufnahme sind die
Nanohirchen (Sefae genannt) zu erkennen, die dem Gecko seine ,,Haftkraft* ver-
leihen."* (b) SiO,-Geriist einer Kieselalge (Thalassiosira cedarkeyensis) aus der
Golfkiiste von Florida.'> Die REM-Aufnahmen zeigen nanostrukturierte groB- und
kleinporige Bereiche an der Oberfliche. (c¢) Blattoberfliche einer indischen
Lotosblume (Nelumbo nucifera). Die REM-Aufnahme zeigt die mikrostrukturierte
Oberfliche, die von wasserabstoBenden Wachskristallen iiberzogen ist.'® '’



In der Raffinerietechnik und Petrochemie nutzt man seit vielen Jahrzehnten natiir-
lich vorkommende nanopordse Zeolithe (,,Alumosilicate®) aufgrund ihres be-
trachtlichen Oberflichen-zu-Volumen-Verhiltnisses als Katalysatoren.'® Syn-
thetisch hergestellte Zeolithe werden bevorzugt in der Wasseraufbereitung als
Tonenaustauscher und Molekularsiebe eingesetzt."”” Grundsitzlich weisen nano-
pordse Festkorper spezifische Oberflichen von mehreren hundert bis tausend
Quadratmetern pro Gramm auf. Im Allgemeinen werden nanopordse Materialien
in mikro-, meso- und makropordse Stoffe unterteilt. Gemédl der I[UPAC-
Nomenklatur®® werden Stoffe mit einem Porendurchmesser zwischen 2—50 nm als
mesopords klassifiziert. Unterhalb von 2 nm spricht man von mikropordsen und
oberhalb von 50 nm von makropordsen Stoffen.

Die gezielte Synthese von kristallinen Metalloxiden mit definierter Porositit und
grofler Oberfldche ist fiir eine Vielzahl von Anwendungsbereichen wie Sensorik,
magnetischen Datenspeicherung, elektrochemische Energieumwandlung und
-speicherung essenziell und von groBem wirtschaftlichen und wissenschaftlichen
Interesse.”! Zwei der wichtigsten Kriterien fiir eine effiziente Nutzung von
pordsen Materialien sind eine moglichst einheitliche Porengréf3e und regelméfige
Porenverteilung iiber den gesamten Volumenbereich. Porennetzwerke mit drei-
dimensionaler Geriiststruktur konnen zudem als Trdgermaterial (,,Fiillkdrper)
genutzt werden und {iber nasschemische oder galvanotechnische Verfahren mit
Gastspezien (Chromophore, amorphe oder kristalline Feststoffe) befiillt bzw. be-
schichtet werden (,,Wirt-Gast-System*), so dass selbst aullergewdhnliche
Kompositmaterialien anwendungsspezifisch mafigeschneidert werden kdnnen.

Die Herstellung von nanokristallinen oxidischen Materialien mit definierter
Porositit im sub-40 nm-Bereich stellt aktuell eine herausfordernde Aufgabe dar.
In den letzten Jahren hat sich diesbezﬁglich das Endo- und Exotemplatverfahren
als besonders geeignet herausgestellt.”” Beim Exotemplatverfahren wird bei-
spielsweise ein rigider pordser Festkorper wie SBA-15 (SiO,), mit einem
molekularen Prékursor infiltriert (,,wet impregnation®). Im néchsten Schritt wird
das Templat extrahiert oder herausgedtzt. Nach Entfernung des porenhaltigen Ge-
rlistmaterials verbleibt, je nach Verkniipfung der Poren im Templat, entweder ein
poroses Netzwerk oder ein feinverteilter Feststoff zuriick. Aufgrund der
»aggressiven™ Extraktion ist das Exotemplatverfahren auf bestimmte Systeme
limitiert und nicht universell anwendbar. Eine ergéinzende Alternative stellt das
Endotemplatverfahren dar. In diesem Verfahren werden Hohlrdume in einem
Festkorper durch den Einschluss von Templaten erzeugt. Das Templat wird spéter
durch thermische Behandlung entfernt und generiert gleichzeitig offenporige
Hohlrdume. In den vergangenen Jahren konnte demonstriert werden, dass Poly-
mer-basierte Templatierungsverfahren eine geeignete Methode darstellen, meso-
pordse Metalloxide mit gleichméBigen Poren und kristallinen Porenwénden her-
zustellen.”*? Die Bildung solcher Materialien beruht auf der Tatsache, dass sich
amphiphile Blockcopolymere in bestimmten Losungsmitteln spontan zu hochst
regelméfBigen Nanostrukturen, einer lyotropen fliissigkristallinen Phase, an-



ordnen.”” Durch einen verdampfungsinduzierten Selbstaggregationsprozess (engl.
evaporation-induced self-assembly (EISA) process)™® von Blockcopolymeren als
strukturdirigierende Reagenzien und Metalloxid-Priakursoren (Metallsalze, vor-
geformte Nanopartikel, etc.) konnen mesostrukturierte Diinnschichten erzeugt
werden (siche Kapitel 2.4).

Das Ziel dieser Arbeit war, mit dem zuletztgenannten Templatieransatz, der eine
groBe Ahnlichkeit mit dem ,,7rue Liquid Crystal Templating*® aufweist, meso-
pordse und kristalline Metalloxide in Form von Diinnfilmen herzustellen. Als
Porogen (,,Porenbildner*) wurde in diesem Nanocasting-Verfahren das amphiphile
Diblockcopolymer Poly(ethylen-co-butylen)-poly(ethylenoxid)™ verwendet.

Der Fokus lag bei Beginn der Dissertation zunichst auf magnetische Chrom- und
Eisen-Spinelle der Zusammensetzung MCr,Fe,O4 mit M =Co, Zn (x =0, 1),
CdFe,04 sowie auf Seltenerd-Eisen-Granate, SE;FesO, mit SE = Gd—Dy und Y,
wurde aber im Verlauf der Arbeit noch auf die Seltenerd-Orthoferrite, SEFeOs,
ausgedehnt. Bei der Untersuchung des Kristallisationsverhaltens amorpher
SEs;FesO;,-Diinnfilme wurde erstaunlicherweise festgestellt, dass diese iiber eine
besondere Ubergangsphase, den hexagonalen Seltenerd-Orthoferriten, #-SEFeOs,
kristallisieren. Diese Verbindungsklasse wurde erst vor wenigen Jahren entdeckt
und besitzt interessante Eigenschaften wie Ferrimagnetismus und Ferro-
elektrizitit. Solche Metalloxide zdhlen deshalb zu den potenziellen Kandidaten fiir
magnetische Bauelemente wie Magnetfeldsensoren oder nichtfliichtige Daten-
speicher.3 132 Aus diesem Grund wurde im Detail untersucht, welche Seltenerden,
SE, in der hexagonalen Orthoferrit-Struktur hergestellt werden kdnnen. Dariiber
hinaus beschiftigt sich die Arbeit mit drei grundlegenden Fragestellungen zum
Thema GroBeneffekte auf der Nanometerskala.

(1) Inwieweit beeinflusst die KorngroBe die strukturellen, optischen und
magnetischen FEigenschaften der hergestellten Metalloxidsysteme? (2) Ist die
chemische Zusammensetzung der nanostrukturierten Metalloxide identisch mit
dem Bulkmaterial? (3) Welchen Einfluss besitzt die mesoporése Morphologie auf
die Materialeigenschaften?

Die Arbeit ist thematisch in zwei Teile gegliedert. Im ersten Teil werden die
strukturellen und magnetischen Eigenschaften von Spinell-, Granat- und Ortho-
ferrit-Verbindungen im Bulkmaterial beschrieben. Im zweiten Teil werden die
Ergebnisse der Charakterisierungen erldutert und mit dem Bulkmaterial ver-
glichen.






2. Grundlagen und Theorie
2.1 Chrom- und Eisen-basierte Spinelle

Oxidische Spinelle des Formeltyps AB,O4 bilden eine Stoftklasse von anndhernd
120 Spinell-Verbindungen® und kénnen vielfiltigste Eigenschaften wie Ferri-
magnetismus, MnFezO4,34 Antiferromagnetismus, CdFe20435 , gleichzeitiges Auf-
treten von Transparenz und Leitfahigkeit, Cd2SnO436, Supraleitfahigkeit, LiTizO437
und Ferroelektrizitit, CoCrzO438, aufweisen. Eisen-Spinelle, MFe,O4 (M2+ =(Cd,
Co, Fe, etc.), werden aufgrund ihrer besonderen optischen Charakteristika
bevorzugt als Fotokatalysatoren fiir den Abbau von anorganischen® und
organischen’” *' Verbindungen eingesetzt. Ebenfalls besitzen einige Chrom-
Spinelle wie Cobaltchromit, CoCr,0O4, herausragende FEigenschaften bei der
oxidativen Katalyse von Umweltschadstoffen wie Stickoxide, NO,, Kohlen-
monoxid und DieselruB.**** Dariiber hinaus zihlen sie zu den industriell ge-
nutzten anorganischen Farbpigmenten und zeichnen sich neben ihrer Hitze-
bestdandigkeit ebenfalls durch ihre chemische Inertheit in aggressiven Medien wie
Sauren und Laugen aus.” *° Zu den technisch genutzten ferrimagnetischen
Spinell-Materialien zdhlen iiberwiegend Nickel-Aluminium-Ferrit-basierte Ver-

bindungen wie beispielsweise NiOZ.;6Cu§IMnOZ_JZCOOZ_JZAligFei;OZJ A7 Der Zu-
satz von geringen Mengen an Dotierstoffen ermdglicht es, gezielt elektrische und
magnetische Materialeigenschaften zu verbessern.”® Mischkristalle (feste
Losungen) aus Mangan-Zink-Ferrit (Mannl_xFeZO4)49 und Nickel-Zink-Ferrit
(Ni,Zn;Fe,04)” werden aufgrund ihrer verlustarmen Leistungsiibertragung in
der Hochfrequenztechnik eingesetzt.*® Chrom-basierte Spinell-Verbindungen wie
Zinkchromit, ZnCr,Q4, zéhlen aufgrund ihrer erhdhten Leitfahigkeit in Gegenwart
von chemisorbierten Wasser zu potenziellen Feuchtigkeitssensoren.”” ** Im
folgenden werden die strukturellen und magnetischen Eigenschaften von aus-

gewihlten Spinellen thematisiert, welche in dieser Arbeit hergestellt wurden.

Die terndren Metalloxide Cobaltchromit, CoCr20453, Zinkchromit, ZnCrzO454, und
Cadmiumferrit, CdFezO455, gehoren zum Spinell-Typ AB,O4 und kristallisieren in
der kubischen Raumgruppe Nr. 227 (Fd3m—07).% °’ Im defektfreien Zustand
besitzen sie eine normale Spinell-Struktur. Der Begriff Spinell leitet sich vom
Namen des Minerals spinel, MgAl,O4, ab und ist der Namensgeber fiir diese Ver-
bindungsklasse.”® > Die Elementarzelle der Spinelle enthilt 8 Formeleinheiten
AB;O4 und besteht aus Oktaeder- und Tetraederuntergitter in denen
Sauerstoffionen, O, in kubisch dichtester Packung vorliegen. Von insgesamt
32 Oktaeder- und 64 Tetraederpldtzen besetzen im normalen Spinell-Gitter, nach-
folgend definiert als (A)ew[B2]ok:.O4, dreiwertige B-Kationen zur Hélfte die okta-
edrischen Gitterplitze (Punktgruppe 3m) sowie zweiwertige A-Kationen zu einem
Achtel die tetraedrischen Gitterplitze (Punktgruppe 43m). Im inversen Spinell-
Gitter, definiert als (B)rer[ABJok.Os, besetzen B-Kationen zu einem Achtel die
tetraedrischen Gitterpldtze sowie A- und B-Kationen zu einem Viertel die okta-



edrischen Gitterplitze. Fiir eine exakt kubisch-flichenzentrierte Packung betrigt

der Sauerstoffparameter u?(}gal =Y A, wenn man als Ursprung der Elementarzelle
die oktaedrischen B-Plitze wahlt.’’ Eine Abweichung vom Idealwert

(u?&ﬁal + Y A) fithrt zu einer trigonalen Verzerrung der oktaedrischen Sauerstoff-

koordination. Im Falle von u?ggal > Vi A werden Sauerstoff-Ionen in [111]-
Richtung verschoben, so dass es zur Verkleinerung der Oktaeder- und zur Ver-

groBerung der Tetraederplitze kommt. Fiir ulh, < %4 A tritt der entgegengesetzte
Fall ein.” In Abbildung 4 werden die beschriebenen Szenarien fiir drei unter-
schiedliche Sauerstoffparameter veranschaulicht. An dieser Stelle sei angemerkt,
dass in élterer Literatur oftmals die tetraedrischen A-Plitze als Ursprung der
Elementarzelle gewidhlt wurden. In diesem Bezugssystem betrdgt der Idealwert

des Sauerstoffparameters uﬁ{“ggl =% A" In Tabellel werden nachfolgend
kristallografische Parameter der vorgestellten Spinelle angegeben.
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Tab. 1. Kristallografische Parameter’™” von Chrom- und Ferrit-Spinellen.

Atom Wyckoff-  Punkt- x/a y/b z/c | Spinell u(A) a(A)
Position  gruppe

A 8a 43m Z % % | CdFe,O4 0.264  8.690
B l16d 3m 2 2 2 | CoCrO4 0.261  8.334
O 32e 3m u u u | ZnCr,O4 0.266  8.329

Raumgruppe: Fd3m, A = Cd, Co und Zn, B = Cr’"und Fe’"

Abb. 4. Schematische Darstellung der Einheitszelle eines AB,O4 Spinells fiir
u=0.225A,0.250 A und 0.275 A (gezeigt von links nach rechts). In diesem be-
setzen A-Kationen die tetraedrischen 8(a) Punktlagen (blaue Kugeln) und B-
Kationen die oktaedrischen 16(d) Punktlagen (graue Kugeln). Die Sauerstoftionen
befinden sich auf den 32(e) Punktlagen (rote Kugeln). Die verschiedenen Ko-
ordinationssphiren sind durch zwei hellgraue Polyeder angedeutet. Zur besseren
Veranschaulichung sind alle Tonen verkleinert (nicht raumfiillend) gezeichnet.



Neben der normalen und inversen Spinell-Struktur existieren auch Spinelle mit
»gemischter und ,,partiell inverser Kationen-Verteilung. Das Verhiltnis kann
mithilfe der Formel (A;-;B,)ret.[AB2-1]ok.Os4 quantitativ beschrieben werden, in
der 4 als Inversionsparameter (0 <A<1) den Grad der Ordnungs-/Unordnungs-
Zustinde beschreibt. Defektfreie normale/inverse Spinelle besitzen daher einen
Inversionsparameter von 4 =0 bzw. 1= 1. Eine statistische Kationen-Verteilung,
definiert als (Ay,Bz)te[A%B1y]ok O4, wird bei A = % realisiert. Ein Uberblick der
Kationenverteilung von verschiedenen Chrom- und Eisen-Spinellen wird in
Tabelle 2 prisentiert.
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Tab. 2. Kationen-Verteilung’*™” von diversen Chromit- und Ferrit-Spinellen.

sfziﬁftlllciung A-Kation Spinell-Typ 4
AFe,04 Cd, Zn normal ~0
AFe;Oy4 Co, Cr, Cu, Fe, Ni invers ~1
AFe,Oy4 Mg mnvers 0.8-1
AFe, Oy Mn partiell invers ~0.2
ACr,04 Cd, Co, Cr, Cu, Fe, Mg, Mn, Ni, Zn normal ~0

Fiir das Auftreten von unterschiedlichen Spinell-Strukturen sind verschiedene
Faktoren verantwortlich. Im Wesentlichen bestimmen die Ladung, der Radius und
die Kristallfeldstabilisierungsenergie der Kationen die Anordnung im Kristall-
gitter. Typischerweise besetzen Kationen mit der hoheren Ladung und dem
groferen  Kationenradius  bevorzugt die  oktaedrischen  Gitterplitze.
Interessanterweise besitzen bestimmte zweiwertige Kationen wie Fe**, Ni*" und
Co" eine groBe Priferenz fiir die oktaedrische Koordination und bilden inverse
Eisen-Spinelle. Dieses Phdnomen kann durch eine groe Oktaederplatz-
stabilisierungsenergie (engl. octahedral site preference energy, OPSE) erklart
werden (siehe Tabelle 3). Diese ergibt sich aus der Differenz von oktaedrischer
und tetraedrischer Kiristallfeldstabilisierungsenergie (abgekiirzt OKFSE bzw.
TKFSE).”® Da Cr’* die groBte OPSE aller Kationen iiberhaupt aufweist
(—157.8 kJ/mol), treten Chrom-Spinelle im defektfreien Zustand nur mit normaler
Kationenverteilung auf. Im Gegensatz dazu zeigen Kationen wie Ga’", Cd*" und
Zn>" eine starke Priferenz fiir die tetraedrische Koordination, obwohl sie keine
Kristallfeldstabilisierungsenergie besitzen (d'’-Elektronenkonfiguration).” Dies
kann darauf zuriickgefiilhrt werden, dass die genannten Kationen eine
Stabilisierung aufgrund der d’s- bzw. sp’-artigen® kovalenten Tetraederbindung
erfahren.®”’



Tab. 3. Kristallfeldstabilisierungsenergien und effektive Ionenradien von Uber-
gangsmetalloxiden.

o OKFSE*™®  row)® TKFSE*®  rgn®  OPSE®
(hs) (kJ/mol) (A) (kJ/mol) (A) (kJ/mol)
3 Cr 2249 (6,)  0.615  —66.9 (') - -157.8
3¢ Mn*" —135.6 (5,6))  0.645 —40.2 (') - ~95.4
5 Mn?" 0 (t3,¢) 0.83 0 (€’t) 0.66 0
o Fe** 0 (t3,¢) 0.645 0 (€’t) 0.49 0
3  Fet 498 (th,e) 078 331 (1)  0.63 -16.7
3d°  Co’t 1883 (5,)Is  0.545 -—108.8 (¢'t))  0.45% -79.5
3d Co™ 921 (t5,e)  0.745  —61.9 (¢'t) 0.58 -31.0
3¢ NPT —122.2 (t5,e)  0.69 —36.0 (¢*t}) 0.55 ~86.2
3 Cu’t 904 (e 073 268 (¢'t)  0.57 —63.7
3d"°  zn* 0 (t3,¢5) 0.74 0 (¢'t9) 0.60 0
44"  cd** 0 (t5,¢3) 0.95 0 (e't5) 0.78 0

d" = Elektronenkonfiguration, &s = high-spin, Is = low-spin, M"" = Metallkation,
7(okt) und r(retr) = lonenradius fiir oktaedrische bzw. tetraedrische Koordination

Chrom- und Eisen-Spinelle werden hinsichtlich ihrer magnetischen Eigenschaften
in zwei Gruppen unterteilt. Die Spinelle CdFe;04/CdCr,O4 gehoren beispiels-
weise zu den Paramagneten, wihrend CoFe,04/CoCr,O4 zu den Ferrimagneten
zdhlen. Der Ferrimagnetismus ist die Folge eines unkompensierten Antiferro-
magnetismus und wird durch magnetische Kationen auf Oktaeder- und Tetraeder-
platze verursacht (besitzen antiparallele Spinmomente). Im Falle des
CdFe,;04/CdCr,04 Spinells befinden sich Fe**- bzw. Cr’'-lonen vollstindig auf
den Oktaederplédtzen, so dass keine antiferromagnetische Kopplung (Superaus-
tausch iiber O° -Ionen) stattfindet. Eine Antiparallelstellung (schwache negative
Wechselwirkung) der magnetischen Spins auf den oktaedrischen Gitterpldtzen
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fiihrt zu einem Gesamtmoment von Null (siehe Tabelle 4).° Im Gegensatz dazu
existiert bei CoFe;04/CoCr,O4 sowohl eine (schwache) parallele Kopplung
zwischen den oktaedrisch koordinierten magnetischen Kationen als auch eine anti-
ferromagnetische Kopplung zwischen oktaedrisch und tetraedrisch koordinierten
Kationen (siche Abbildung 5).

PAVAN
N
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Abb. 5. Spinanordnung im Kationenuntergitter von (links) antiferromagnetischen
und (rechts) ferrimagnetischen Spinellen.

Bei Kenntnis der Kationen-Anordnung kann die Sittigungsmagnetisierung, M (in
Bohrsche Magnetonen; ug), aus der Differenz der Gesamtmomente berechnet
werden.”” In Tabelle4 sind theoretisch und experimentell bestimmte
Sattigungsmagnetisierungen exemplarisch fiir verschiedene Eisen-Spinelle auf-
gefiihrt. Aufgrund einer abweichenden Kationen-Anordnung im Magnesiumferrit,
welcher im defektfreien Zustand eine Spinanordnung von
Mg Fe; ) rer [MgiFer 1okt Os mit A =1 aufweisen sollte, resultiert eine nicht
vollstindig kompensierte antiferromagnetische Wechselwirkung. Aus diesem
Grunde zdhlt MgFe,0O4 ebenfalls zu den ferrimagnetischen Spinellen.

Tab. 4. Theoretische und experimentelle Werte der Séttigungsmagnetisierung von
ausgewihlten Eisen-Spinellen.”"

Magnetisches Moment (i)

Spinell Ionenverteilung oro Ton “ glr:km“
Tetraeder Oktaeder  Tetraeder Oktaeder theor. exp.
MnFe,04 Fe,+Mn, Fei+Mn;; 1+4 9+1 5 4.6
CuFe,0, Fe'* Fe'" + Cu* 5 5+1 1 1.3
CoFe,0, Fe'* Fe'" + Co™ 5 5+3 3 2.7
CdFe,0, Ccd*™ Fe'" +Fe’” 0 5-5 0 0
MgFe,0, Fe’* Fe*™ + Mg”* 5 5+0 0 1.1
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2.2 Seltenerd-Eisen-Granate

Die in diesem Kapitel beschriebenen synthetischen Eisen-Granat-Verbindungen
des Formeltyps SEs;FesO;, gehoren zur Materialklasse der elektrisch nicht-
leitenden Ferrite und zeichnen sich durch ihre spezifischen magnetischen und
magnetoptischen Eigenschaften aus. Der Name Granat (engl. garnet) leitet sich
vom lat. Wort granum’® ab und weist auf die kornartige Gestalt der Kristallform
hin.”” Im Jahre 1951 gelang es Yoder und Keith’* den ersten synthetischen und
zugleich nicht-silicatischen Granat, den Yttrium-Aluminium-Granat, Y3;Als0;,
(engl. yttrium aluminium garnet, YAG), herzustellen. Als Wirtskristall zahlt er
heutzutage, dotiert mit dreiwertigem Neodym, Nd**, zu den bekanntesten und
leistungsstirksten Festkorperlasern (Nd:YAG).”™ " In den darauf folgenden
Jahren gelang es Bertaut und Forrat’’ 1956 den ferrimagnetischen Yttrium-Eisen-
Granat, Y3FesO1, (engl. yttrium iron garnet, Y1G), herzustellen. YIG kann als
Prototyp der Eisen-Granate aufgefasst werden und besitzt einen stark aus-
geprigten Faraday-Effekt’™ 7, welcher durch die partielle Ersetzung von Y-
Ionen gegen isovalente Bi’"-Ionen noch gesteigert werden kann.®* ®' Dieser
magnetoptische Effekt beschreibt die Wechselwirkung einer Lichtwelle beim
Durchtritt eines Mediums im Magnetfeld.* Die Schwingungsebene eines linear
polarisierten Lichtstrahls wird beim Durchqueren eines solchen Mediums in Ab-
hingigkeit von der GroBe und Richtung der Magnetisierung um den Winkel 6
gedreht. Dieses physikalische Phdnomen kann mit der Gleichung 6r = V-I-H be-
schrieben werden, in der V' die wellenabhidngige Verdet-Konstante sowie / die
Ausbreitungslinge und H die magnetischen Feldstirke darstellt.*” ® Dariiber
hinaus besitzt YIG weitere herausragende Materialeigenschaften wie z. B. einen
hohen Giitefaktor im Mikrowellenfrequenzbereich und einen niedrigen di-
elektrischen Verlustfaktor.*>™ Infolgedessen gehédrt YIG zu den am besten ge-
eigneten weichmagnetischen Ferriten und wird insbesondere in der Mikrowellen-
technik als Bauelement fiir Resonanz-Isolatoren, Phasenschiebern, Oszillatoren
und Zirkulatoren eingesetzt.*> ® % Qualitativ hochwertige Eisen-Granat-
Einkristalle konnen durch verschiedene Ziichtungsverfahren® wie dem
Czochralski—gl, FluBmittel—gz, Verneuil-” und dem Zonenzieh-Verfahren® her-
gestellt werden. Grobkornige polykristalline Seltenerd-Eisen-Granate werden
klassisch iiber die Festkorpersynthese aus den Metalloxiden hergestellt.”> Diese
Festkorperreaktion findet bei Sintertemperaturen weit iiber 1000 °C statt und
liefert naturgemdf Partikel mit KorngroBen im pm-Bereich. Die Sinterungs-
temperatur und Reaktionszeit kann durch den Einsatz von Mikrowellen6fen stark
reduziert werden,”® ebenso durch den Ersatz der Metalloxide gegen Metallsalze
oder molekulare Vorlauferverbindungen.” °” Fiir die Herstellung nanokristalliner
Eisen-Granat-Materialien in phasenreiner Form mit KorngréBen kleiner 100 nm
haben sich die Hydrothermal-Synthese’ *°, die mechanochemische Synthese'”,
die Pechini-Methode'"'"', sowie die Hochtemperatur-Zersetzungs-Methode von
Citrat-Nitrat-Gelen'®" ' und mehrkernigen Koordinationsverbindungen'® be-
wihrt. Eine weitere oft angewandte Methode fiir die Herstellung von nano-
kristallinen Oxid-Materialien ist die Glykothermal-Synthese. Diese ist aber nicht
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fiir die Synthese der Eisen-Granate geeignet und fiihrt ausschlieBlich zu Phasen-
gemischen aus den entsprechenden Eisen-Granaten und Seltenerd-
Orthoferrriten.'%" 18

Die ferrimagnetischen Seltenerd-Eisen-Granate kristallisieren im kubisch-
raumzentrierten Bravais-Gitter und gehoren der zentrosymmetrischen Raum-
gruppe Nr. 230 (Ia3d—0}°) an.'®'? Die Aufklirung der komplexen Granat-
Kristallstruktur gelang erstmalig Menzer in den 1920er Jahren fiir verschiedene
natiirlich vorkommende Neso-Silicate (Inselsilicate) des Formeltyps X3Y;[Si04]s,
wobei X fiir die zweiwertigen Kationen: Ca, Mn, Mg, Fe, und Y fiir die drei-
wertigen Kationen: Al, Cr, Fe, steht, 113113 Aufgrund ihrer beeindruckenden
Farbenvielfalt sind solche silicatischen Granate” wie z.B. die Mineralien
Calderit; MnsFe;[SiO4]3 (dunkelgelb), Almandin; Fe;Aly[SiO4];3 (rubinrot),
Uwarowit; Ca;Cr,[SiO4]3 (smaragdgriin) begehrte Schmucksteine und zeichnen
sich dariiber hinaus durch ihre enorme Hérte (~7 auf der Mohs-Skala)''® aus. Die
Pionierarbeiten von Menzer' > zur Strukturbestimmung der silicatischen
Granate wie z. B. Grossular, CazAl;[SiO4]3, legten den Grundstein, die ,,Flexibili-
tat der Kationenkombination in der Granat-Struktur zu erforschen.''” Dabei hat
sich herausgestellt, dass zweiwertige X-Kationen und vierwertige Z-Kationen
entsprechend der Struktureinheit X3Y,[ZO4]; vollstindig durch dreiwertige Kat-
ionen unter Wahrung der Ladungsneutralitit ersetzt werden konnen.
Typischerweise liegt der Kationenradius fiir X in der GroBenordnung zwischen
0.8-1.1 A sowie fiir Y und Z zwischen 0.6-0.8 A."'"” Grundsitzlich besteht die
Einheitszelle der Granate aus 8 Formeleinheiten X3Y,[ZO4]5 (2160 Atome) und
zeichnet sich durch drei unterschiedliche Kationenuntergitter aus. In diesem be-
setzen die dreiwertigen Seltenerd-Ionen, SE**, die dodekaedrischen 24(c) Punkt-
lagen und sind jeweils von acht benachbarten Sauerstoffionen, O, koordiniert.
Die dreiwertigen Eisenionen, Fe’", besetzen im Verhiltnis 2:3 die oktaedrischen
16(a) bzw. die tetraedrischen 24(d) Punktlagen und sind jeweils von sechs bzw.
vier benachbarten Sauerstoffionen koordiniert. Die Sauerstoffionen stellen ein
kubisch-flachenzentriertes Gitter dar und besetzen die 96(/#) Punktlagen. In an-
schaulicher Weise kann die Eisen-Granat-Struktur als Netzwerk aus alternierenden
[FeO4]-Tetraedern und [FeOg]-Oktaedern beschrieben werden, die iiber ge-
meinsame Ecken zu einer dreidimensionalen Struktur (siehe Abbildung 6) ver-
kniipft sind. Innerhalb der Struktur befinden sich die verhéltnismiBig groBeren
SE**-Ionen in ,Hohlrdumen®, die als verzerrte Wiirfel aufgefasst werden konnen.
Die kristallografischen Daten von ausgewihlten Eisen-Granat-Verbindungen,
welche in dieser Arbeit untersucht wurden, sind in den Tabellen 5—7 aufgelistet.
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Abb. 6. (Links) Schematische Darstellung der Einheitszelle eines Eisen-Granats.
In dieser besetzen die Fe’"-Ionen die tetraedrischen 24(d) sowie die oktaedrischen
16(a) Punktlagen (blaue Kugeln). Die SE*"-Ionen besetzen die dodekaedrischen
24(c) Punktlagen (graue Kugeln), wihrend die O -Ionen die 96(%) Punktlagen
(rote Kugeln) besetzen. Die verschiedenen Koordinationssphéiren sind durch drei
hellgraue Polyeder angedeutet. (Rechts) Ausschnitt aus der Eisen-Granat-Struktur
mit hervorgehobenen hellgrauen [FeO4]- und [FeOg]-Koordinationspolyedern, die
{iber gemeinsame Ecken miteinander verkniipft sind. Die SE’"-Ionen befinden
sich in ,,Hohlrdumen* dargestellt als dreieckige Dodekaeder (verzerrte Wiirfel) in
blau. Zur besseren Illustration sind alle Ionen verkleinert dargestellt.

Tab. 5. Gitterparameter ausgewahlter Eisen-Granate.

Einheitszelle SE;FesOq,

SE Gitterkonstante (A) Volumen (A%) Tonenradius (A)°*'"®

Gd" M g =p=c=12.440 1925.13 1.053
To'"120 g =p=c=12.436 1921.88 1.040
Dy g =b=c=12.405 1908.93 1.027
Y12 g=b=c=12376 1895.57 1.019
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Tab. 6. Atomkoordinaten ausgewéhlter Eisen-Granate.

Atom Wyckoff- Punkt- x/a y/b z/c  Polyedertyp
Position  gruppe

O(1) 96(h) 1 - - - nicht kollinear
SE(1) 24(c) 222 1/8 0 1/4  Dodekaeder
Fe(1) 16(a) 3 0 0 0 Oktaeder

Fe(2) 24(d) 4 3/8 0 1/4 Tetraeder

SE = Gd, Tb, Dy, Y

Tab. 7. Sauerstoff-Koordinaten ausgewdhlter Eisen-Granate.

Eisen-Granate Sauerstoff-Koordinaten

SE;FesOq, x/a y/b z/c
GdsFesOp,''" " —0.0269 0.0550 0.1478
TbsFesO' 1% —0.0275 0.0556 0.1505
Dy;FesO,' =121 —0.0272  0.0570 0.1511

Y3FesO01,' %122 —0.0271 0.0567 0.1504

Der Ursprung des ferrimagnetischen Verhaltens der Eisen-Granate ist in den drei
verschiedenen Kationenuntergitter begriindet. Die magnetischen Momente der
Fe’"-Tonen besitzen auf den Oktaeder- und Tetraederplitzen eine antiparallele An-
ordnung zueinander (siehe Abbildung 7). Aufgrund der Superaustauschwechsel-
wirkung'®® findet eine indirekte antiferromagnetische Kopplung iiber das da-
zwischenliegende Sauerstoffion statt. Zusétzlich existiert eine weitere
Wechselwirkung zwischen magnetischen SE*"-Ionen auf den Dodekaederplitzen
und den Fe*"-Tonen auf den Tetraederplitzen. Die Stirke der Austauschwechsel-
wirkung zwischen zwei benachbarten magnetischen Kationen, die {iber ein nicht-
magnetisches Anion wie O*~ wechselwirken, hingt maBgeblich von der Bindungs-
linge und dem Bindungswinkel, #, ab.'**
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Abb. 7. Kationenuntergitter im Eisen-Granat mit Spinanordnung.

Prinzipiell ist die Wechselwirkung am stérksten fiir eine lineare 180°-Anordnung
und am schwéchsten fiir eine orthogonale 90°-Anordnung. Des Weiteren nimmt
die Stirke der Wechselwirkung mit abnehmender Bindungslidnge zu. Fiir YIG be-

tréigt der Bindungswinkel fiir die Fe,>r —O*—FeJ! Anordnung % =126.6°'"

und fiihrt zu einer relativ starken antiferromagnetischen Wechselwirkung. Ersetzt
man das nicht-magnetische Y>'Ton, [Kr] 44° 55" Elektronenkonfiguration, gegen
ein magnetisches SE*'-Ion, so tritt ebenfalls eine relativ starke antiferro-

magnetische Wechselwirkung zwischen dem FeT?’eJt’r. —02_—SED3O+d_auf, da der

Bindungswinkel £ =122.2° betrigt.'"” Der Bindungswinkel zwischen

Feg;t_ —Ozf—SED3otibetréigt nur 4 =104.2°, daher findet nur eine schwache

parallele Kopplung.stattt.109 Die resultierende Sittigungsmagnetisierung, Ms (in
Bohrsche Magnetonen ug pro Formeleinheit SEsFesO,,), kann entsprechend der
Néel-Theorie'* iiber die Gleichung 1

M (/UB):‘:;M

SE>*

(25)-|3m

3+
FeTelf.

(25)-2M, (25)] (GL1)

berechnet werden, wobei S fiir die Gesamtspinquantenzahl steht (S="/,
n = Anzahl ungepaarter Elektronen). Fir YIG betrdgt die theoretisch maximal
erreichbare Séttigungsmagnetisierung Ms = |0 uB — (15 uB—10 uB|=5uB und
konnte in experimentellen Untersuchungen bei Temperaturen nahe dem absoluten
Nullpunkt bestitigt werden.'** ' Bei Raumtemperatur besitzt YIG eine spontane
Magnetisierung von etwa 3 up.'”* Die Superaustauschwechselwirkung in den
magnetischen Eisenuntergittern macht YIG (Ys(Fex1)okt.(Fes3l)terO12) zu einem
idealen ,,Néel-Ferrimagneten®. Die Séttigungsmagnetisierung im YIG kann durch
die partielle Ersetzung von Fe’*-Tonen gegen dreiwertige nicht-magnetische Kat-
jonen wie Scandium, Sc¢’*, und Indium, In*", erhéht werden, da diese bevorzugt
die Oktaederplitze im Granat-Gitter besetzen.'” '** Der Austausch von nicht-
magnetischen Y>"-Ionen gegen magnetische SE*"-Ionen, wie z. B. Gd, Tb oder
Dy, fiihrt zum Auftreten einer Kompensationstemperatur, Txomp, bei der die
Nettomagnetisierung Null betrdgt (sieche Abbildung 8). Bei Erreichen dieser
kritischen Temperatur kompensieren sich die magnetisch gekoppelten Seltenerd-
Untergitter und die Eisen-Untergitter vollstdndig. Oberhalb der Kompensations-
temperatur steigt die spontane Magnetisierung wieder an. Am Curie-Punkt,
Tc =560 K, verlieren die Seltenerd-Eisen-Granate ihre ferrimagnetische Ordnung
und zeigen paramagnetisches Verhalten.
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Abb. 8. Spontane Magnetisierung, Ms (in ug pro Formeleinheit), als Funktion der
Temperatur fiir ausgewihlte SE;FesO;, (SE = Gd-Er)."!

Das magnetische Moment der Seltenerd-lonen im Eisen-Granat ist generell am
absoluten Nullpunkt am groBten und fillt bei steigender Temperatur (siche
Tabelle 8). Das effektive magnetische Moment, ., der SE**-Ionen kann iiber die
Gleichung 2 berechnet werden.'*?

fer (up) = g [JU+1)]" (GL 2)

In dieser Gleichung stellt g den Landé-Faktor und J die Gesamtdrehimpuls-
quantenzahl dar. Im Gegensatz zu den d-Elektronen der Ubergangsmetallionen
sind die f-Elektronen der Lanthanoid-lonen nahezu unbeeinflusst von ihrer
chemischen Umgebung, so dass die Energieniveaus anndhernd dieselben wie der
freien Tonen sind, was auf die Abschirmung der dariiber liegenden 5s5%5p° Orbitale
zurtickzufiihren ist.

Tab. 8. Magnetisches Moment ausgewéhlter Seltenerd-lonen im Eisen-Granat.

SE¥* J g M (4B) Hexp ()" fexp ()™

nach GI.2 0K 300 K
Gd&*" 72 2 7.94 7.0 0.27
™" 6 372 9.72 7.73 1.08
Dy** 152 4/3 10.65 7.30 0.96
Yoo o - 0 0 0
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Unter Berticksichtigung der Russell-Saunders-Kopplung (LS-Kopplung) kann die
Sattigungsmagnetisierung der Seltenerd-Eisen-Granate alternativ auch nach
Gleichung 3 berechnet werden, in der L die Gesamtbahndrehimpulsquantenzahl
und S die Gesamtspinquantenzahl darstellen.'*!

My (pty) =M. (L+25) -9 (GL.3)

Die experimentell ermittelten und theoretisch berechneten Séttigungs-
magnetisierungen ausgewdhlter Seltenerd-Eisen-Granate, SEs;FesO;, (SE =
Gd-Dy, Y), werden in Tabelle 9 dargestellt.

Tab. 9. Theoretische und experimentelle Werte der Sittigungsmagnetisierung von
ausgewihlten Seltenerd-Eisen-Granate.'2% 127 131 134. 135

Ms (theory  MSs (theor) M (exp.) Te

ungepaarte Txomp
SEIG Elektronen 28 nac(lllll BC)}I.I nacélt BC)}1.3 & IB() K (K)
GdIG 7 (4f) 0 7 16 16 16.00 564 286
TbIG 6 (41 3 6 13 22 18.20 568 246
DyIG 5(47) 5 5 10 25 16.90 563 226
YIG 034 0 0 5 5 501 559 -
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2.3 Seltenerd-Orthoferrite

Seltenerd-Sesquioxide, SE,O3, bilden mit Eisenoxiden, Fe,O3;, mehrere Klassen
von Verbindungen. Neben der thermodynamisch bevorzugten Granatstruktur
existieren auch Seltenerd-Orthoferrite, SEFeO; (SE = La—Lu, Y), die in einer ver-
zerrten Perowskit-Struktur (CaTiOs-Typ) kristallisieren.'*® Sie gehéren der ortho-
rhombischen Raumgruppe Nr. 62 (Pnma—D;5) an und zihlen, ebenso wie
Héamatit, a-F6203,137 und Eisenborat, FeBO3,138, zur Gruppe der verkanteten Anti-
ferromagnete. Aufgrund einer geringen Abweichung der antiparallelen Spin-
Anordnung (nicht kollineare Spins) im Eisenuntergitter resultiert eine anti-
symmetrische Dzyaloshinskii-Moriya-Superaustauschwechselwirkung'** '*°, die
eine schwache Magnetisierung oberhalb der Morin Temperatur, Ty, induziert.'*!
Ebenfalls tritt eine Spinumordnung unterhalb der Néel-Temperatur, Ty, auf.'**
Erst kiirzlich konnte fiir GdFeO;'* und LaFeOs'* gezeigt werden, dass in diesen
Materialien zugleich ferroelektrische als auch ferrimagnetische Ordnungen ko-
existieren. Sie gehoren deshalb zur Materialklasse der Multiferroika'® (engl.
multiferroics). Die Elementarzelle der Seltenerd-Orthoferrite (siche Abbildung 9)
besteht aus vier verzerrten Perowskiteinheiten SEFeOs3, in denen F ¢’ -lonen okta-
edrisch von sechs O”-Ionen sowie SE’"-Ionen von zwolf O* -Ionen in Form eines
Kuboktaeders umgeben sind. Die O* -Ionen bilden gemeinsam mit den SE’'-
Ionen eine kubisch dichteste Packung.

Abb. 9. Schematische Darstellung der Einheitszelle eines orthorhombischen
Seltenerd-Orthoferrits. In diesem besetzen die Fe’'-lIonen die 4(b) Punktlagen
(graue Kugeln), SE**-Ionen die 4(c) Punktlagen (blaue Kugeln) sowie O* -Ionen
die 4(c) und 8(d) Punktlagen (rote Kugeln). In hellgrau wird exemplarisch ein
»verkippter [FeOg]-Koordinationspolyeder hervorgehoben. Zur besseren Ver-
anschaulichung sind alle Ionen verkleinert dargestellt.

Yamaguchi er al.'*® konnte Anfang der 1990er Jahre erstmalig zeigen, dass
Yttriumorthoferrit auch in der hexagonalen Raumgruppe 194 (P6s/mmc—Dgy,)
kristallisiert. Durch Kalzinierung einer molekularen Vorlduferverbindung (aus-
gehend von YFe(O'Pr)¢:2(Pr'OH)) bildet sich bei 750—790 °C zunéchst hexa-
gonales Yttriumorthoferrit, 2-YFeOs;, welches sich bei Temperaturen um 900 °C
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in die orthorhombische Struktur, o-YFeO;, umwandelt. In den darauffolgenden
Jahren gelang es mittels Hochtemperatur-Zersetzungs-Synthese'*” '** ebenfalls
h-YFeOs; herzustellen. In Analogie zur Tieftemperaturphase von Yttrium-
Aluminium-Oxid, YA1Os,'"** und der Hochtemperaturphase von Yttrium-Mangan-
Oxid, YMnOs,"" kristallisieren alle gemeinsam in der zentrosymmetrischen
Raumgruppe P63/mmc. Dariiber hinaus gelang es mithilfe der metallorganischen
Gasphasenepitaxie'”' >, dem Solvothermalverfahren'>> *® und der Spraypyro-
lyse’”’, noch weitere metastabile hexagonale SEFeO; (SE=Eu-Lu) zu
synthetisieren. Diese kristallisieren allerdings in der Raumgruppe 185
(P6;cm—C2,) und sind isostrukturell zu den hexagonalen Seltenerd-
Orthomanganiten wie z. B. 2-LuMnO;"*,

Die Elementarzelle von #-YFeOs besteht aus zwei Formeleinheiten YFeOs; (siche
Abbildung 10), in denen Fe’"-Ionen trigonal-bipyramidal von fiinf O* -Ionen und
Y**-Ionen quadratisch prismatisch (,,wiirfelformig*) von acht O* -Ionen umgeben
sind. Die O* -Ionen bilden dicht gepackte Schichten.

Abb. 10. (Links) Schematische Darstellung der Einheitszelle von #-YFeOs. In
dieser besetzen die Fe*"-Ionen die 2(c) Punktlagen (graue Kugeln) und Y**-Ionen
die 2(a) Punktlagen (blaue Kugeln), wihrend die O* -Ionen die 2(b) und 4(f)
Punktlagen (roten Kugeln) besetzen. In hellgrau werden zwei [FeOs]-
Koordinationspolyeder hervorgehoben. (Rechts) Schematische Darstellung der
Kristallstruktur nach Tohei ez al."’, in denen Y*"-Ionen als schwarze Kugeln und
Fe’"-Tonen als trigonale Bipyramiden gezeigt werden. Zur besseren Ubersicht sind
alle Ionen verkleinert abgebildet.

Die Elementarzelle der hexagonalen Seltenerd-Orthoferrite mit Raumgruppe 185
(siche Abbildung 11) besteht aus sechs Formeleinheiten SEFeO3, in denen Fe'-
Tonen trigonal-bipyramidal von fiinf O*-Ionen sowie SE*-Ionen verzerrt
dodekaedrisch von acht O*-Ionen (sechs dquatoriale O -Ionen von zwei un-
gleichen Punktlagen und zwei ungleiche apikale O* -Ionen) umgeben sind. Daher
spricht man in diesem Zusammenhang auch von einer polaren c-Achse. Dies er-
klart auch, weshalb solche Seltenerd-Orthoferrite wie z. B. YbFeO;"* ** und
LuFeO;"*! ferroelektrische Eigenschaftenlé0 (spontane elektrische Polarisation)
aufweisen. Dariiber hinaus ist bekannt, dass #-YFeO; zur Gruppe der Antiferro-
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magnete (Tx~20K)'"®" gehort, wihrend die 4-SEFeO; (SE= Tb-Lu, auBer
Tm)"** "> unterhalb von 120—140 K ferrimagnetisch sind.
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Abb. 11. (Links) Schematische Darstellung der Einheitszelle von A-SEFeO; mit
Raumgruppe 185. In dieser besetzen die Fe*-Ionen die 6(c) Punktlagen (graue
Kugeln) sowie SE**-Ionen die 2(a) und (4b) Punktlagen (blaue Kugeln), wihrend
die O* -Tonen die 2(a), 4(b) und 6(c) Punktlagen (roten Kugeln) besetzen. In hell-
grau werden drei [FeOs]-Koordinationspolyeder hervorgehoben. (Rechts)
Schematische Darstellung der Kristallstruktur nach Tohei ef al.'”, in denen SE**-
Tonen als schwarze Kugeln und Fe*'-Ionen als trigonale Bipyramiden gezeigt
werden. Zur besseren Verdeutlichung sind alle Ionen verkleinert gezeichnet.

In den Tabellen 10—12 werden nachfolgend kristallografische Parameter der
illustrierten Seltenerd-Orthoferrite angegeben.

Tab. 10. Kristallografische Parameter von 0-GdFeOs.'®*

Atom Wyckoff-Position Punktgruppe  x/a yb  z/c

Gd 4¢ m ~0.018 0.06 Y
Fe 4b 1 v, 0 0
o(1) 4¢ m 0.05 047 Y
0(2) 8d 1 -0.29 0275 0.05

Raumgruppe: Pnma, a =5.346 A; b=5.616 A, c =7.668 A
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Tab. 11. Kristallografische Parameter von A-YFeO3.'*®

Atom Wyckoff-Position Punktgruppe x/a  y/b z/c

Y 2a 3m 0 0 0

Fe 2c 6m2 V2 7 Ya
o(1) 2b 6m2 0 0 Va
0(2) 4f 3m vz 7 0.0835

Raumgruppe: P63/mmc, a=b=3.5099 A; ¢ =11.7590 A

Tab. 12. Kristallografische Parameter von A-LuFeOs.'®

Atom Wyckoff-Position Punktgruppe x/a y/b  z/c

Lu(1) 2a 3m 0 0 0.2707
Lu(2) 4b 3 s 7 0.2332
Fe 6¢ m Vé 0 0
0(1) 6¢ m 0.3030 0 0.1542
0(2) 6c m 0.6490 0 0.3320
0(3) 2a 3m 0 0 0.4720
04) 4b 3 V2 7 0.0170

Raumgruppe: P6scm, a=b=15.9652 A, c=11.7022 A
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2.4 Herstellung mesoporoser Diinnfilme

Zur Herstellung von kristallinen Metalloxid-Diinnfilmen mit mesopordser
Morphologie wurde ein modifiziertes Tauchbeschichtungsverfahren (engl. dip
coating process) angewandt. In diesem wird als Porogen ein Hydroxyl-
terminiertes  Poly(ethylen-co-butylen)-Poly(ethylenoxid)*®  Diblockcopolymer
(siche Abbildung 12) eingesetzt, welches in der Lage ist, lyotrope fliissig-
kristalline Mesophasen'®* '® zu bilden. Das amphiphile Polymer besteht aus
einem hydrophoben Block, der Poly(ethylen-co-butlyen)-Einheit, bekannt als
KRATON-liquid™, und einem hydrophilen Block, der Poly(ethylenoxid)-Einheit.
Zur Vereinfachung wird das Polymer als KLE, aus dem Englischen kraton-liquid-
block-poly(ethylene oxide), abgekiirzt. KLE zeichnet sich als Strukturdirigent
durch seine geringe Polydispersitit (enge Molekulargewichtsverteilung) und hohe
Robustheit der lyotropen Mesophase aus. Dariiber hinaus bildet es iiber einen
weiten Konzentrationsbereich dicht gepackte sphirische Mizellen, die sich in
einem kubisch fldchenzentrierten (engl. face centered cubic) und kubisch innen-
zentrierten (engl. body centered cubic) Gittertyp anordnen konnen.® '%

O
H OH
0.67 79
0.3
89

Abb. 12. Strukturformel von KLE.

Im eingangs erwidhnten Tauchverfahren (siehe Abbildung 13) werden Glas- und
Siliciumsubstrate mit einer niedrig-viskosen Losung, bestehend aus Ethanol,
2-Methoxyethanol und den entsprechenden Metalloxid-Priakursoren (hydratisierte
Metallnitrate), beschichtet.

¢ =

Abb. 13. Schematische Darstellung zum prinzipiellen Ablauf des Tauchver-
fahrens.'®” (1) Tauchen des Substrates in eine isotrope, leicht verdampfbare
Losung. (2) Herausziehen des Substrates. (3) Abdunstphase.
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Wihrend der Trocknungsphase induziert die Verdampfung des Solvenz unterhalb
der kritischen Mizellbildungskonzentration eine ,,Selbstorganisation® (engl. self-
assembly) des Strukturdirigenten. Dabei werden langreichweitige, geordnete
Nanodomaénen von Kugelmizellen auf dem benetzten Substrat gebildet (siche Ab-
bildung 14). Nach dem verdampfungsinduzierten Selbstaggregationsprozess™
werden die Diinnfilme zur kovalenten Anbindung an das Substrat und zur Ver-
festigung der mesostrukturierten Hybrid-Phase thermisch behandelt. An diesem
Punkt, falls vorher noch nicht geschehen, leitet die Temperaturbehandlung
zwischen 135-300 °C einen hydrolytischen Sol-Gel-Prozess ein (M—OH + M—OH
— M—0-M + H,0), der zur Bildung eines Gels fiihrt.'®® An dieser Stelle sei kurz
darauf hingewiesen, dass viele Faktoren wie Benetzbarkeit des Substrates, Luft-
feuchtigkeit, Verdampfungsrate des Solvenz und Ziehgeschwindigkeit, einen Ein-
fluss auf die Ausbildung einer geordneten Mesophase besitzen und beriicksichtigt
werden miissen. Bei Temperaturen zwischen 350—450 °C'* wird KLE vollstindig
abgebaut und ein negativer Abdruck der Mesophase erhalten.

@
Wiy e | w
5 9
h anorg L
Temma Solvenz Mizelle ooy - = é P
: Selbstaggregations- verd. Losung
"l prozess von Mizellen und ° °
anorg. ,Bausteinen” | Verdampfung ° °
P und ,Selbst- °
© organisation”
= EPS Verdampfung
o I “ des Solvenz
I < 3 es mesostrukturierte
3 U?J Hybrid-Phase
i Mizellbildung
= Templal
o entfemung
N mesopordser
Diinnfilm

Abb. 14. Illustration des Templatverfahrens nach der EISA-Methode.*®

Das Porennetzwerk wird anschlieend durch eine kontrollierte Warmebehandlung
in ein kristallines Oxid iiberfiihrt. In diesem Zusammenhang sei angemerkt, dass
fiir eine kontrollierte, thermisch induzierte Kristallisation die kritische Keimgrofe
und Porenwanddicke ausschlaggebend sind. Im Idealfall ist die anfangliche Korn-
groBe kleiner als die Porenwanddicke. In diesem Zustand ist es moglich, die
KorngroBe unter Erhalt der mesopordsen Architektur zu vergroBern, ohne dass
Porenwinde durch zu grofle Kristallite stark deformiert bzw. zerstért werden. In
einschlidgiger Literatur ist umfassend dokumentiert, dass Polymer-templatierte
Diinnfilm-Materialien mit KLE'"*'"* als Strukturdirigent eine besonders grofie
Porenwanddicke von ~15nm erzeugen und sich daher besonders gut zur
Templatierung eignen. Polymere aus der Pluronic™-Familie wie P123 und F127
sind ebenfalls hervorragende Strukturdirigenten, bilden aber nur 4—7 nm dicke
Porenwinde und zersetzen sich bereits zwischen 250-300 °C vollstindig.'”*""® Im
Gegensatz dazu weist KLE aufgrund des robusten hydrophoben Mizellkerns eine
hohe thermische Stabilitdt auf, so dass anorganisch-organische Hybrid-Phasen
zwischen 250—300 °C ohne Verlust der Nanoarchitektur vollstdndig dehydratisiert
werden kénnen. '
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3. VERWENDETE CHARAKTERISIERUNGSMETHODEN

In diesem Kapitel werden die verwendeten Gerdte vorgestellt, die zur
Charakterisierung der Diinnfilm-Materialien eingesetzt wurden. Das Ziel der
Untersuchungen bestand primdr in der Aufkldrung der atomaren Zusammen-
setzung und Veranschaulichung der mesopordsen Morphologie.

3.1 Absorptionsspektroskopie

Fiir die optischen Messungen wurde ein Perkin Elmer Lambda 900 UV-Vis-NIR-
Spektrophotometer und UVIKON XS UV-Vis-Spektrophotometer verwendet. Als
Referenz fiir Transmissionsmessungen dienten unbehandelte Quarz-Substrate. Fiir
Reflexionsmessungen wurde ein Aluminiumspiegel eingesetzt. Zur Berechnung
des Absorptionskoeffizienten, a , wurde die Gleichung 7= (1-R) exp[—a-d] ver-
wendet, in der d, R und T die Schichtdicke, Reflexion und Transmission dar-
stellen.

3.2 Rasterelektronenmikroskopie

REM-Untersuchungen wurden an einem HREM MERLIN und HREM LEO
Gemini 982 der Firma Zeiss durchgefiihrt. Die Beschleunigungsspannung lag
zwischen 2—10 kV. Nichtleitfahige Diinnfilmproben wurden vor jeder Messung
fiir 30—60 s mit einer diinnen Platinschicht bedampft. Zur Auftragung des Platins
wurde einer Sputteranlage der Firma Edwards, Scancoat Six verwendet.

3.3 Rasterkraftelektronenmikroskopie

AFM-Untersuchungen wurden an einem Rasterkraftmikroskop der Firma Veeco
vom Typ Multi Mode im Kontakt-Modus aufgezeichnet. Die Messungen wurden
mit einer ,, Tastspitze™ (engl. cantilever) der Firma Olympus (Resonanzfrequenz;
300 kHz, Kraftkonstante; 42 N/m) durchgefiihrt.

3.4 Transmissionselektronenmikroskopie

TEM-Untersuchungen wurden an einem CM 30-ST Mikroskop mit
Lanthanhexaborid-Kathode (300 kV) der Firma Philips durchgefiihrt. Zur Proben-
priparation wurde jeweils ein Teil des auf Silicium beschichteten Diinnfilms ab-
getragen und auf ein Kohlenstoff-beschichtetes Kuper-Trigernetz aufgebracht.

3.5 Physisorption und Profilometrie

Zur Porenanalyse wurden Gas-Physisorptionsmessungen an einer Autosorb-1-MP
Anlage der Firma Quantachrome bei 87 K mit Krypton als Adsorbat durchgefiihrt.
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Die Schichtdicke der Diinnfilme wurde mit dem Profilometer Alpha Step 1Q
Surface Profiler der Firma KLA Tencor bestimmt.

3.6 Raman-Spektroskopie

Zur Untersuchung wurde ein SENTERRA Dispersives Raman-Mikroskop mit
integriertem Spektrometer der Firma Bruker Optik GmbH verwendet. Die
Messungen wurden mit einem Olympus MPlan N50X Objektiv, bei einer An-
regungswellenldnge von A =532 nm, in Riickstreugeometrie durchgefiihrt. Die
Laserleistung (2—10 mW) wurde so gewéhlt, dass keine Heizeffekte der Proben

auftraten. Die SpotgroBe betrug 0.05 mm? und die spektrale Aufldsung 3.5 cm ™.

3.7 Rontgenkleinwinkelstreuung unter streifendem Einfall

Kleinwinkel-Réntgenbeugungs-Experimente unter streifendem Einfall (Einfalls-
winkel 0=0.2-0.4°), wurden am Hamburger Synchrotronstrahlungslabor
(HASYLAB) an der Synchrotron-Strahllinie BW4 durchgefiihrt. Zur Auf-
zeichnung der Messsignale wurde ein  MarCCD  Flidchendetektor
(2048 x 2048 Pixel, PixelgroBe 79.1 pm % 79.1 um) verwendet. Der Proben-
Detektor-Abstand betrug 1820 mm, die Rontgenstrahlung betrug 1.381 A. Ein
typischer Aufbau der BW4-Anlage wird in Literatur'’’ gezeigt.

3.8 Rontgen-Photoelektronenspektroskopie

Die Untersuchungen erfolgten an einem Photoelektronenspektrometer vom Typ
ESCS 5600 der Firma Physical Electronics. Als monochromatische Rontgenquelle
diente eine Aluminiumanode (Al-Ka, 1486.6 eV). Das Cls-Signal bei 284.8 eV
wurde als Energiereferenz fiir die Aufladungskorrektur genutzt. Die XPS-
Messungen wurden in Kooperation mit Prof. Ken-ichi limura von der Utsunomiya
Universitét in Japan durchgefiihrt.

3.9 Rontgenweitwinkelstreuung
Weitwinkel-Rontgenbeugungs-Experimente wurden an einem PANalytical X Pert

PRO Pulverdiffraktometer unter Verwendung der Cu-Ka-Linie (A =1.541 A) in
Theta-Theta-Geometrie durchgefiihrt. Zur Bestimmung der Korngréf3e wurde die

Scherrer-Gleichung'®> '
A-K
dy,=——— (Gl 4)
o) s cos @
2

verwendet. In dieser ist dng die Korngrofe, 4 die Wellenldnge der Rontgen-
strahlung, v, die integrale Breite des Reflexes (in rad), 6 der Beugungswinkel des
Reflexes (in rad) sowie K = 0.9 (Formfaktor).
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3.10 Thermogravimetrische Analyse

Thermogravimetrische Messungen wurden an einer Netzsch STA409PC Thermo-
waage, gekoppelt an ein Quadrupol-Massenspektrometer QMG421 der Firma
Balzers, durchgefiihrt. Die lonisierungsenergie betrug 70 eV.

3.11 Magnetometrie mittels supraleitendem Quanteninterferometer

Untersuchungen wurden mit einem SQUID-Magnetometer (engl. superconduc-
ting quantum interference device) der Firma Quantum Design durchgefiihrt.
Grundsatzlich wurde die Magnetisierung als Funktion der Temperatur in einem
Feld von 100 Oe in einem Temperaturbereich von 5-380 K aufgezeichnet.
Magnetisierungskurven wurden bei verschiedenen Temperaturen bis zu einem
Feld von 50 kOe parallel und senkrecht zur Filmebene gemessen.

Magnetmessungen von Yttrium-Eisen-Granat und Cobaltchromit wurden in Ko-
operation mit Prof. Joao Pedro Esteves de Araujo und Célia Tavares de Sousa
(Universitit Porto in Portugal) durchgefiihrt. Magnetmessungen von Gadolinium-
Eisen-Granat, Terbium-Eisen-Granat, Dysprosium-Eisen-Granat und Cadmium-
Ferrit wurden in Kooperation mit Dr. Zvonko Jagli¢i¢ und Dr. Igor Djerdj (Uni-
versitit Ljubljana in Slowenien) durchgefiihrt.
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4. CHEMIKALIENVERZEICHNIS

Tab. 13. Ubersicht der verwendeten Metallnitrate

Metallnitrate Iiﬁri;ner Hersteller Reinheit
Cadmiumnitrat-Tetrahydrat 10022-68-1  Sigma-Aldrich >99.0 %
Chrom(III)-nitrat-Nonahydrat 7789-02-8 Sigma-Aldrich >99.99 %
Cobalt(Il)-nitrat-Hexahydrat 10026-22-9  Sigma-Aldrich 99.999 %
EIZ)S(I;;‘;S(E‘;?(HD'm“a“ 35725-30-5 ABCR 99.9 %
Eisen(IlI)-nitrat-Nonahydrat 7782-61-8 Sigma-Aldrich 99.99 %
Europium(Ill)-nitrat-Pentahydrat ~ 63026-01-7  Sigma-Aldrich 99.9 %
Erbium(II)-nitrat-Pentahydrat 10031-51-3  ChemPur 99.9 %
Gadolinium(III)-nitrat-Hexahydrat 19598-90-4  Sigma-Aldrich 99.99 %
Holmium(III)-nitrat-Pentahydrat 14483-18-2  ABCR 99.9 %
Neodym(III)-nitrat-Hexahydrat 16454-60-7  Acros Organics  99.99 %
Lanthan(III)-nitrat-Hexahydrat 10277-43-7  Sigma-Aldrich 99.99 %
Lutetium(III)-nitrat-Pentahydrat 10099-67-9  ABCR 99.9 %
;r:)f:ﬁ;lﬁt(ln)'nmte' 15878770  ABCR 99.9 %
Samarium(IIl)-nitrat-Hexahydrat ~ 13759-83-6  Sigma-Aldrich 99.999 %
Terbium(II)-nitrat-Hexahydrat 13451-19-9 ABCR 99.9 %
Thulium(III)-nitrat-Pentahydrat 36548-87-5  Sigma-Aldrich 99.9 %
Ytterbium(IIl)-nitrat-Pentahydrat ~ 35725-34-9 ABCR 99.9 %

Y ttrium(I1I)-nitrat-Hexahydrat 13494-98-9  Alfa Aesar 99.9 %
Zinknitrat-Hexahydrat 10196-18-6  Sigma-Aldrich 98 %
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Tab. 14. Ubersicht der verwendeten Lsungsmittel

Losungsmittel CAS-Nummer Hersteller Reinheit
Ethanol 64-17-5 VWR >99.8 % (absolut)
2-Methoxyethanol 109-86-4 Sigma-Aldrich  99.8 %

Polymer

H[(CHzCHz)O_67(CH2CHCH2CH3)0_33]89(OCH2CH2)790H, Poly[(ethylen-co-
butylen)-b-(ethylenoxid)], wurde als Strukturdirigent verwendet.*
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5. PROBENPRAPARATION DER DUNNFILM-MATERIALIEN
5.1 Synthesevorschrift von CoCr,04, ZnCr;04, CoCrFeQy4, und ZnCrFeQ4

In einem wasserfreien Gefil werden 40 mg KLE und die entsprechenden
hydratisierten Metallsalze (siehe Tabelle 15) vorgelegt und in 1.5 mL Ethanol und
0.5 mL 2-Methoxyethanol gelost. Nach dem Homogenisieren werden die Diinn-
filme auf polierten Silicium- bzw. Quarzsubstraten, bei einer relativen Luft-
feuchtigkeit kleiner 10 % und einer Ziehgeschwindigkeit zwischen 5—10 mm/s,
mittels Tauchverfahren hergestellt. Nach einer Trocknungszeit von 4—5 min
werden die Diinnfilme innerhalb von 6 h von 135 °C auf 250 °C geheizt und dort
fiir 12 h belassen. AnschlieBend werden die Diinnfilme bei einer Heizrate von
10 °C/min auf bis zu 700 °C geheizt.

Tab. 15. Verwendete Chemikalien fiir die Synthese von ausgewihlten Chromit-
und Eisen-substituierten Spinellen.

CO(NO3)2' ZD(NO3)2' CI‘(NO3)3' Fe(NO3)3 :

Spinell 61,0 6H,0 9H,0 9H,0
CoCr,04  115.5mg - 317.7 mg -
CoCrFeOs 113.5mg - 156.0mg 157.6 mg
ZnCry04 - 1147mg  308.7 mg -
ZnCrFeOy4 - 1129 mg 151.8 mg 1533 mg

5.2 Synthesevorschrift von CdFe;04

In einem wasserfreien Gefdll werden 40 mg KLE, 99.9 mg Cd(NOs),-4H,O und
261.8 mg Fe(NO3);9H,O vorgelegt und in 1.5 mL Ethanol und 0.5 mL 2-
Methoxyethanol geldst. Nach dem Homogenisieren werden die Diinnfilme auf
polierten Silicium- bzw. Quarzsubstraten, bei einer relativen Luftfeuchtigkeit
zwischen 11-13 % und einer Ziehgeschwindigkeit von 5—10 mm/s, mittels
Tauchverfahren hergestellt. Nach einer Trocknungszeit von 3—4 min werden die
Diinnfilme innerhalb von 6 h von 135 °C auf 300 °C erwédrmt. Darauf werden die
Diinnfilme bei einer Heizrate von 10 °C/min auf bis zu 700 °C geheizt.
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5.3 Synthesevorschrift von Y3;FesO;,, Gd;FesO1,, Th3;FesO;; und Dys;FesO;;

In einem wasserfreien Gefdl werden 45 mg KLE und die entsprechenden
hydratisierten Metallsalze (siehe Tabelle 16) vorgelegt und in 1.6 mL Ethanol und
0.6 mL 2-Methoxyethanol geldst. Nach dem Homogenisieren werden die Diinn-
filme auf polierten Silicium- bzw. Quarzsubstraten, bei einer relativen Luft-
feuchtigkeit zwischen 11-14 % und einer Ziehgeschwindigkeit von 5—10 mm/s,
mittels Tauchverfahren hergestellt. Nach einer Trocknungszeit von 3—4 min
werden die Diinnfilme innerhalb von 6 h von 135 °C auf 300 °C erwérmt. Darauf
werden die Diinnfilme bei einer Heizrate von 10 °C/min auf bis zu 900 °C ge-
heizt.

Tab. 16. Verwendete Chemikalien fiir die Synthese von ausgewihlten Seltenerd-
Eisen-Granaten.

FG(NO3)3'9H20 SEO\IO3)26H20

Granate (mg) (mg)
Y;FesO, 246.4 140.1
GdsFes01 200.0 134.1
TbsFesOi, 199.0 133.9
DysFesOq» 196.5 133.3
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5.4 Synthesevorschrift von Seltenerd-Orthoferriten des Typs SEFeO; mit
SE = La—Lu,und Y

In einem wasserfreien Gefdl werden 45 mg KLE und die entsprechenden
hydratisierten Metallsalze (siehe Tabelle 17) vorgelegt und in 1.5 mL Ethanol und
0.5 mL 2-Methoxyethanol geldst. Nach dem Homogenisieren werden die Diinn-
filme auf polierten Silicium- bzw. Quarzsubstraten, bei einer relativen Luft-
feuchtigkeit zwischen 10—14 % und einer Ziehgeschwindigkeit von 5—10 mm/s,
mittels Tauchverfahren hergestellt. Nach einer Trocknungszeit von 3—4 min
werden die Diinnfilme innerhalb von 6 h von 135 °C auf 300 °C erwédrmt. Darauf
werden die Diinnfilme bei einer Heizrate von 10 °C/min auf bis zu 900 °C ge-
heizt.

Tab. 17. Verwendete Chemikalien fiir die Synthese von ausgewdihlten Seltenerd-
Orthoferriten.

Orthoferrite Fe(NO3),9H,O0 SE(NO;3)3:6H,O  SE(NO3)3:5H,0

(mg) (mg) (mg)
LaFeO; 156.3 167.5 -
PrFeO; 153.9 165.7 -
NdFeO; 152.7 165.7 -
SmFeO; 148.3 163.2 -
EuFeO3 147.5 - 156.2
GdFeOs 145.4 162.5 -
TbFeOs 143.5 160.9 -
DyFeOs 141.6 160.0 -
YFeO; 195.9 185.8 -
HoFeOs 140.2 - 153.0
ErFeO; 139.1 - 152.6
TmFeOs 138.2 - 152.2
YbFeO; 136.2 - 151.4
LuFeO; 135.3 - 151.1
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5.5 Synthesevorschrift von Dy, Ho,Er,,FeO3

In einem wasserfreien Gefdl werden 45 mg KLE, 140.3 mg Fe(NOs);-9H,0,
52.9 mg Dy(NO3);:6H,0, 51.0 mg Ho(NO3)3-5H,0 und 51.3 mg Er(NO;);-5H,0
vorgelegt und in 1.5 mL Ethanol sowie 0.5 mL 2-Methoxyethanol gelost. Nach
dem Homogenisieren werden die Diinnfilme auf polierten Silicium- bzw. Quarz-
substraten, bei einer relativen Luftfeuchtigkeit zwischen 11—12 % und einer Zieh-
geschwindigkeit von 5—10 mm/s, mittels Tauchverfahren hergestellt. Nach einer
Trocknungszeit von 3—4 min werden die Diinnfilme innerhalb von 6 h von 135 °C
auf 300 °C erwédrmt. Darauf werden die Diinnfilme bei einer Heizrate von
10 °C/min auf 860 °C geheizt.
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6. ERGEBNISSE UND DISKUSSION

6.1 In diesem Abschnitt wird die Charakterisierung der hergestellten mesopordsen
Spinell-Materialien Cobaltchromit, CoCr,O4, Zinkchromit, ZnCr,O4, und der
Eisen-substituierten Chromit-Spinelle CoCrFeOs und ZnCrFeO, erldutert. Die
letztgenannten Chromit-Ferrit-Spinelle MCrFeO,4 (2MO-Cr,03°Fe;03) sind homo-
gene Mischkristalle und werden nachfolgend als feste Losungen bezeichnet. Der
Schwerpunkt der Untersuchungen wurde auf das multiferroische CoCr,O4 gelegt.

Beginnend werden Weitwinkel-Rontgenbeugungs-Experimente (engl. wide angle
X-ray scattering, WAXS) vorgestellt, um Aussagen iiber die Kristallinitdt der
Diinnfilme machen zu konnen. In Abbildung 15 sind Rontgendiffraktogramme
von Spinellen des Typs MCr,O4 und MCrFeOs (M =Co und Zn) bei ver-
schiedenen Kalzinierungstemperaturen gezeigt. Das Wachstum der KorngrofBe
wurde nach der thermischen Behandlung aus der integralen Breite des (311)-
Reflexes mittels der Scherrer-Gleichung'™ ' (siehe Gl. 4) bestimmt. Die Ergeb-
nisse sind in der Tabelle 18 zusammengefasst.
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Abb. 15. Rontgendiffraktogramme von mesoporosem CoCr,04 (a), ZnCr,O4 (b),
CoCrFeOy4 (c) und ZnCrFeOy4 (d). Die CoCr,O4-Proben wurden bei 600 °C (A),
650 °C (B) und 700 °C (C) kalziniert, die iibrigen Proben bei 500 °C (A), 600 °C
(B) und 700 °C (C). Der ausgepragte Peak bei 20 = 33° stammt vom verwendeten
Siliciumsubstrat.
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Die Kristallisation der amorphen Diinnfilmmaterialien beginnt bei ~500 °C, mit
Ausnahme von CoCr,Q0y, dass erst bei ~550 °C kristallisiert (Heizrate 10 °C/min).
Die Chromit-Spinelle CoCr,O4 und ZnCr,04 besitzen eine anfangliche Korngrofie
von 6 nm die bei 700 °C auf 11 nm bzw. 9 nm anwéchst. Im Gegensatz dazu be-
sitzen die festen Losungen CoCrFeO4 und ZnCrFeO, eine anfangliche Korngrofe
von 15nm bzw. 11 nm, die sich bei 700 °C auf 19 nm bzw. 16 nm erhoht.
Auffallend ist, dass die Kristallisationstemperatur von CoCrFeO4 mit der von
KLE-templatierten Cobaltferrit-Diinnfilmen, CoFe;0s, {ibereinstimmt.'5% 18!
Dariiber hinaus ist anzumerken, dass sich das Kristallisationsverhalten der
Chromit-Spinelle im Bezug auf die Korngroe erheblich von denen der festen
Losungen unterscheidet. Das abweichende Verhalten kann ursdchlich auf ver-
anderte chemisch-physikalische Eigenschaften, Gitterstérungen oder partiell in-
vertierte Spinell-Strukturen, zuriickgefiihrt werden. Wahrend CoCr,04, ZnCr, Oy,
und ZnFe,O4 eine normale Spinell-Struktur besitzen, weist CoFe,04 eine inverse
Spinell-Struktur auf. Obwohl sich die Gitterkonstanten von CoCr,04 (a =
8.3299 A) und CoFe,O; (a =8.3919 A) nur geringfiigig voneinander unter-
scheiden, ist zu erwarten, dass eine ,,ungeordnete” Kationenverteilung zu Gitter-
aufweitungen und Stapel- oder Versetzungsdefekten fiihrt.'® Diese Annahme kann
anhand des Vergleichs des Kationenradius, r, veranschaulicht werden. Im
CoCrFeO4 Spinell-Gitter besetzen iiberwiegend Co*"-Ionen (r=0.745 A)*® und
Cr'-Ionen (r=0.615A)® und nur ein geringer Anteil der Fe’'-Ionen
(r=0.645 A)*® die oktaedrischen Gi‘[terpléitze.183 Die relativ groBe Abweichung
der lonenradien kann daher zu Gitterstorungen fithren. In Abbildung 15c ist zu
erkennen, dass sich die Bragg-Reflexe von CoCrFeO4 wihrend der thermischen
Behandlung bei hoheren Kalzinierungstemperaturen zu kleineren Bragg-Winkeln
verschieben. Dies kann wahrscheinlich durch eine Gitteraufweitung, verursacht
durch eine auftretende Kationenumverteilung von Fe’"- und Co**-Ionen auf Okta-
eder- und Tetraederpldtzen, erkliart werden. Dieser Temperatureffekt wurde fiir
ZnCrFeO4 (Abbildung 15d) nicht beobachtet, was darauf zuriickgefiihrt werden
kann, dass sowohl ZnCr,04 und ZnFe,O4 eine normale Spinell-Struktur besitzen.

Tab. 18. KorngrdoBe als Funktion der Kalzinierungstemperatur.

Kalzinierungstemperatur CoCr,04 CoCrFeOs4 ZnCr,Os ZnCrFeQOqy

°C) KorngroBe (nm)

500 - 15 6 11
550 6 - - -
600 8 16 7 13
650 10 - - -
700 11 19 9 16
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Zur Charakterisierung und Illustration der mesopordsen Porennetzwerke wurden
verschiedene bildgebende Methoden wie Rasterelektronenmikroskopie (REM),
Rasterkraftmikroskopie (engl. atomic force microscopy, AFM) und Trans-
missionselektronenmikroskopie (TEM) eingesetzt, um Erkenntnisse iiber die
Qualitit der Oberfldchentopografie und der inneren Porenstruktur der Diinnfilme
zu erhalten. AFM- und REM-Aufnahmen in Abbildung 16 illustrieren die Ansicht
der Oberflachen von CoCr,O4- und ZnCr,O4-Proben, die bei 600 °C bzw. 700 °C
kalziniert wurden. Die Aufnahmen zeigen hexagonale Oberflichen einer
kubischen Porenstruktur mit einheitlichem Porendurchmesser von 15 nm. REM-
Aufnahmen im pm-Bereich (sieche Abbildung 17) belegen, dass beide Diinnfilm-
materialien keine Risse aufweisen.
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Abb. 16. Morphologie von mesopordsen CoCr,Os- (a—c) und ZnCr,O4-
Diinnfilmen (d—f), welche bei 600 °C (a,d) bzw. 700 °C (b,c,e,f) kalziniert
wurden. (a,b,d,e) REM-Aufnahmen der Oberfldchen. Im Bildausschnitt sind Auf-
nahmen mit hoherer Vergroferung dargestellt. (c,f) 3D-AFM-Aufnahmen. Der
Hell-dunkel-Kontrast zeigt Hohenunterschiede, die zwischen 1—-6 nm liegen.
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Dartiber hinaus illustrieren die elektronenmikroskopischen Aufnahmen, dass die
Oberflachen der Diinnschichten, nach der Entfernung des strukturgebenden KLE-
Templates und der darauf folgenden Kristallisation der amorphen Metalloxid-
Matrix, keine groen strukturellen Defekte besitzen und die Poren an der Film-
Luft-Grenzfliche offen sind. Zusitzlich zeigen die REM-Aufnahmen, dass die
CoCr;04-Proben wihrend der thermischen Behandlung und der damit ver-
bundenen Sinterung eine geringere Umstrukturierung erfahren als die vergleich-
baren ZnCr,O4-Dinnfilme. Fir die ZnCr,O4-Materialien bedeutet die Um-
strukturierung eine partielle Reduzierung der Ordnung wie in den Abbildungen
16e und 17d zu sehen ist. AbschlieBende AFM-Aufnahmen (Abbildungen 16¢ und
16f) zeigen die Oberflichenstruktur beider Diinnfilmmaterialien nach der
thermischen Behandlung bei 700 °C, die eine rms-Oberfldchenrauheit (engl. root-
mean-squared) von ungefahr 2 nm aufweisen.

Abb. 17. REM-Aufnahmen von mesopordsen CoCr,O4- (a,b) und ZnCr,O4-
Diinnfilmen (c,d), die bei 600 °C (a,c) bzw. 700 °C (b,d) kalziniert wurden.

In Abbildung 18 werden REM-Querschnittsaufnahmen und TEM-Aufnahmen fiir
CoCr;04- und ZnCr,04-Diinnfilme dargestellt, welche jeweils bei 600 °C
kalziniert wurden. Die REM-Aufnahmen bestdtigen, dass sich die kubische
Porenstruktur homogen iiber den gesamten Diinnfilmbereich erstreckt. In den Ab-
bildungen 18b und 18d sind jeweils im Bildausschnitt die Elektronenbeugungs-
bilder (engl. selected area electron diffraction, SAED) fiir CoCr,0O4 und ZnCr,O4
gezeigt. Beide Proben weisen Debye-Scherrer-Ringe auf, die kennzeichnend fiir
polykristalline Materialien sind, die regellos angeordnete Kristallite besitzen. Die
berechneten Gitterabstinde sind konsistent mit denen der JCPDS-Karten (engl.
Joint Committee on Powder Diffraction Standards) fir CoCr,O4 (Nr. 22-1107)
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und ZnCr,O4 (Nr. 22-1084). Sie sind ein Indiz dafiir, dass die gewiinschte Spinell-
Struktur beider Chromite vorliegt.

Abb. 18. Morphologie von mesoporosem CoCr,04 (a,b) und ZnCr,04 (c,d) bei
600 °C. (a,c) REM-Querschnittsaufnahmen zeigen die kubische Porenstruktur in
der Seitenansicht. (c¢) Bildausschnitt bei hoherer VergroBerung. (b,d) TEM-
Aufnahmen der gleichen Proben. In den Bildausschnitten (b) und (d) werden
SAED-Aufnahmen der Chromite dargestellt.

In Abbildung 19 werden REM-, TEM- und SAED-Aufnahmen fiir die festen
Losungen von CoCrFeO,4 und ZnCrFeO, dargestellt, welche jeweils bei 600 °C
bzw. 700 °C kalziniert wurden. Sowohl REM- und TEM-Aufnahmen zeigen riss-
freie, geordnete kubische Porennetzwerke. Die Poren sind offen und haben einen
Durchmesser von ungefdhr 15 nm. Im Vergleich zu den unsubstituierten
Chromiten besitzen sie eine dhnliche Oberflichenstruktur bei 600 °C (siche Ab-
bildungen 16—18). Die SAED-Aufnahmen der festen Losungen (siehe Ab-
bildungen 19c und 19g) zeigen Debye-Scherrer-Ringe. Daraus kann geschlossen
werden, dass sich innerhalb der Porenwinde einzelne Kristallite ohne Vorzugs-
richtung anordnen. Interessanterweise unterscheiden sich die Morphologien der
festen Losungen bei 700 °C (siehe Abbildungen 19d und 19h) erheblich von denen
der unsubstituierten Chromiten. Der Grund fiir die Abnahme der Periodizitét
wiahrend der thermischen Behandlung kann durch das abweichende
Kristallisations- und Sinterverhalten zuriickgefiihrt werden, welches offenbar dem
von KLE-templatierten Ferrit-Spinellen, MFe,O,4 (M = Co, Zn), entspricht.'*" '*!
So ist bekannt, dass beide Ferrit-Spinell-Materialien ein ausgeprégtes Kristallit-
wachstum oberhalb von 650 °C aufweisen. Ab dieser Temperatur iiberschreiten
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die Kristallite die Groe der Porenwénde (Porenwandstidrke 10—15 nm), so dass
die resultierende Abweichung zu einer Deformierung der Porenstruktur fiihrt.

Abb. 19. Morphologie von mesoporosen CoCrFeOs- (a—d) und ZnCrFeOs-
Diinnfilmen (e—h) bei 600 °C (a—c, e—g) und 700 °C (d,h). (a,d,e,h) REM-
Aufnahmen mit geringer Vergroferung. In den Bildausschnitten werden Auf-
nahmen mit héherer Vergroferung dargestellt. TEM- (b,f) und SAED-Aufnahmen
(c,g) der festen Losungen.

Um weitere Informationen iiber die innere Struktur der Diinnschichten zu er-
halten, wurden neben den Mikroskopie-Methoden, ergénzend auch Kleinwinkel-
Rontgenbeugungs-Experimente unter streifendem Einfall (engl. grazing incidence
small-angle X-ray scattering, GISAXS) durchgefiihrt. In Abbildung 20 sind
charakteristische GISAXS-Aufnahmen bei einem Einfallswinkel von = 0.2° fiir
sowohl amorphe (250 °C) als auch kristalline (650 °C) Porennetzwerke dar-
gestellt. Die Proben mit amorphen Wandstrukturen zeigen durchgehend aus-
gepriagte Beugungsmuster, die charakteristisch fiir kubisch-flichenzentrierte
Porenstrukturen mit (111)-Orientierung sind. Diese Beobachtung deckt sich mit
den vorangegangen elektronenmikroskopischen Aufnahmen (siehe Abbildungen
16-19). Zusitzlich illustrieren die GISAXS-Daten der festen Losungen, dass sie
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eine geringere Vorzugsorientierung senkrecht zum Substrat aufweisen als die
vergleichbaren Chromite. Dieses Ergebnis kann primér durch den Austausch von
Chrom gegen Eisen erklédrt werden. Erst kiirzlich wurde berichtet, dass vergleich-
bare KLE-templatierte CoFe,Os- und ZnFe,O4-Diinnfilme ebenfalls eine
schwichere Vorzugsorientierung aufweisen.'®™ "' Dariiber hinaus kann die
elliptische Form der Beugungsmuster (siche Abbildung 20) durch eine betridcht-
liche Gitterkontraktion der kubischen Porenstruktur senkrecht zur Ebene des
Substrates erklart werden. Erwartungsgemal ist die Kontraktion in der x,y-Ebene
sehr gering, da die Diinnfilme kovalent am Substrat ,,gebunden* sind. Anhand der
relativen Lage der (111)-Streumaxima, ldsst sich eine Volumenabnahme der
Schichtdicke, nach einer zwolfstiindigen Temperaturbehandlung bei 250 °C, von
etwa 70 % feststellen. Bei hoheren Temperaturen tritt keine weiteren
Kontraktionen auf. Das Schrumpfverhalten der Diinnschichten kann auf die Zer-
setzung der verwendeten hydratisierten Metallnitrat-Vorlduferverbindungen
zuriickgefiihrt werden (siche unten). Nach erfolgter Temperaturbehandlung bei
650 °C sind erhebliche Intensititsverluste der Streumaxima senkrecht zur Film-
ebene zu beobachten. Der Intensititsverlust kann durch die geringe Anzahl der
sich wiederholenden Struktureinheiten senkrecht zum Substrat erkldrt werden.
Ebenfalls fiihren Umstrukturierungseffekte wéhrend der Sinterung zur Abnahme
der Periodizitét.
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Abb. 20. Ex-situ GISAXS-Daten von mesoporosen CoCryO4-, ZnCr;O4-,
CoCrFeOs- und ZnCrFeO4-Diinnfilmen mit sowohl amorphen als auch nano-
kristallinen Porenwdnden. Die Beugungsmuster wurden bei einem Einfallswinkel
von S = 0.2° aufgezeichnet.
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Um die Zuginglichkeit der Porenstruktur zu untersuchen, wurden Krypton-
Physisorptionsmessungen exemplarisch fiir mesopordse CoCr,O4-Diinnfilme bei
87 K durchgefiihrt. Die CoCr,04-Proben wurden bei 600 °C kalziniert und be-
sitzen eine Schichtdicke von (110 £ 5) nm bei einer Gesamtfliche von 47 cm?.
Der beobachtete Kurvenverlauf wihrend der Adsorption und Desorption ent-
spricht dem einer Typ IV-Isotherme'®* (siche Abbildung 21). Diese Isotherme ist
charakteristisch fiir mesopordse Materialien mit offenen Hohlrdumen, die iiber
kleine Kanile miteinander verbunden sind. Unter der Annahme einer Quer-
schnittsfliche von 20.5 A* fiir Krypton als Adsorbat, konnte bei einem
Sattigungsdruck von 13 Torr (~17.3 hPa) ein Porenvolumen von 2.4-10~* cm’
(gleichzusetzen mit einer Porositdt von 45 %) und eine Brunauer-Emmett-Teller
(BET)-Oberfliche von 230 m*cm " bestimmt werden. Die berechneten Werte sind
mit einem Fehler von £5 % behaftet. Weitere Warmebehandlungen oberhalb von
600 °C fithren aufgrund des Kornwachstums zu einer Abnahme des Poren-
volumens und zur Verminderung der Porositdt (siche REM- und GISAXS-
Aufnahmen in den Abbildungen 16—17 und 20).
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Abb. 21. Krypton-Adsorption-Desorptions-Isotherme von mesopordsen CoCryO4-
Diinnfilmen, die bei 600 °C kalziniert wurden.

Um das Schrumpf- und Kristallisationsverhalten der Diinnfilmmaterialien
wihrend der thermischen Behandlung besser zu verstehen, wurde eine thermo-
gravimetrische Analyse (TGA), gekoppelt mit Massenspektrometrie (MS) von
einer homogenen Mischung aus Chrom(IIl)-nitrat-Nonahydrat und Cobalt(II)-
nitrat-Hexahydrat, durchgefiihrt (Abbildung 22a). Die Thermoanalyse erfolgte in
synthetischer Luft (80 % N,, 20 % O,) bei einer Heizrate von 5 °C/min in einem
Temperaturbereich von 30—1000 °C. Neben der Thermoanalyse wurden be-
gleitend ex-situ Rontgenpulverdiffraktogramme bei verschiedenen Kalzinierungs-
temperaturen (Abbildung 22b) aufgezeichnet. Das Ausgangsmaterial wurde durch
Eintrocknen einer Losung, bestehend aus 2 mol Cr(NO;3);'9H,O und 1 mol
Co(NOs3),-6H,0 in Ethanol, bei 80 °C hergestellt. Obwohl wihrend der Synthese
der mesopordsen Diinnfilmmaterialien das Polymer KLE als strukturdirigierendes
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Reagenz verwendet wurde, kann davon ausgegangen werden, dass analoge Zer-
setzungsprozesse stattfinden. An dieser Stelle sei darauf hingewiesen, dass sich
hydratisierte Metallnitrate oberhalb von 100 °C zu Stickstoffmonoxid und Stick-
stoffdioxid zersetzen.'™ Unterhalb von 100 °C Iosen sie sich durch Erhitzen im
eigenen Kristallwasser.'®® '* Mit dem Losungsprozess ist eine partielle Hydrolyse
verbunden, so dass in der Folge Hydroxynitrat-Verbindungen entstehen.'®’ Im
Temperaturbereich von ungefdhr 50—150 °C treten Desorptionsprozesse von
Kristallwasser auf. Wéhrend der thermischen Behandlung fiithren Dehydratations-
und Zersetzungsprozesse zur Bildung von Metallhydroxid- und Metalloxynitrat-
Verbindungen, die sich im Anschluss zum Metalloxid zersetzen.
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Abb. 22. (a) Kombinierte thermogravimetrische und massenspektrometrische
Analyse einer homogenen Mischung aus 2 mol Cr(NO3);9H,O und 1 mol
Co(NOs),-6H,0. Die gestrichelte Linie illustriert die TGA-Kurve. Die MS-
Signale zeigen in blau HyO" (m/z = 18), in rot NO" (m/z = 30) sowie in braun
NO; (m/z =46). (b) Rontgenpulverdiffraktogramme der gleichen Probe, die bei

100 °C (A), 300 °C (B) und 550 °C (C) kalziniert wurden. Das Liniendiagramm
stellt die Beugungsreflexe der JCPDS-Karte Nr. 22-1084 fiir CoCr,04 dar.

Wihrend der thermischen Analyse konnte ein Massenverlust der Mischung von
61 % bis 1000 °C beobachtet werden. Die Restmasse bei 300 °C betrug 42 %. Mit
der gekoppelten MS-Analyse war es moglich, gleichzeitig den Verlauf der
thermisch induzierten Umwandlung zu untersuchen. Im Bereich von 100—-300 °C
konnte eine stufenweise Zersetzung von Nitrat- und Hydroxid-Gruppen be-
obachtet werden, was anhand der Bildung von NO/NO; und H,O zu erkennen
war. Die thermische Zersetzung endete bei anndhernd 300 °C. Das Ergebnis der
Thermoanalyse steht im FEinklang mit dokumentierten Untersuchungen der
Einzelsubstanzen.'™ '™ Fiir die rontgenografische Untersuchung wurde das
gleiche Ausgangsmaterial bei einer Heizrate von 10 °C/min bei 100 °C, 300 °C
und 550 °C kalziniert (sieche Abbildung 22b). Die Probe bei 100 °C zeigt im
Rontgenpulverdiffraktogramm einen breiten Halo bei 26 = 22.5°. Dieser Halo ist
typisch fiir ein amorphes Material und kann durch schwach vernetzte Chrom- und
Cobalt-Spezien erklart werden, die aus Hydroxy- und Oxidnitrat-Einheiten be-
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stehen. Nach erfolgter Temperaturbehandlung bei 300 °C verschob der Halo zu
grofleren Bragg-Winkeln, was auf kleinere interatomare Abstidnde zuriickgefiihrt
werden kann. Die Struktur kann an diesem Punkt als ,,glasartiger Zustand auf-
gefasst werden. Der Kristallisationsprozess begann analog zu den KLE-
templatierten CoCr,O4-Diinnfilmen bei ungefdhr 550 °C (sieche Abbildung 22b)
und fiihrte zur Bildung von CoCr,Os-Partikeln mit einer Korngro3e von ~6 nm.
Anhand dieser Temperaturstudie wird klar, warum die vergleichbaren Diinnfilme
nach einer zwolfstiindigen Warmebehandlung bei 250 °C keine weitere Volumen-
kontraktion erfahren (siche Abbildung 20). Aufgrund der verlidngerten
thermischen Behandlung schrumpfen die Diinnfilme unter Freisetzung nitroser
Gase und Wasser so lange, bis ein vollstindig vernetztes oxidisches Porennetz-
werk mit amorpher Festkorperstruktur entsteht.

Nachdem mittels elektronenmikroskopischer und kristallografischer Unter-
suchungsmethoden nachgewiesen werden konnte, dass die Chromite und festen
Losungen in mesopordser Form hergestellt werden konnen, war es ein weiteres
Ziel die optischen Eigenschaften zu untersuchen. Dazu wurden die Spinell-
Materialien mit einer Schichtdicke von ungefdhr (120 +£5) nm auf Quarzglas-
Substraten hergestellt und bei 650 °C kalziniert. Die Bestimmung der optischen
Bandliicke, FE,, erfolgte in dieser Arbeit {iber die Gleichung'”
a =konst. - (hv — E,)" mit hv>E,, wobei /& die Planck-Konstante und v die
Frequenz der eingestrahlten Photonen darstellt. Der Exponent n = klassifiziert
einen erlaubten direkten bzw. n =2 einen erlaubten indirekten optischen Uber-
gang. Durch die grafische Auftragung von a'” gegen die Photonenenergie (Av, in
eV) kann durch Extrapolation des geraden Kurvenanteils auf o = 0 der jeweilige
optische Ubergang bestimmt werden. Im folgenden werden die beobachteten Ab-
sorptionseigenschaften der Spinell-Materialien im ultravioletten und sichtbaren
Bereich des elektromagnetischen Spektrums diskutiert. CoCr,O4 gehort aufgrund
seiner kréftigen blaugriinen Farbe zu den industriell genutzten anorganischen
Pigmenten (,,Pigmentblau 36*). Die Farbe wird durch drei intensive Absorptions-
maxima im sichtbaren Spektralbereich bei 650 nm (~1.91 ¢V), 630 nm (~1.97 eV)
und 416 nm (~2.98 eV) hervorgemfen.191 Diese Maxima konnen Kristallfeld d-d-
Ubergingen von Co*-Ionen auf den Tetraederplitzen (bei 630 nm und 650 nm)
und Cr**-Ionen (bei 416 nm) zugeordnet werden.'”" 1% Interessanterweise zeigen
die CoCr,04-Diinnfilme eine mintgriine Farbe. Die verdnderte Farbe kann auf
verbreiterte sowie rot- und blauverschobene Absorptionsmaxima (siche Ab-
bildung 23a) bei 660 nm (~1.88 eV), 610 nm (~2.03 eV) und 450 nm (~2.76 eV)
zurlickgefiihrt werden. Im ultravioletten Spektralbereich wurden zwei stark aus-
geprigte direkte optische Ubergiinge (nicht eingezeichnet) bei 3.7 eV (~335 nm)
und 5.8 eV (~214 nm) beobachtet."”® Die letztgenannten Uberginge stellen
Ligand-zu-Metall-Ladungs-Transter  (engl.  ligand-to-metal-charge-transfer,
LMCT) von Oz_(2p) zu Cr’*(3d) Zustinden dar.'”* Dariiber hinaus konnte eine
direkte Bandliicke bei (3.10 £0.05) eV (~400 nm) ermittelt werden. CoCr,O4
kann daher als Halbleiter klassifiziert werden.
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Abb. 23. Auftragungen von sowohl direkten (o vs. hv) als auch indirekten
(a” % vs. hv) optischen Ubergingen in CoCr,04- (a), ZnCr,04- (b), CoCrFeO4- (c),
und ZnCrFeO4-Diinnfilmen (d). In den Bildausschnitten wird das zugehdrige Ab-
sorptionsspektrum illustriert.

Einkristallines ZnCr,0O4 ist dafiir bekannt, dass es drei stark ausgeprigte Ab-
sorptionsbanden im sichtbaren Spektralbereich bei 419 nm (~2.96 eV), 440 nm
(~2.82 eV) und 489 nm (~2.54 eV) aufweist, die auf d-d-Ubergiinge von Cr'-
Tonen auf den Oktaederplitzen zuriickgefiihrt werden konnen.'”” Diese optischen
Ubergiinge fiihren zu einer griingrauen Farbe. Die ZnCr,O4-Diinnfilme zeigen im
Gegensatz dazu eine braune Farbe, was auf stark verbreiterte Absorptionsbanden
(siche Abbildung 23b) oder auf eine abweichende Zusammensetzung in der
Stochiometrie, verursacht durch eine partielle Oxidation von Cr’'- zu Cr**-Tonen,
erkldrt werden kann.'”® Im ultravioletten Spektralbereich konnen zwei direkte
Interbandiiberginge (nicht eingezeichnet) bei 3.50 eV (~354 nm) und 5.80 eV
(~214 nm) beobachtet werden. Des Weiteren konnte eine direkte Bandliicke bei
(3.20 £ 0.05) eV (~387 nm) bestimmt werden. Somit kann ZnCr,0O, ebenso als
Halbleiter klassifiziert werden. Dieses Ergebnis ist in guter Ubereinstimmung mit
theoretischen Rechnungen von Singh ef al., der eine direkte Bandliicke zwischen
zwei d-d-Ubergingen bei ungefihr 2.9 eV (~425 nm) bestimmt hat.'”* Die leichte
Abweichung von diesem Wert kann der nanokristallinen Natur der Probe zu-
geschrieben werden. Im Vergleich mit den mintgriinen CoCr,O4-Diinnfilmen
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zeigen die CoCrFeO4-Materialien eine goldbraune Farbe (Abbildung 23c). Die
charakteristischen Absorptionsbanden der Co”"-lonen auf Tetraederplitzen bei
660 nm und 610 nm sind im Absorptionsspektrum nur sehr schwach zu erkennen.
Daraus kann geschlossen werden, dass die Co*"-Ionen iiberwiegend die Oktaeder-
platze und die Fe’"-Ionen die Tetraederplidtze im CoCrFeO4 besetzen, so dass
dementsprechend eine invertierte Spinell-Struktur vorliegt. Dariiber hinaus weisen
die ZnCrFeO4-Diinnfilme eine rotbraune Farbe auf (Abbildung 23d). Aufgrund
der Absorptionsbande bei ungefahr 480 nm (~2.58 eV) kann ebenfalls eine in-
vertierte Spinell-Struktur angenommen werden. Die Absorptionsbande kann durch
Fe’*-lIonen auf Tetraederplitzen begriindet werden und stellt einen O* (2p) zu
Fe*"(3d) Ladungstransfer dar.'”” Im sichtbaren Spektralbereich besitzen Zn*'-
Tonen (3d'° Konfiguration), aufgrund ihrer vollstindig besetzten Orbitale, keine
Absorptionsbanden. Die Interpretation der grafischen Auftragung von o vs. hv
bzw. a'? vs. hv fiir die festen Losungen zeigte keinen eindeutigen linearen Verlauf,
so dass die Bestimmung der Bandliicke auf Grundlage der optischen Daten nicht
moglich war.

Um Informationen iiber die Oberflichenzusammensetzung der Diinnfilm-
materialien zu erhalten, wurden mittels Rontgen-Photoelektronenspektroskopie
(engl. X-ray photoelectron spectroscopy, XPS) mesoporose CoCr,Os-
Diinnschichten auf (100)-orientierten Siliciumsubstraten untersucht. In Ab-
bildung 24a wird ein typisches XPS-Ubersichtsspektrum eines bei 650 °C
kalziniert CoCr,O4-Diinnfilms dargestellt. Neben dem schwachen Cls-Signal,
wurden ausschlieBlich Chrom-, Cobalt- und Sauerstoff-Rumpfniveaus beobachtet.
Abbildungen 24b—c zeigen XPS-Spektren von Spin-Bahn-aufgespaltenen Co2p-
und Cr2p-Regionen. Die zwei Hauptpeaks bei den Bindungsenergien von
(796.1 £ 0.05) eV und (780.4 £0.05) eV konnen der Co2p;,- und Co2psp-Linie
zugeordnet werden, wéhrend die Hauptpeaks bei (585.7+0.05)eV und
(576.2 £0.05) eV der Cr2p;,- und Cr2ps;-Linie entsprechen.198’ 199 Sowohl die
bestimmten Peakpositionen als auch Aufspaltungen der Peaks (ACr2p = 9.5 eV;
ACo2p=15.7¢eV) stimmen bestens mit berichteten Werten fir CoCryO4-
Materialien iiberein.'” ' Daraus kann geschlossen werden, dass die Oxidations-
zustdnde von Chrom +3 und fiir Cobalt +2 betragen.
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Abb. 24. (a) Typisches XPS-Ubersichtsspektrum eines mesopordsen CoCryOy-
Diinnfilms. Die Co03s-/Cr3s-/Co3p-/Cr3p- und O2s-Region sind als (#) und (+)
gekennzeichnet. Hochauflosende XPS-Messungen der Co2p- (b) und Cr2p-
Regionen (c). Die durchgezogenen Linien zeigen angefittete Gauss-Lorentz-
Kurven der XPS-Daten nach Untergrundkorrektur mit der Shirley-Methode® *°',

Ebenso konnte die Pridsenz von Satellitenpeaks beobachtet werden. Im Co2p-
Spektrum (siehe Abbildung 24b) wurden zwei gut aufgeldste Satellitenpeaks be-
obachtet, die ca. 6 eV hohere Bindungsenergien besitzen als die entsprechenden
Hauptpeaks. AuBlerdem konnte im Cr2p-Spektrum (siehe Abbildung 24c) ein
weiterer Satellitenpeak beobachtet werden, welcher mit der Cr2p;,-Linie iiber-
lappt und eine um 11 eV hoéhere Bindungsenergie als die Cr2ps;-Linie aufweist.
Die Elementaranalyse der CoCr,O4-Diinnfilme erfolgte iiber die Integration der
jeweiligen Peakflichen der Co2p- und Cr2p-Regionen. Dabei konnte ein Chrom-
zu-Cobalt Elementverhiltnis von nahezu zwei bestimmt werden. Aus diesen Er-
gebnissen kann gefolgert werden, dass mesopordse CoCr,O4-Diinnfilme eine
stochiometrische Zusammensetzung aufweisen.

Da sowohl die Rontgenpulverdiffraktometrie als auch die Rontgen-
Photoelektronenspektroskopie fiir die Detektion von relativ kleinen Mengen an
Nebenphasen und Gitterstorungen nur unzureichend empfindlich sind, wurden
neben diesen Charakterisierungsmethoden begleitend auch Raman-Studien durch-
gefiihrt.  Charakteristische Raman-Spektren von mesopordsen CoCr,Oq4-
Diinnfilmen (Korngréfle ~10 nm) auf (100)-orientierten Silicium- und Quarz-
Substraten sind in Abbildung 25 gezeigt. GemiB der Gruppentheorie besitzt
CoCr;04, unter Annahme einer defektfreien (normalen) Spinell-Struktur mit der
Raumgruppe Fd3m (0}), insgesamt fiinf Raman-aktive Phononenmoden erster
Ordnung, welche iiber die irreduziblen Darstellung (Symmetrierasse) A, (1x), Eg
(1x) und T, (3x) klassifiziert sind.?*? Die erwarteten Phononenmoden wurden bei
189 cm™' (Tye 8(Co-0)), 448 cm™' (Eg; vo(Cr-0)), 536 cm ™' (Tag; v(Cr-O) +
vy(Zn-0)), 583 cm™' (Tsg; v(Cr—0)) und 666 cm ' (A, vi(Cr-0)) detektiert und
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im Einklang mit experimentellen Daten fiir einkristalline®® *** und poly-

kristalling®”>"” CoCr,0,-*", MgCr,0,-*” und ZnCr,O,-Materialien®* 2% 27
zugeordnet.
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Abb. 25. (a) Raman-Spektren von einem (100)-orientierten Siliciumsubstrat (A)
und einem mesoporosem CoCryO4-Diinnfilm auf Silicium (B). (b) Raman-
Spektren von einem Quarzsubstrat (A) und einem mesopordsem CoCr,Os-
Diinnfilm auf Quarz (B). Das Symbol (*) bei ~640 cm ' weist auf eine unbe-
kannte Raman-Mode hin.

Neben diesen fiinf Raman-Linien wurde eine weitere bei ~640 cm™' beobachtet,
welche durch die Gruppentheorie nicht vorausgesagt wird. Die Prisenz dieser
schwachen Raman-Linie kann vermutlich auf eine gering abweichende
Kationenverteilung auf den Tetraeder- und Oktaederplitzen zuriickgefiihrt werden
(bekannt als ,,Antisite“-Defekt) und wurde bereits von Wang et al.*® fiir ZnCr,04
berichtet. Stanojevic e al’’’ hingegen fiihrte diese Raman-Linie auf die An-
wesenheit von geringen Mengen an Cr*'-Ionen auf Oktaederplitzen zuriick. Auf
Grundlage der Raman-Untersuchungen kann die Bildung minimaler Mengen an
Cr,0; und a-CrO(OH) praktisch ausgeschlossen werden.””® Die verwendeten
Charakterisierungsmethoden (XRD, XPS und Raman-Spektroskopie) zeigen ge-
meinsam, dass die untersuchten CoCr,O4-Diinnfilme eine homogene Verteilung
auf atomarer Ebene aufweisen.

Abschliefend wurden die magnetischen Eigenschaften der CoCr,O4-Diinnfilme
mit einer durchschnittlichen Korngrofe von 10 nm mittels SQUID-Magnetometrie
untersucht. Die verwendeten diamagnetischen Siliciumsubstrate wurden im
magnetischen Feld parallel (H)) und senkrecht (H) zur Filmebene bei unter-
schiedlichen Temperaturen untersucht. Die ermittelte diamagnetische Suszeptibili-
tit, die bei sehr tiefen Temperaturen nur geringfiigig abnimmt, betrigt 1.5:107
emuOe g ' und wurde nach jeder Messung abgezogen. Magnetisierungskurven
wurden als Funktion der Temperatur im Bereich von 5-380 K aufgezeichnet.
Dazu wurden die Proben zunichst vor der Messung im Nullfeld auf 5 K abgekiihlt
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(engl. zero-field-cooled, ZFC). Nachfolgend wurde in einem schwachen Magnet-
feld (H = 100 Oe) die Magnetisierungskurve wéhrend der darauf folgenden Auf-
wiarmphase registriert. Nach Erreichen der 380 K wurde die Probe unter Bei-
behaltung des Magnetfeldes erneut auf 5 K abgekiihlt (engl. field-cooled, FC).
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Abb. 26. (a) Gegeniiberstellung der ZFC- und FC-Kurven von mesopordsem
CoCr;04 im Bereich von 5-200 K. (b) Koerzitivfeldstirke, Hc, als Funktion der
Temperatur mit senkrechter (L) und paralleler (||) Ausrichtung der Filmebene zum
externen Magnetfeld. Im Bildausschnitt wird die Sattigungsmagnetisierung, Ms, in
Abhingigkeit der Temperatur gezeigt.

In Abbildung 26a werden charakteristische ZFC- und FC-Kurven illustriert. Die
Daten demonstrieren, dass beide Kurven oberhalb von 80 K schlagartig zu-
sammenfallen. Unterhalb dieser Temperatur kann der Zustand der Irreversibilitat
mit Mzrc<Mpc beobachtet werden. Die ZFC-Kurve zeigt im Temperaturbereich
zwischen 5 K und 50 K eine schwache spontane Magnetisierung, die oberhalb von
50 K sprunghaft ansteigt und ihr Maximum bei 77 K erreicht. Das Maximum kann
der Blockierungstemperatur zugeordnet werden. An diesem Punkt sind alle vorher
blockierten (,,eingefrorenen*) magnetischen Spinmomente in Feldrichtung des
externen Feldes ausgerichtet. Oberhalb der Blockierungstemperatur iiberwindet
die thermische Energie die parallele Ausrichtung der Spins und fiihrt bei Erreichen
der Curie-Temperatur, zu einer statistisch fluktuierenden Anordnung der Spins.
Die ermittelte Blockierungstemperatur steht im Einklang mit dokumentierten Er-
gebnissen fiir sowohl einkristalline’®” 2'° als auch polykristalline®''*'* CoCr,04-
Materialien. Im Gegensatz dazu ist die ermittelte Curie-Temperatur mit ~84 K
ungefahr 10 K niedriger als in vergleichbaren Bulk-Materialien.’” *!' Die Ab-
weichung kann auf einen GroBeneffekt im Nanometerbereich zuriickgefiihrt
werden.”'* Dariiber hinaus zeigt das Magnetisierungsverhalten sowohl kurz- als
auch langreichweitige magnetische Wechselwirkungen. In Ubereinstimmung mit
berichteten Untersuchungen weist der Knick in der FC-Kurve bei ~24 K auf einen
zweiten magnetischen Phaseniibergang hin und kann der Spiraltemperatur, 7'spiral,
zugeordnet werden.”® 2*> 2! Er markiert den Beginn einer auftretenden Um-
ordnung der Spins innerhalb der magnetischen Doménen und fiihrt zu einer spiral-
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formigen Ausrichtung der Momente.””” Der ermittelte Wert ist im Vergleich zu
einkristallinem CoCryO4 (Tspiral = 26 K) nur geringfiigig tiefer.2*> %1% Es sei kurz
erwdhnt, dass die spiralformige Ordnung der Spins eine elektrische Polarisation
hervorruft. Dementsprechend existieren unterhalb Tspira1 zugleich ferroelektrische
und ferrimagnetische Ordnungen.*® Die Koerzitivfeldstirke und die Sattigungs-
magnetisierung wurden liber mehrere temperaturabhingige Experimente zwischen
5K und 200 K mit senkrechter und paralleler Ausrichtung der Filmebene zum
externen Feld ermittelt (siche Abbildung 26b).
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Abb. 27. Magnetisierungskurven von mesopordsen CoCr,O4-Diinnfilmen bei
35 K in paralleler und senkrechter Richtung zum Magnetfeld (a) sowie bei 5 K
und 90 K in senkrechter Richtung (b).

In Abbildung 27 sind repréasentative, winkelabhingige Magnetisierungskurven bei
5K, 35 K und 90 K dargestellt. Die Magnetisierungskurven weisen unterhalb der
Curie-Temperatur eine charakteristische Hystereseschleife auf und zeigen das
typische Verhalten eines weichen Ferrimagneten. Im Gegensatz dazu stellt die
Magnetisierungskurve bei 90 K das Verhalten eines Paramagneten (Hc = 0) dar.
Des Weiteren wurde festgestellt, dass die Orientierung der Diinnfilme bei
Temperaturen oberhalb der Spiraltemperatur keinen Einfluss auf die Koerzitiv-
feldstérke hat. Unterhalb der Spiraltemperatur hingegen ist die Koerzitivfeldstarke
in senkrechter Richtung zur Filmebene erheblich groBer als in paralleler Richtung
(siche Abbildung 26b). Dies kann als Indiz dafiir gewertet werden, dass sich die
mesopordse Morphologie der CoCr,O4-Diinnfilme stabilisierend auf die
Magnetisierungskomponente in orthogonaler Richtung auswirkt. Diese Anomalie
kann durch eine Gitterkontraktion in senkrechter Richtung zur Filmebene (sieche
Abbildung 20) erkldrt werden und fiihrt zu einer spannungsinduzierten Aniso-
tropie. Ein dhnliches Verhalten wurde bereits flir mesopordse CoFe,O4-Diinnfilme
berichtet.'"™ Zusammenfassend kann festgestellt werden, dass die untersuchten
CoCr;04-Diinnfilme alle magnetischen Merkmale der vergleichbaren Bulk-
Materialien aufweisen und nur die Curie-Temperatur geringfligig niedriger ist.
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6.2 In diesem Abschnitt wird die Charakterisierung der hergestellten mesopordsen
Cadmiumferrit-Diinnfilme erldutert. Einleitend werden WAXS-Experimente vor-
gestellt, um eine Auskunft liber die KorngroBe der CdFe,04-Diinnfilme zu er-
halten. In Abbildung 28 werden Rontgendiffraktogramme bei verschiedenen
Kalzinierungstemperaturen illustriert.

Intensitat (w.E.)

28 29 30 31 32 33 34 35
26 (Grad)
Abb. 28. Rontgendiffraktogramme von mesopordsen CdFe,O4-Diinnfilmen. Die

CdFe,04-Proben wurden bei 600 °C (A), 650 °C (B) und 700 °C (C) kalziniert.
Der ausgeprigte Peak bei 20 = 33° stammt vom verwendeten Siliciumsubstrat.

Die Kristallisation der anfangs amorphen Proben beginnt bei ungefihr 600 °C
(Heizrate 10 °C/min). Die kristalline Domadnengré3e wurde nach der thermischen
Behandlung aus der integralen Breite des (311)-Reflexes iiber die Scherrer-
Gleichung bestimmt. Die anfdngliche Korngrofle betrdgt 12 nm und erhéht sich
bei 700 °C auf 16 nm unter Erhalt der mesopordsen Struktur (siehe Ab-
bildung 29). Dariiber hinaus zeigen die Untersuchungen, dass zu Beginn der
Kristallisation keine intermedidre Phasen wie Hamatit, a-Fe,O3 (JCPDS-Karte Nr.
1-073-0603), oder Maghemit, y-Fe,O; (JCPDS-Karte Nr. 39-1346), im eisen-
reichen Cd—Fe System auftreten. Die Bildung von Monteponit, CdO (JCPDS-
Karte Nr. 5-0640), wurde ebenfalls nicht beobachtet. Die Reflex-Positionen in den
Rontgendiffraktogrammen stimmen in guter Ndherung mit der JCPDS-Karte Nr.
22-1063 fiir CdFe,0y iiberein.

Zur Veranschaulichung der CdFe,O4-Diinnfilmstruktur wurden Mikroskopie-
techniken wie REM und TEM eingesetzt. In Abbildung 29 sind REM- und TEM-
Aufnahmen von Proben gezeigt, die bei 600 °C und 700 °C kalziniert wurden. Die
Ansicht in den Abbildungen 29a—c zeigt rissfreie und wohldefinierte kubische
Porennetzwerke mit hexagonalen Oberflachen. Die Poren sind an der Oberfliche
geoffnet und weisen einen Wanddicke von etwa 14—16 nm auf. In den Ab-
bildungen 29e—g ist zu sehen, dass bei Temperaturen um 700 °C Sintereffekte
auftreten, die zu einer Umstrukturierung der Porenstruktur fiihrt. Das Elektronen-
beugungsbild in Abbildung 29d zeigt schwach ausgeprigte Debye-Scherrer-
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Ringe, die fiir wahllos verteilte Kristallite typisch sind. Die berechneten Gitter-
abstidnde sind in Ubereinstimmung mit der JCPDS-Karte Nr. 22-1063 fiir CdFe;04
und bestétigen die Spinell-Struktur.

Abb. 29. Morphologie von mesoporésen CdFe,Os-Diinnfilmen, welche bei
600 °C (a—d) bzw. 700 °C (e—h) kalziniert wurden. REM-Aufnahmen der Ober-
flichen sind in (a,b) und (e,f) dargestellt. (c,g) TEM-Aufnahmen. (d) SAED-
Aufnahme. (h) In dieser TEM-Aufnahme sind die (331)-Netzebenen zu erkennen.

Im Anschluss an die elektronenmikroskopischen Untersuchungen wurden die
optischen Eigenschaften der CdFe,Os-Diinnfilme mittels Absorptionsspektro-
skopie untersucht. Aufgrund der Sensitivitit dieser Untersuchungsmethode ist es
moglich, Informationen iiber die Koordinationssphiare und Oxidationsstufe der
Fe**-lonen in der Spinell-Struktur zu erhalten. Die untersuchten CdFe,O4-Proben
besitzen eine KorngroBe von ~14 nm, die Schichtdicke betrdgt (130 £ 5) nm.
Mesopordse CdFe,04-Diinnfilme zeigen eine charakteristische gelb-orange Farbe,
wihrend das Bulkmaterial eine braune Farbe aufweist. Im Absorptionsspektrum
(siche Abbildung 30a) sind zwei Maxima bei ungefdhr 505 nm (~2.46 eV) und
435 nm (~2.85 eV) zu erkennen, die blaugriinem bzw. indigoblauem Licht ent-
sprechen. Diese Maxima konnen LMCT-Ubergiingen von O* (2p) zu Fe’'(3d)
Orbitalen zugeordnet werden.'"”” Generell finden nur im infraroten Spektralbereich
d-d-Ubergiinge von Fe’"-Ionen in Eisen-Spinellen statt. In Abbildung 30b sind
Auftragungen fiir direkte und indirekte optische Ubergiinge illustriert.
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Abb. 30. (a) Absorptionsspektrum eines mesopordsen CdFe,O4-Diinnfilms auf
Quarz. Im Bildausschnitt wird der Absorptionskoeffizient als Funktion der
Photonenenergie dargestellt. (b) Auftragungen von direkten und indirekten
optischen Ubergiingen.

Mittels der grafischen Auftragung von o gegen die Av konnte durch Extra-
polation des linearen Teils der Kurve auf die Abszisse eine indirekte Bandliicke
bei E;=(1.95+0.05)eV (~636 nm) sowie eine direkte Bandliicke bei E,=
(2.1 £0.05) eV (~ 590 nm) ermittelt werden. Die Ergebnisse stehen im Einklang
mit experimentell bestimmten Daten fiir polykristalline CdF6204-215 und nano-
kristalline ZnFezO4—Materialien216. Cheng et al?'” 2% konnte mittels Dichte-
funktionalrechnungen eine &hnliche Bandliickenenergie bei ungefihr 2 eV
(~620 nm) bestimmen, was sich hervorragend mit den ermittelten Werten deckt.
Die letztgenannten optischen Uberginge stellen LMCT-Uberginge von Fe’'-
TIonen auf Oktaederplitzen dar.'”’ Dariiber hinaus wurde ein weiterer sehr
intensiver direkter optischer Ubergang bei ungefihr 2.6 eV (~477 nm) beobachtet.
Dieser weist auf einen LMCT-Ubergang von Fe’*-Ionen auf Tetraederplitze hin
und st charakteristisch fiir Eisen-Spinelle mit inverser Struktur.'”’
Chinnasamy et al.*'® konnte mithilfe von Mossbauer-Spektroskopie zeigen, dass
nanostrukturierte CdFe,O4-Pulver ebenfalls eine invertierte Spinell-Struktur be-
sitzen. Auf Grundlage dieser Untersuchungen kann festgestellt werden, dass
mesopordse CdFe,O4-Diinnfilme ebenfalls eine invertierte Spinell-Struktur auf-
weisen.

Fiir die Ermittlung von Festkorperdefekten und Fremdphasen in Materialien im
sub-40 nm-Bereich eignet sich die sensitive Raman-Spektroskopie. Aus diesem
Grund wurden zusétzlich Raman-Studien durchgefiihrt. Raman-Spektren von
CdFe,04-Diinnfilmen mit einer Korngroe von ~14 nm auf (100)-orientierten
Silicium- und Quarzsubstraten sind in Abbildung 31 illustriert. Entsprechend der
Gruppentheorie besitzt CdFe,O4, unter Annahme einer fehlerfreien normalen
Spinell-Struktur mit der Raumgruppe Fd3m (0}), insgesamt 5 Raman-aktive
Phononenmoden erster Ordnung, welche tliber die Symmetrierasse A;q (1x),
E, (1x) und T, (3x) klassifiziert sind.”"*
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Abb. 31. (a) Raman-Spektren von einem (100)-orientierten Siliciumsubstrat (A)
und einem mesoporosem CdFe,O4-Diinnfilm auf Silicium (B). (b) Raman-
Spektren von einem Quarzsubstrat (A) und einem mesopordsem CdFe,Os-
Diinnfilm auf Quarz (B). Das Symbol (*) bei ~700 cm ™' stellt eine unbekannte
Raman-Mode dar.

Insgesamt konnten drei Phononenmoden im Frequenzbereich zwischen
200-800 cm ™' bei ungefdhr 325 cm’! (T2q), 445 cm’! (T24) und 648 cm ' (Azg)
beobachtet werden. Diese Raman-Linien wurden in Ubereinstimmung mit
dokumentierten Daten fiir sowohl einkristalline™® als auch nanokristalline™" **2
ZnFe;O4-Materialien zugeordnet. Das Fehlen der Phononenmoden E,; und T, im
Frequenzbereich zwischen 200—250 cm ™' kann darauf zuriickgefiihrt werden, dass
diese Raman-Linien generell nur eine schwache Intensitit besitzen.”* Ebenso
kann eine vorliegende Invertierung der Spinell-Struktur zur Maskierung der
Raman-Linien fiihren.””? Die Raman-Linie bei ~700 cm_], welche durch die
Gruppentheorie nicht vorausgesagt wird, kann am wahrscheinlichsten auf eine
Kationenfehlordnung zuriickgefiihrt werden. Das bedeutet vereinfacht, dass Fe’'-
und Cd**-Tonen zu einem gewissen Anteil die ,falschen® Gitterpldtze besetzen.
Diese Beobachtung wurde bereits in den absorptionsspektroskopischen Unter-
suchungen gemacht. Ebenfalls zeigen Raman-Daten von Wang et al. fiir
MgFe,04, der eine Kationenverteilung von (Mgo21Fe079) et [Mg0.79F€1 210kt Os
aufweist, zwei nahezu identische Raman-Linien im Frequenzbereich zwischen
600—750 cm '.?*® Die Anwesenheit von Phasen wie (X-F6203224, y-Fe203225 oder
CdO™® kénnen auf Basis der Raman-Untersuchungen ausgeschlossen werden.

Um den Grad der Kationenfehlordnung in mesoporésem CdFe,O4 zu bestimmen,
wurden zusitzlich XPS-Untersuchungen durchgefiihrt. In Abbildung 32a wird ein
reprisentatives XPS-Ubersichtsspektrum eines bei 650 °C kalzinierten Diinnfilms
dargestellt. Neben dem schwachen Cls-Signal wurden ausschlieBlich Cadmium-,
Eisen- und Sauerstoff-Rumpfniveaus beobachtet. In Abbildung 32b wird ein zu-
gehoriges XPS-Spektrum der Fe2p-Region im Detail gezeigt.
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Abb. 32. (a) Typisches XPS-Ubersichtsspektrum eines mesopordsem CdFe,O;-
Diinnfilms. Die O2s-Region ist als (+) gekennzeichnet. (b) Hochauflosende XPS-
Messung der Fe2p-Region. Die durchgezogenen Linien zeigen angefittete Gauss-
Lorentz-Kurven der experimentellen Daten (offene Kreise) nach Untergrund-
korrektur mit der Shirley-Methode*** *°'. Die rote Linie entspricht der Summe der
Kurvenanpassungen.

Die schwache Asymmetrie der Fe2p-Linien, die bei hoheren Bindungsenergien
auftritt, ist ein weiterer Beweis dafiir, dass die Spinell-Struktur invertiert ist. Die
Hauptpeaks bei den Bindungsenergien von (711.0+0.05)eV und (724.6 +
0.05) eV entsprechen jeweils der Fe2ps;,- und Fe2pi,-Linie und stammen von

Fe*"-Ionen auf Oktaederplitzen (Fegl:'t_). Die verbleibenden Peaks bei (713.9 +
3+

0.05) eV und (727.7 + 0.05) eV kénnen Fe’"-Tonen auf Tetraederplétzen (Fep )
zugeordnet werden.””’ Ebenfalls konnten zwei Satellitenpeaks bei (719.0 £
0.05) eV und (732.7 £ 0.05) eV identifiziert werden, die charakteristisch fiir Eisen

im Oxidationszustand +3 sind.?*® Das Peakfliichenverhiltnis zwischen Fe 3* und
Okt.

FeT‘ZJtrr_ betrdgt fiir die Fe2ps,- und Fe2p;,-Linie jeweils 4:1, so dass eine
Kationenverteilung von (CdgeFeos)ren[CdosFers]okOs (Aquivalent zu A= 0.4)

resultiert.

Im defektfreien Zustand besitzt CdFe,O4 eine normale Spinell-Struktur229 und
gehdrt zur Gruppe der Antiferromagnete (7 = 10 K)*°. Eine Kationenfehlordnung
im Kristallgitter sollte zwangsldufig zu ferrimagnetischen Ordnungen fiihren. Zur
Uberpriifung der Annahme wurden weitere Experimente mittels SQUID-
Magnetometrie durchgefiihrt. In Abbildung 33 sind ZFC-, FC- und winkel-
abhéngige Magnetisierungskurven gezeigt.
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Abb. 33. (a) Gegeniiberstellung der ZFC- und FC-Kurven von mesopordsen
CdFe,04-Proben (Korngréfle ~14 nm) im Bereich zwischen 5-380 K. Im Bildaus-
schnitt werden Magnetisierungskurven bei Raumtemperatur sowie in (b) bei 5 K
mit senkrechter (L) und paralleler (||) Ausrichtung der Filmebene zum externen
Magnetfeld gezeigt.

Insgesamt sind vier charakteristische Merkmale der ZFC- und FC-Kurven erkenn-
bar. (1) Beide Kurven zeigen gemeinsam eine spontane Magnetisierung, die bei
~54 K ihr Maximum erreicht und der Blockierungstemperatur zuzuordnen ist.
(2) Unterhalb dieser Temperatur tritt der Zustand der Irreversibilitit mit
Mzrc < Mpc auf. (3) Diese Merkmale sind typisch dafiir, dass sowohl kurz- als
auch langreichweitige ferrimagnetische Ordnungen existieren. (4) Das breite
Maximum der ZFC-Kurve ist typisch fiir Spin-Glas-Verhalten. Dieses Verhalten
ist durch willkiirlich eingefrorener , frustrierter Spins gekennzeichnet.”** Der
Phaseniibergang von ferrimagnetisch zu paramagnetisch befindet sich auflerhalb
des Messbereichs. Unter Beriicksichtigung des Curie-artigen Verlaufs der
Magnetisierungskurve bei hohen Temperaturen kann eine Curie-Temperatur von
etwa Tc =420—450 K erwartet werden. In Abbildung 33b sowie im Bildausschnitt
33a sind winkelabhéngige Magnetisierungskurven bei 5 K und 300 K dargestellt.
Es ist zu sehen, dass die Magnetisierung in einem Feld von H = 50 kOe noch
nicht vollstindig gesittigt ist. Die Magnetisierungskurve bei 5 K zeigt eine
Hysterese, was ein klarer Nachweis flir Ferrimagnetismus ist. Des Weiteren besitzt
die Orientierung des Films keinen Einfluss auf die Koerzitivfeldstérke, die jeweils
moderate 1100 Oe betrdgt. Bei 300 K und kurz vor der Blockierungstemperatur ist
die Koerzitivfeldstiarke vernachldssigbar, aber nicht Null. Dies ist typisch fiir
superparamagnetisches Verhalten. AbschlieBend kann festgestellt werden, dass im
Gegensatz zum paramagnetischen Bulk-Material, die mesopordsen CdFe,O4-
Diinnfilme bei tiefen Temperaturen ferrimagnetisch sind. Der Magnetismus kann
primir auf eine invertierte Kationenverteilung zuriickgefiihrt werden.
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6.3 In diesem Abschnitt wird die Charakterisierung der hergestellten mesopordsen
Granat-Materialien Yttrium-Eisen-Granat, YsFesO; (YIG), Gadolinium-Eisen-
Granat, Gd;FesO;, (GdIG), Terbium-Eisen-Granat, Tb;FesO;, (TbIG) und Dys-
prosium-Eisen-Granat, Dys;FesO,, (DyIG) erldutert.

Intensitat (w.E.)

26 28 30 32 34 36 38
26 (Grad)

Abb. 34. Rontgendiffraktogramme von mesopordsen YIG-Diinnfilmen, welche
bei 800 °C (A), 850 °C (B) und 900 °C (C) kalziniert wurden. Das Liniendia-
gramm stellt die Beugungsreflexe der JCPDS-Karte Nr. 43-0507 fiir YIG dar. Der
ausgeprigte Reflex bei 20 = 33° stammt vom verwendeten Siliciumsubstrat.

Einleitend werden WAXS-Experimente vorgestellt, um das Kristallisationsver-
halten der FEisen-Granate zu veranschaulichen. In Abbildung 34 sind
Rontgendiffraktogramme von YIG-Proben dargestellt, die zwischen 800 °C und
900 °C kalziniert wurden. Die Untersuchungen haben gezeigt, dass sich wihrend
der Kiristallisation verschiedene intermedidre Phasen bilden. Die Reflex-
Positionen im Réntgendiffraktogramm bei 900 °C sind in Ubereinstimmung mit
der JCPDS-Karte Nr. 43-0507 fiir YIG. Allerdings gehdren die Reflex-Positionen
bei 20 ~28.7°, 30.2°, 30.8°, 33.7° und 35.3° bei 800 °C und 850 °C nicht zum
YIG. Die Bildung bindrer Metalloxide wie a-Fe,O; (JCPDS Karte Nr. 1-073-
0603) oder Yttriumsesquioxid, Y,03 (JCPDS Karte Nr. 43-0661), kann allerdings
ausgeschlossen werden. Neben dem thermodynamisch bevorzugten YIG existiert
im quasi-bindren YzOg-Fe203-System92’ 231233 auch das 0-YFeOs. Jedoch stimmen
die beobachteten Reflex-Positionen nicht mit o-YFeO; (JCPDS Karte Nr. 39-
1489) tiberein. Daraus kann gefolgert werden, dass sich das Kristallisationsver-
halten von nanokristallinem YIG von der Bulkphase unterscheidet und ternire
Ubergangsphasen gebildet werden. Die breite Reflex-Position bei 20 = 30.8° kann
dem h-YFeO; zugeordnet werden.'*® Die verbleibenden Reflexe gehoren aber
nicht zu dieser Ubergangsphase. Erst kiirzlich ist von einer neuen Verbindungs-
klasse, den Lanthanoid-basierten Ferriten, Ln;FeOg (Ln = La, Nd, Sm, Eu, Gd)234
berichtet worden, die im Y,0;-Fe,O3-System nicht bekannt sind. Diese Ver-
bindungen sind isostrukturell mit den Yttrium- und Lanthanoid-Gallaten Ln;GaOg
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(Ln = Nd—Er, Y).*> #° Die Bildung von ,,Y3FeO¢* kann jedoch aufgrund der
Rontgenbeugungs-Daten von Y3GaOg™° kategorisch ausgeschlossen werden.
Uber das Kristallisationsverhalten von nanokristallinem Y3AlsO;, ist bekannt,
dass dieser Aluminium-Granat iiber Y4Al,O9 und A-YAIO; kristallisiert.>”?*° In
diesem  Zusammenhang  konnten  Popava et al*®  im Y,05-Ga,05-
Phasendiagramm neben Y3;GasOj, ebenfalls Y4Ga,O9 nachweisen, welches nur in
einem sehr kleinen Temperaturbereich existiert. Die Reflex-Positionen und
Intensitédten bei 20 = 28.7°, 30.2°, 33.8° und 35.3° stimmen mit berichteten Daten
fir Y4Ga;00** und LnsGa,0Oo (Ln=Nd, Sm)**' iiberein. Folglich kann auf die
Bildung von Y4Fe,O9 geschlossen werden, welches sich bei 800 °C bildet. Die
KorngréBe von YIG betrdgt ~30 nm nach der Kalzinierung bei 900 °C (Heizrate
10 °C/min). Dieser Wert wurde aus der integralen Breite des (420)-Reflexes
mittels der Scherrer-Gleichung' "™ '” berechnet.

Die eingangs erwéihnten GdIG, TbIG und DylG besitzen ein dhnliches
Kristallisationsverhalten. Die Kristallisation der Granate (sieche Abbildung 35)
beginnt bei annidhernd 810 °C. Interessanterweise kristallisieren die letzt-
genannten Granate ebenfalls liber das entsprechende /#-SEFeO; (SE =Gd, Tb,
Dy). Diese besitzen zwei ausgeprigte Reflex-Positionen zwischen 20 = 14—16°
[(002-Reflex] und 20 = 30-32° [(004)-Reflex]."”' Weitere Ubergangsphasen wie
SE4Fe;09, SE,O3 oder Fe,O3 wurden nicht beobachtet. Die Phasenumwandlung
der 4-SEFeO; in die Granat-Phase tritt bei Temperaturen groBBer 810 °C auf, was
mit einem Wachstum der KorngroBe verbunden ist. Diese betrdgt nach der
Kalzinierung bei 830 °C, 840 °C und 850 °C fiir GdIG (JCPDS Karte Nr. 1-072-
0141), TbIG (JCPDS Karte Nr. 1-071-0697) und DyIG (JCPDS Karte Nr. 23-
0237) jeweils 24 nm, 23 nm und 26 nm. Die Berechnung erfolgte wie fiir YIG.
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Abb. 35. Rontgendiffraktogramme von mesopordsen GdIG- (a), TbIG- (b) und
DyIG-Diinnfilmen (c¢). Der ausgepridgte Peak bei 20 =33° stammt vom ver-
wendeten Siliciumsubstrat. In den Bildausschnitten wird jeweils der Bereich
zwischen 20 = 13.5-18.5° gezeigt. Die GdIG-Proben wurden bei 8§10 °C (A) und
830 °C (B) kalziniert, TbIG-Proben bei 810 °C (A) und 840 °C (B) sowie DyIG-
Proben bei 820 °C (A) und 860 °C (B). (d) Gegeniiberstellung von YIG (A),
DyIG (B), TbIG (C) und GdIG (D).

Zur Charakterisierung und Darstellung der Granat-Porennetzwerke wurden raster-
und transmissionselektronenmikroskopische Untersuchungen durchgefiihrt. In
Abbildung 36 werden REM- und TEM-Aufnahmen der hergestellten Granat-
Diinnfilme illustriert. Die Aufnahmen zeigen fiir alle Materialien verzerrte,
wabenformige Porennetzwerke, die sich gleichméBig iiber den gesamten Diinn-
filmbereich erstrecken. Risse sind an den Oberflichen der Diinnfilme nicht zu
erkennen. Die Poren sind an der Film-Luft-Grenzfliache offen, die Wanddicke der
deformierten (,,verbogenen*) Porenstruktur liegt in etwa bei 14—23 nm. Im Bild-
ausschnitt von Abbildung 36 (a,d,g,j) werden Elektronenbeugungsbilder der
Granate gezeigt. Diese weisen Debye-Scherrer-Ringe auf, was ein Indiz fiir poly-
kristalline Materialien ist. Die bestimmten Gitterabstinde sind im Einklang mit
den oben genannten JCPDS-Karten.
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Abb. 36. Morphologie von mesopordésen GdIG- (a—c), TbIG- (d—f), (DyIG (g—1)
und YIG-Diinnfilmen (j—1), die bei 830 °C, 840 °C, 850 °C und 900 °C kalziniert
wurden. (a,d,g,j)) REM-Aufnahmen von der Oberfliche. In den Bildausschnitten
wird jeweils die entsprechende SAED-Aufnahme illustriert. (b,e,h,k) TEM-
Aufnahmen in geringer und hoher VergréBerung. (c,f,i,]) Hochaufgeloste TEM-
Aufnahmen. (1) In dieser Aufnahme sind die (420)-Netzebenen von YIG erkenn-
bar.

Um weitere Informationen iiber die dreidimensionale Struktur der Granat-
Diinnfilme zu erhalten, wurden neben den elektronenmikroskopischen Unter-
suchungen zusitzlich GISAXS-Experimente exemplarisch fiir einen ~150 nm
dicken YIG-Diinnfilm durchgefiihrt. In Abbildung 37 werden GISAXS-
Aufnahmen bei einem Einfallswinkel von £ = 0.2° fiir amorphe (300 °C) und
kristalline (900 °C) Porennetzwerke illustriert. Die Probe mit amorphen Wénden
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erzeugt ausgepriagte Beugungsmuster, die charakteristisch fiir kubisch-flichen-
zentrierte Porenstrukturen mit (111)-Orientierung sind. Die elliptische Form der
Beugungsmuster kann durch eine Gitterkontraktion der kubischen Porenstruktur
senkrecht zur Ebene des Substrates erklidrt werden. Die Kontraktion in der x,y-
Ebene ist dagegen sehr gering, da der Diinnfilm am Substrat gebunden ist. Anhand
der relativen Lage der (111)-Streumaxima ldsst sich eine Volumenabnahme der
Filmdicke bei 300 °C von ca. 65 % feststellen. Bei hoheren Temperaturen tritt
keine weitere Kontraktion auf. Das Schrumpfverhalten bis 300 °C kann auf die
Zersetzung der verwendeten Metalloxid-Prakursoren (hydrolysierte Metallnitrate)
zuriickgefiihrt werden, die sich wiahrend der thermischen Behandlung zu Wasser
und NO, zersetzen.'®” *** Nach der Temperaturbehandlung bei 900 °C sind erheb-
liche Intensitétsverluste der Streumaxima senkrecht zur Filmebene zu beobachten.
Der Intensitétsverlust kann durch die geringe Anzahl der sich wiederholenden
Struktureinheiten (ungefdhr 9—11) senkrecht zum Substrat erkliart werden.
Ebenfalls filhren Umstrukturierungseffekte wahrend der Kristallisation zu einer
betrachtlichen Porendeformation (siche REM- und TEM-Aufnahmen in den Ab-
bildungen 36j und 36k).

0.251 300 °C| 0.25- 900 °C
~ 0.21 | 0.2
50.15- 0.151
2 011 ‘ ) 0.11
0.051 b | 005l Wi
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Abb. 37. Ex-situ GISAXS-Daten von mesopordsen YIG-Diinnfilmen mit
amorphen (300 °C) und kristallinen Porenwénden (900 °C). Die Beugungsmuster
wurden bei einem Einfallswinkel von £ = 0.2° aufgezeichnet und zeigen die Ent-
wicklung eines verzerrten kubischen Porennetzwerkes nach der thermischen Be-
handlung.

Um Erkenntnisse {iber die optischen FEigenschaften der Eisen-Granate zu
gewinnen, wurden ebenfalls absorptionsspektroskopische Untersuchungen durch-
gefiihrt. Einleitend werden die Absorptionseigenschaften von mikrokristallinen
YIG vorgestellt und darauffolgend mit mesopordsen YIG verglichen. Ein-
kristallines YIG besitzt insgesamt zehn Absorptionsbanden im sichtbaren
Spektralbereich. Diese sind bei 687 nm (~1.80 eV), 620 nm (~2.00 eV), 592 nm
(~2.09 V), 512 nm (~2.42 eV), 483 nm (~2.57 eV), 468 nm (~2.65 V), 456 nm
(~2.72 V), 444 nm (~2.79 eV), 430 nm (2.88 ¢V) sowie 414 nm (~3.00 eV) und
fiihren zu einer griinen Farbe.>* Die Banden, mit Ausnahme von 2.88 eV, kdnnen
auf 3d-Kristallfeldiibergange von Fe’ -Ionen zuriickgefiihrt werden.”** Obwohl
d-d-Ubergiinge von Fe’"-Tonen mit 3d°-high-spin-Konfiguration grundsitzlich
spin-verboten sind,”** finden solche Ubergiinge in ferrimagnetischen Eisen-

63



Granaten aber dennoch statt. Aufgrund der magnetischen Kopplung der
elektronischen Spins zwischen zwei benachbarten Fe’ -Ionen auf Tetraeder- und
Oktaederplitzen, werden d-d-Uberginge ,.erlaubt.*** 2’ Die Bandliicke von YIG
liegt im Bereich zwischen 2.8-2.9 eV*>" #*%% und stellt einen direkten Band-
iibergang zwischen dem Sauerstoff 2p-Valenzband und dem Eisen 3d-
Leitungsband dar.**® ** Dieser Ubergang kann als Ladungstransfer von O* (2p)

zu Fely, (3d) Zustinden aufgefasst werden.”*” *° Oberhalb von 3 eV (>413 nm)
finden LMCT-Ubergiinge von 0> (2p) zu Fe’*(3d)/Y*'(4d, 5s) sowie Intervalenz-

3+ 3+ 243,248, 251
7o, Und Feg, Paaren statt.

tibergéinge zwischen Fe
Mesoporodse YIG-Diinnfilme (Schichtdicke ~200 nm) besitzen eine gelbe Farbe,
was ein moglicher Hinweis auf Gitterstdrungen®' oder Verunreinigungen®” sein
kann. Das Absorptionsspektrum im Bildausschnitt von Abbildung 38a zeigt im
Wellenldngenbereich zwischen 780—400 nm insgesamt fiinf Absorptionsmaxima,
die durch 3d-Kristallfeldiiberginge von oktaedrischen Fe’'-Ionen bei 503 nm
(~2.47e¢V) und tetraedrischen Fe’'-Ionen bei 620nm (~2.0 V), 487 nm
(~2.55 eV), 470 nm (~2.64 eV) und 447 nm (~2.77 V) erklirt werden kénnen.**
Die beobachteten Maxima sind praktisch deckungsgleich mit mikrokristallinen
YIG-Diinnfilmen.**- %>
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Abb. 38. Auftragungen von direkten und indirekten optischen Ubergiingen von
YIG- (a), GdIG- (b), TbIG-(c) und DylG-Diinnfilmen (d). In den Bildaus-
schnitten wird das zugehorige Absorptionsspektrum illustriert.
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In Abbildung 38a werden Auftragungen fiir direkte und indirekte optische Uber-
ginge fir YIG dargestellt. Die Auftragung von o’ vs. hv zeigt den erwarteten
Kurvenverlauf, so dass durch Extrapolation des linearen Bereichs auf o =0 eine
direkte Bandliicke bei E, = (2.94 £0.05) eV, dquivalent zu 422 nm absorbiertem
Licht, bestimmt werden konnte. Das Ergebnis steht im Einklang mit
experimentellen Messwerten. Ching ez al.**® konnte mittels Dichtefunktional-
rechnungen eine Bandliickenenergie von ungefdhr 2.7 eV (~460 nm) ermitteln,
was sich ebenfalls gut mit dem bestimmten Wert deckt. Dariiber hinaus konnten
drei weitere indirekte optische Uberginge bei ~1.8 eV, ~2.0 eV und ~3.0 eV be-
obachtet werden, die d-d-Uberginge von Fe’"-Ionen entsprechen.”** ** Die unter-
suchten GdIG, TbIG und DylIG Diinnfilme (Schichtdicke ~150 nm) besitzen eben-
falls eine gelbe Farbe. Die Absorptionsspektren (siche Abbildungen 38b—d)
weisen drei nahezu identische Banden bei 485 nm (~2.56 eV), 472 nm (~2.63 eV)
und 446 nm (~2.78 eV) auf. Aufgrund der etwas geringeren Kristallinitdt und
geringeren Schichtdicke besitzen die Banden eine geringere Intensitit als
vergleichbare YIG-Diinnfilme. Fiir GdIG, TbIG und DyIG konnte eine direkte
Bandliicke bei E; =(2.94 £0.05) eV (~422 nm), E,=(2.92 £0.05) eV (~425 nm)
und E,;=(2.95+0.05) eV (~420 nm) ermittelt werden. Zusammenfassend kann
festgestellt werden, dass die hergestellten mesopordsen Eisen-Granat-
Verbindungen aufgrund ihrer identischen Kristallstruktur eine durchschnittliche
Bandliickenenergie von E,~2.94 eV aufweisen. Die verinderte Farbe im Ver-
gleich zum Bulkmaterial kann durch eine Bandenverbreiterung der Absorptions-
maxima erklért werden.

Um Informationen iiber die atomare Zusammensetzung der Granat-Materialien zu
erhalten, wurden ebenfalls XPS-Messungen exemplarisch fiir YIG-Diinnfilme
durchgefiihrt. In Abbildung 39a wird ein typisches XPS-Ubersichtsspektrum einer
bei 900 °C kalzinierten Probe gezeigt. Neben dem schwachen C1s-Signal, wurden
nur Eisen-, Sauerstoff- und Yttrium-Rumpfniveaus beobachtet. In den Ab-
bildungen 39b—c sind hochaufgeloste XPS-Spektren von Fe2p- und Y3d-
Regionen gezeigt. Die Hauptpeaks bei den Bindungsenergien von
(710.4 £ 0.05) eV und (724.0 = 0.05) eV entsprechen jeweils der Fe2ps;,- und

. . . . —+
Fe2p;»-Linie und koénnen tetraedrischen Fe’ -Ionen, FeT3e“;r, zugeordnet werden.

Die verbleibenden Peaks bei (712.8 + 0.05) eV und (726.5 + 0.05) eV sind okta-
edrischen Fe%-Ionen, Fegl:’t, zuzuordnen.”® Des Weiteren konnten zwei
Satellitenpeaks bei (718.6 = 0.05) eV und (731.7 + 0.05) eV identifiziert werden,
die charakteristisch fiir Eisen im Oxidationszustand +3 sind.”*® Die Peakmaxima
bei den Bindungsenergien von (158.3 + 0.05) eV und (156.3 £ 0.05) eV ent-
sprechen jeweils der Y3ds;;- und Y3dsp-Linie. Das Peakfldchenverhéltnis
zwischen FeT‘?trr. und Fegl:’t_betr'agt fiir die Fe2ps/»- und Fe2p-Linie jeweils 3-zu-
2, so dass eine regulédre Kationenverteilung im YIG vorliegt.
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Abb. 39. (a) Typisches XPS-Ubersichtsspektrum eines mesopordsem YIG-
Diinnfilms bei einer KorngroBBe von ~30 nm. Die Fe3p-, Y4s-, Y4p- und O2s-
Regionen durch einen (*) gekennzeichnet. Hochauflosende XPS-Messungen von
Fe2p- (b) und Y3d-Regionen (c). Die durchgezogenen Linien zeigen gefittete
Gauss-Lorentz-Kurven der experimentellen Daten (offene Kreise) nach Unter-
grundkorrektur mit der Shirley-Methode®” . Die rote Linie entspricht der
Summe der Kurvenanpassung.

Zur weiteren Charakterisierung der Granat-Materialien wurden neben den WAXS-
und XPS-Experimenten, erginzend auch Raman-Studien durchgefiihrt. Typische
Raman-Spektren von YIG-Diinnfilmen auf (100)-orientierten Silicium- und
Quarz-Substraten sind in Abbildung 40 dargestellt. Die Proben auf Silicium
wurden bei 800 °C und 900 °C kalziniert (Abbildung 40a), Proben auf Quarz bei
900 °C (Abbildung 40b). Gemal der Gruppentheorie besitzt YIG, unter Annahme
einer defektfreien Granat-Struktur mit der Raumgruppe Za3d (01°), insgesamt 25
Raman-aktive Phononenmoden erster Ordnung, welche {iber die irreduziblen Dar-
stellung A, (3x), E¢ (8x) und T, (14x) klassifiziert sind.>* Insgesamt konnten 16
Raman-Linien detektiert werden (siche Abbildung 40b). Eine Ubersicht der be-
obachteten und zugeordneten Raman-Linien wird in Tabelle 19 prisentiert. Die
Raman-Daten wurden im Einklang mit experimentellen Daten fiir einen YIG-
Einkristall nach Song et al.””” zugeordnet. Das Fehlen von Moden kann primér auf
eine Linienverbreiterung, verursacht durch Nanoconfinement-Effekte, zuriick-
gefithrt werden.”® Ebenfalls besitzen einige Phononenmoden nahezu identische
Raman-Frequenzen und konnen nur mit polarisierter Raman-Streuung unter-
schieden werden. Ebenso sind Moden in der Frequenzregion zwischen
450650 cm™' vom Substratsignal iiberlagert. In Abbildung 40a sind ausgeprigte
Raman-Linien bei ~111 cm ™!, ~370 cm ™', ~450 cm™ 'und ~660 cm ™' erkennbar, die
h-YFeO; zugeordnet werden konnen (siehe Abbildung 55a zum Vergleich). Diese
Beobachtung deckt sich mit den WAXS-Untersuchungen. Weitere Raman-Linien,
die auf die Priasenz von Y4Fe,Og hindeuten, konnten nicht beobachtet werden.
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Abb. 40. (a) Raman-Spektren von einem Siliciumsubstrat (A) sowie von einem
mesopordsem  YIG-Diinnfilm auf Silicium, welcher bei 800 °C (B) und
900 °C (C) kalziniert wurde. (b) Raman-Spektren von einem Quarzsubstrat (A)
und einem mesopordsem YIG-Diinnfilm auf Quarz (B), der bei 900 °C kalziniert

Tab. 19. Raman-Frequenzen (in cm ') und Moden-Zuordnung von YIG.

# Referenz Studie | # Referenz Studie | # Referenz Studie
1 131 126 g 346 341 685

(T2e) (Tae) (Ere) (Erg) (Ere)
) 174 168 9 378 371 685

(Ty) (o) (Ty) (T |, (T2o) 675
3 194 188 416 692

(T2) (To) 110 (Ezp) 415 (Erg)
4 238 233 419 692

(TZg) (TZg) (TZg) (TZg)

274 11 445 441 704

(Elg) (TZg) (TZg) (Alg)
> 274 267 456 B 15 711 L

(T2g) (Elg) (TZg)

286 504 487
6 - 12
(*) (Azg) (Azg)
592 583
319 736
13 16 731

7 (En) 318 (T22) (T2o) (Asg/ Big+ Tag)

324 624 _

(T2g) (Elg)

# Anzahl detektierter Raman-Linien, * unbekannte Mode, — nicht beobachtet
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Die schwache Raman-Linie bei 286 cmfl, welche im YIG-Einkristall nicht
bekannt ist, deutet auf einen Defekt in der Granat-Struktur hin. Es ist bekannt,
dass hidufig geringfligige strukturelle Fehlordnungen in YIG-Materialien vor-
liegen.”” Mittels Festkorper-NMR konnte demonstriert werden, dass sich ein sehr
kleiner Anteil von Y>"-Ionen auf Oktaederplitzen sowie Fe'*-Ionen auf Dodeka-
ederplédtzen befindet.*® Dieser Antisite®-Defekt kann zu neuen Raman-Moden
fiihren, welche durch die Gruppentheorie nicht vorausgesagt werden. Deshalb
wird die Prasenz der unbekannten Raman-Linie auf diesen Effekt zurlickgefiihrt.
Die Bildung von a-Fe203225, Y203259 und YFeO3147 konnen ausgeschlossen
werden. Nach der Kalzinierung bei 900 °C liegt YIG einphasig vor.

Abschliefend sollen zusammenfassend die Ergebnisse der Raman-Studien von
mesopordsem GdIG, TbIG und DylG vorgestellt werden. Die Raman-Spektren
sind in Abbildung 41 dargestellt. Ein Uberblick der jeweils 14 detektierten Moden
wird in Tabelle 20 gegeben. Die Raman-Linien wurden in Ubereinstimmung mit
dokumentierten Daten fiir einen DyIG-Einkristall*>> zugeordnet.
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%%%ﬁi
W{

Intensitat (w.E.)

SOU

200 400 600 800 200 400 600 800
Raman-Verschiebung (cm’1) Raman-Verschiebung (cm71)

Abb. 41. (a) Raman-Spektren von GdIG-(B), TblG-(C) und DylG-
Diinnfilmen (D) auf Siliciumsubstraten (A). (b) Raman-Spektren von GdIG- (B),
TblG- (C) und DylG-Diinnfilmen (D) auf Quarzsubstraten (A). GdIG-Proben
wurden bei 830 °C, TbIG-Proben bei 840 °C und DylIG-Proben bei 860 °C
kalziniert.

Die Analyse der Raman-Spektren (siche Abbildung 41) hat ergeben, dass alle be-
obachteten Raman-Linien den Eisen-Granaten angehdren. Die Gegenwart von
h-SEFeOs (sieche Raman-Spektren in Abbildung 54b unten) oder Nebenphasen
wie o-Fe,Os3;, SE,Os, etc. konnen ausgeschlossen werden. Die angewandten
Charakterisierungsmethoden (WAXS, XPS, Absorptions- und Raman-
Spektroskopie) belegen eindeutig, dass die untersuchten Granat-Materialien
phasenrein und kristallin sind.
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Tab. 20. Raman-Frequenzen (in ¢cm ') und Moden-Zuordnung von DylG, TbIG
und GdIG.

Studie Studie Studie

Raman-Mode Referenz DyIG DyIG THIG GAIG
Tsg (1) 101 - - -
Ts (2) 144 139 141 144
Tz (3) 173 166 167 168
Tsg (4) 236 233 234 235
Ese (1) 259 253 254 255
]:Z g i;g 278 279 276
Tsg (6) 325 - - -
A () +E;(3) 347 337 338 338
Tsg (7) 371 364 365 361
Ej, (4) 410 405 401 400
];z g 34312 437 434 433
Z gi zg; 492 491 490
Tsg (10) 589 578 573 569
Eq (6) 624 - - -
Erg (7)+ Tae (11) 676 673 670 667
Arg (3)+T2, (12) 695 694 691 689
A (4)F Tag (13) 734 725 720 717

— nicht beobachtet bzw. vom Substrat {iberlagert

Abschliefend werden magnetische Studien der Eisen-Granate vorgestellt, die
mittels SQUID-Magnetometrie untersucht wurden. Zunédchst wird fir YIG die
Temperaturabhingigkeit der Magnetisierung in einem Feld von H = 100 Oe nach
der Nullfeldkiihlung (ZFC) und Feldkiihlung (FC) in Abbildung 42 dargestellt.
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Abb. 42. Gegeniiberstellung der ZFC- und FC-Kurven von mesopordosem YIG
(Korngréfle ~30 nm) im Bereich zwischen 5—380 K. Im Bildausschnitt wird der
Tieftemperaturbereich hervorgehoben.

Insgesamt sind fiinf charakteristische Merkmale in der ZFC- und FC-Kurve er-
sichtlich. (1) Beide Kurven zeigen oberhalb der Temperatur 7y, = 360 K einen
scharfen Abfall der spontanen Magnetisierung. (2) Unterhalb von 7%, tritt der Zu-
stand der Irreversibilitdt mit Mzpc < Mpc auf. (3) Ein maximaler Wert der ZFC-
Magnetisierung wird bei T <T=135K erreicht und entspricht der
Blockierungstemperatur. Die Merkmale sind typisch dafiir, dass sowohl kurz- als
auch langreichweitige magnetische Wechselwirkungen stattfinden. (4) Die sehr
breite ZFC-Kurve und der monotone Anstieg der FC-Kurve sind ein Nachweis fiir
Cluster—Spin—Glas—Verhalten.26O’ 61 (5) Die FC-Kurve zeigt einen Knick bei un-
gefdhr 30 K gefolgt von einer kleinen UnregelmiBigkeit bei 300 K. Die Schulter
im Tieftemperaturbereich kann auf eine Spinumordnung zuriickgefiihrt werden.
Die Anomalie bei Raumtemperatur deutet auf ein magnetisches Phinomen hin,
konnte aber auch ein Messartefakt sein. Der Phaseniibergang von ferrimagnetisch
zu paramagnetisch konnte im gemessenen Temperaturbereich nicht bestimmt
werden. Unter Beriicksichtigung des Verlaufs der Magnetisierungskurve, kann
eine extrapolierte Curie-Temperatur von ~560 K bestimmt werden. Ein solcher
Wert wurde bereits fiir mikrokristalline YIG-Filme beobachtet und entspricht dem
eines Einkristalls.”®> ?** Typische winkelabhingige Magnetisierungskurven bei
5K (H=100 Oe) sind in Abbildung 43 gezeigt. Es ist zu erkennen, dass die
leichte  Magnetisierungsachse  parallel zur Filmebene verlduft. Die
Magnetisierungskurven bei 5 K sind praktisch deckungsgleich mit polykristallinen
YIG-Filmen, die eine vergleichbare Schichtdicke aufweisen.*® Die Hysterese-
schleife senkrecht zur Filmebene (HLl) ist von einem Entmagnetisierungseffekt
betroffen. Deshalb ist das Sattigungsfeld senkrecht zur Filmebene etwas grofler
wie parallel zur Filmebene.
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Abb. 43. Magnetisierungskurven eines ~200 nm dicken YIG-Diinnfilms, der bei
900 °C kalziniert wurde. Bereich zwischen H = £50 kOe (a) und H ==+ 2 kOe (b).

Diese magnetische Anisotropie wird wahrscheinlich durch eine Gitterkontraktion
senkrecht zur Filmebene hervorgerufen (sieche GISAXS-Experimente in Ab-
bildung 37).%°* ** und spiegelt sich ebenfalls in der Koerzitivfeldstirke wieder.
Diese ist parallel zur Filmebene mit ~75 Oe etwas kleiner als senkrecht zur Film-
ebene mit ~98 Oe. Experimentelle Magnet-Daten von Vaqueiro et al*®® haben
gezeigt, dass der kritische Partikeldurchmesser bei ungefdhr 190 nm liegt. Der
superkritische Partikeldurchmesser, bei dem YIG superparamagnetisch wird, liegt
unter Beriicksichtigung der Untersuchungen unterhalb von 30 nm.**® %’ In Ab-
bildung 43 ist zu sehen, dass eine vollstindige Sittigung in einem Feld von
H=50kOe erreicht wird. Somit kann das Vorhandensein von Superpara-
magnetismus ausgeschlossen werden.

In Abbildung 44 werden ZFC-, FC- und winkelabhéngige Magnetisierungskurven
fiir GAIG dargestellt. Insgesamt sind fiinf charakteristische Merkmale in der ZFC-
und FC-Kurve erkennbar. (1) Die spontane Magnetisierung besitzt in der ZFC-
Kurve ein breites Maximum bei 64 K und kann der Blockierungstemperatur zu-
geordnet werden. (2) Der Zustand der Irreversibilitidt mit Mzpc < Mpc tritt bei Ty
~ 144 K auf. (3) Die Kompensationstemperatur wird bei 289 K erreicht und steht
im Einklang mit dokumentierten Werten fiir einkristalline'®' und polykristalline**®
GdIG-Materialien. (4) Der starke Anstieg in der FC-Kurve bei 7'< 90 K kann auf
die Ordnungstemperatur des magnetischen Gadolinium-Untergitters zuriickgefiihrt
werden.”® #’° Winkelabhingige Magnetisierungskurven bei 5 K werden in Ab-
bildung 44b illustriert und zeigen das charakteristische Verhalten eines weichen
Ferrimagneten. Entmagnetisierungseffekte wurden nicht beobachtet. Dariiber
hinaus besitzt die Orientierung des GdIG-Diinnfilms (HL vs. H||) keinen Einfluss
auf die Koerzitivfeldstarke, die jeweils ~175 Oe betrégt.
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Abb. 44. (a) Gegeniiberstellung der ZFC- und FC-Kurven von mesopordsem
GdIG (Korngréfle ~24 nm) im Bereich zwischen 5-380 K. (b) Magnetisierungs-
kurven bei 5 K mit senkrechter (L) und paralleler (||) Ausrichtung der Filmebene
zum externen Magnetfeld. Im Bildausschnitt wird der Bereich von H =+ 2 kOe
dargestellt.

In Abbildung 45 werden ZFC-, FC- und winkelabhéngige Magnetisierungskurven
fiir TbIG dargestellt. Insgesamt sind drei charakteristische Merkmale in der ZFC-
und FC-Kurve erkennbar, die ihren Ursprung bei 77=251 K haben. (1) Bei dieser
Temperatur wird der Kompensationspunkt erreicht, bei der die Gesamt-
magnetisierung Null betrédgt. (2) Unterhalb dieser Temperatur tritt der inverse Zu-
stand der Irreversibilitit mit Mzpc > Mpc auf. (3) Ebenfalls kann eine Spinum-
ordnung in der FC-Kurve bei T < Tkomp beobachtet werden, was Hong et al?"!
mittels Mossbauer-Spektroskopie ebenfalls beobachten konnte. Die ermittelte
Tkomp = 251 K ist in guter Ubereinstimmung mit experimentellen Daten fiir ein-
kristalline"*" ’? und polykristalline®” *’* TbIG-Materialien. Der Knick in der FC-
Kurve bei T=23K stellt eine zweite Spinumordnung im Terbium-Untergitter
dar."®® In Abbildung 45 sind winkelabhingige Magnetisierungskurven bei 5 K
gezeigt. Die Hystereseschleife senkrecht zur Filmebene (HLl) weist einen Ent-
magnetisierungseffekt auf und ist in einem Feld von H ==+ 50 kOe nicht gesittigt.
Des Weiteren besitzt die Orientierung des Films (HL vs. H||) einen Einfluss auf
die Koerzitivfeldstirke, die in senkrechter Richtung respektable ~8750 Oe bzw. in
paralleler Richtung ~10650 Oe betrigt. Ebenso konnten zwei Spinumordnungs-
Temperaturen bei Ts; =251 K und Ts; =23 K beobachtet werden. In diesem Zu-
sammenhang spricht man auch von einer ,,double umbrella* Struktur.?”?
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Abb. 45. (a) Gegeniiberstellung der ZFC- und FC-Kurven von mesopordsem
TbIG (KorngroBe ~23 nm) im  Temperaturbereich zwischen 5-380 K.
(b) Magnetisierungskurven bei 5 K mit senkrechter (L) und paralleler (||) Aus-
richtung der Filmebene zum externen Magnetfeld.

Zum Schluss soll das magnetische Verhalten von mesoporosem DylG vorgestellt
werden. In Abbildung 46a wird die Temperaturabhéngigkeit der Magnetisierung
nach der Nullfeldkithlung und Feldkiihlung gezeigt. Insgesamt sind vier
charakteristische Merkmale in der ZFC- und FC-Kurve erkennbar.
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Abb. 46. (a) Gegeniiberstellung der ZFC- und FC-Kurve von mesopordsen DylG
(Korngréfle ~26 nm) im Temperaturbereich zwischen 5—380 K. (b) Magnetisie-
rungskurven bei 5 K mit senkrechter (L) und paralleler (||) Ausrichtung der Film-
ebene zum externen Magnetfeld.

(1) Die Kompensationstemperatur betragt ~234 K und stimmt gut mit
experimentellen Daten fiir einkristallines"* " DyIG iiberein. (2) In der FC-Kurve
tritt unterhalb von 7' < Tkemp €ine erste Spinumordnung auf. (3) Der Knick in der
FC Kurve bei ungefihr 15 K stellt eine zweite Spinumordnung dar.””> *’® Dieser
magnetische Phaseniibergang stellt das ,,Umklappen® einer nicht-kollinearen zu
einer kollinearen Spinstruktur dar.””’ (4) Bei T~ 110 K kann der inverse Zustand
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der Irreversibilitdit mit Mzpc > Mpc beobachtet werden. In Abbildung 46b sind
winkelabhéngige Magnetisierungskurven bei 5 K prisentiert, die eine typische
Hystereseschleife zeigen. Die ermittelte Koerzitivfeldstirke betridgt fiir
Hc(L)=4350 Oe und fiir He(]|) =2500 Oe. Es kann abschlieend festgestellt
werden, dass alle hergestellten mesopordsen Granate ferrimagnetisch sind und
TbIG (Hc(L) = 10.5 kOe) die hochste Koerzitivfeldstirke aufweist.
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6.4 In diesem Abschnitt wird die Charakterisierung der hergestellten SEFeOs-
Diinnfilme, mit SE=La, Pr, Nd, Sm—Lu und Y, erldutert. Es ist allgemein
akzeptiert, dass die erwidhnten SEFeO; in mikrokristalliner Form eine ortho-
rhombische Struktur besitzen.””® Im Widerspruch dazu konnten mehrere erst kiirz-
lich publizierte Arbeiten demonstrieren, dass einige der SEFeO; in nano-
kristalliner Form wie z. B. LuFeOs'® und YFeO;'** dagegen in einer hexagonalen
Struktur (P6scm bzw. P63/mmc) kristallisieren. Es war deshalb ein Ziel dieser
Arbeit, das Kristallisationsverhalten aller SEFeOs, mit Ausnahme von Scandium,
Cer und dem radioaktiven Promethium, im Detail zu untersuchen.

Das Kristallisationsverhalten amorpher SEFeOs-Diinnfilme wurde mithilfe von
WAXS-Experimenten bei verschiedenen Kalzinierungstemperaturen untersucht.
Dabei hat sich gezeigt, dass LaFeO3; (JCPDS Karte Nr. 37-1493), PrFeO; (JCPDS
Karte Nr. 47-0065) und NdFeO; (JCPDS Karte Nr. 1-074-1473), bei einer
Temperatur von ~790 °C schlagartig® in der orthorhombischen Struktur
kristallisieren, ohne dass Nebenphasen gebildet werden (siehe Abbildung 47).

a) o-LaFeO,  (121) b) o-PrFed, (112
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(112) 1
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Intensitat (w.E.)
o

& v
1~ x1/8 A

22 24 26 28 30 32 34 22 24 26 28 30 32 34
20 (Grad) 20 (Grad)
Abb. 47. Rontgendiffraktogramme von orthorhombischen LaFeOs; (a), PrFeOs (b)
und NdFeOs (c) auf (100)-orientierten Siliciumsubstraten. Die Proben wurden
jeweils bei 790 °C kalziniert. (d) Gegeniiberstellung der nanokristallinen
LaFeOs- (A), PrFeOs- (B) und NdFeOs-Diinnfilme (C). Der ausgepriagte Peak bei
20 = 33° stammt vom verwendeten Siliciumsubstrat.
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Die Korngrof3e betrdgt jeweils ~25 nm und wurde aus der integralen Breite des
(121)-Reflexes fiir o-LaFeO3; bzw. aus den (112)-Reflexen fiir o-PrFeO; und o-
NdFeO; mittels der Scherrer-Gleichung”g’ 17 berechnet. Im Gegensatz dazu
kristallisiert amorphes SmFeOs bei einer Temperatur von ebenfalls 790 °C als
Phasengemisch sowohl in der hexagonalen als auch in der orthorhombischen
Struktur (siche Abbildung 48a). Die hexagonale SmFeO;-Phase konnte durch den
ausgeprigten (002)-Reflex bei 20 = 16.4° identifiziert werden. Bei Temperaturen
um 850 °C wandelt sich 2-SmFeO; vollstindig in 0o-SmFeO; (JCPDS Karte Nr.
39-1490) um. EuFeO;, GdFeOs; und TbFeO; (siche Abbildungen 48b—d)
kristallisieren bei einer Temperatur um 800 °C in der hexagonalen Struktur, was
die Reflex-Positionen zwischen 20 = 14—16° und 20 = 30—32° [(002)- und (004)-
Reflex] belegen.'”' Neben diesen intensiven Bragg-Reflexen konnten noch zwei
weitere bei 20 = 27-31° (mit * gekennzeichnet) beobachtet werden, die allerdings
nicht zur #-SEFeO;-Phase gehoren.
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Abb. 48. Rontgendiffraktogramme von SmFeOs- (a), EuFeOs- (b), GdFeOs- (¢)
und TbFeO;-Diinnfilmen (d). Die SmFeOs-Proben wurden jeweils bei 790 °C (A),
820 °C (B) und 850 °C kalziniert, die iibrigen bei 800 °C. Das Symbol (*) weist
auf eine Nebenphase hin, deren stirksten Bragg-Reflexe im Bildausschnitt
hervorgehoben werden. Der ausgeprigte Peak bei 20 =33° stammt vom ver-
wendeten Siliciumsubstrat.
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An dieser Stelle kann die Bildung von a-Fe,O; oder SE,O; auf Grundlage der
WAXS-Daten ausgeschlossen werden. In einer Temperaturstudie konnte
Bazzoni et al.*”’ nachweisen, dass ein molekularer Gd;GasO;,-Prikursor tber
hexagonales GdGaO; und monoklines GdsGa,Og kristallisiert. Ein solches
Kristallisationsverhalten wurde ebenfalls in dieser Arbeit fiir mesoporose YIG-
Diinnfilme (siche Abbildung 34) beobachtet. Die zwei Reflex-Positionen
zwischen 20 = 27-31° stimmen in guter Ndherung mit den Reflexen (-221) und
(023) der Gd4Ga,Oo-Phase iiberein.””’ Somit war es mdglich, eine weitere meta-
stabile Phase, SE4Fe;Oy, im SE;03-Fe,O3-System zu identifizieren, deren
Existenz bisher nicht bekannt war. Bei Temperaturen zwischen 820—860 °C findet
eine Phasenumwandlung in die 0-SEFeOs-Phase statt.

Bemerkenswerterweise kristallisieren die SEFeOs; von Dy—Lu oberhalb von
830 °C einphasig in der hexagonalen Struktur (siche Abbildung 49). Die anfing-
liche Korngrofe betrdgt ca. 5 nm und kann durch weitere thermische Behandlung
auf mindestens 16 nm erhoht werden, bevor eine Umwandlung in die ortho-
rhombische Struktur eintritt (siche Tabelle 21). Die KorngroB3e wurde jeweils aus
dem (112)-Reflex bestimmit.

Tab. 21. KorngroBen und Bereich der Umwandlungstemperatur #-SEFeOs.

Kalzinierungs- Korn-  Umwandlungs-

h-SEFeO; temperatur grofle temperatur
Dy 865 °C ~16 nm 870—890 °C
Ho 880 °C ~15 nm 880—-900 °C
Er 900 °C ~15 nm 920-950 °C
Tm 900 °C ~14 nm 930-950 °C
Yb 900 °C ~14 nm >950 °C
Lu 900 °C ~14 nm >950 °C

Das unterschiedliche Kristallisationsverhalten der SEFeO; kann moglicherweise
auf den Kationenradius der SE’"-Ionen zuriickgefiihrt werden. Aufgrund der
Lanthanoiden-Kontraktion”™ nimmt der Radius von La’" (= 1.16 A)*® iiber Sm®"
(r~1.08 A) zu Lu*" (»~0.98 A) deutlich ab, so dass kleinere SE*" als Sm®" be-
vorzugt in der A-SEFeOs-Struktur kristallisieren. Diese Kristallstruktur ist, unter-
halb einer Korngréfe von 16 nm, vermutlich die thermodynamisch stabilere
gegeniiber der orthorhombischen Struktur. Ein vergleichbares Verhalten weisen
z. B. TiO,*®! und ZrO,** auf, die unterhalb einer Korngrofe von 14 nm bzw.
30 nm ebenfalls in anderen Struktur Kristallisieren.
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Abb. 49. Rontgendiffraktogramme von 4-SEFeO; (a—g), die bei 830 °C (A)
kalziniert wurden. (B) stellt eine mittlere Kalzinierungstemperatur zwischen (A)
und (C) dar. (C) betrégt fiir DyFeO; 865 °C bzw. 880 °C fiir HoFeOs und fiir die
verbleibenden SEFeO; jeweils 900 °C. Im Bildausschnitt von (g) wird der
schwache (102)-Reflex hervorgehoben, der ebenfalls zur hexagonalen Struktur
gehort. Der ausgeprigte Peak bei 20 = 33° stammt vom verwendeten Silicium-
substrat.

Dartiber hinaus wurde versucht, eine feste Losung aus Dy,03-H0,03-Er,O3:3Fe, 03
(DyyHoyEr,FeO3;) in der hexagonalen Struktur herzustellen. In Abbildung 50
wird ein Rontgendiffraktogramm einer Dy,HoyEr,FeO;-Probe dargestellt,
welche bei 860 °C kalziniert wurde. Es ist zu sehen, dass eine solche feste Losung
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mit komplexer Zusammensetzung einphasig hergestellt werden kann. Die Um-
wandlung in die orthorhombische Struktur tritt oberhalb von 880 °C auf.

(112)
(004)
1 (111N, \\

] (110)
(002)
(102)

1"\
12 16 20 24 28 32 36
20 (Grad)
Abb. 50. Rontgendiffraktogramm eines mesoporosem  DyyHoyEr,FeOs-

Diinnfilms (Korngréfle ~13 nm), der bei 860 °C kalziniert wurde. Der ausgeprigte
Peak bei 20 = 33° stammt vom verwendeten Siliciumsubstrat.

Intensitat (w.E.)

Zuletzt wird das Kristallisationsverhalten von YFeOs vorgestellt. Oberhalb von
830 °C kristallisiert dieser einphasig in der hexagonalen Struktur (siche Ab-
bildung 51a).'"* Die anfingliche KorngroBe betrigt bei 830 °C ungefihr 5 nm
bzw. 16 nm bei 900 °C. Die Phasenumwandlung beginnt oberhalb von 920 °C und
ist bei 980 °C abgeschlossen, wie in Abbildung 51b zu sehen ist. Bei
Temperaturen groBer 980 °C entmischt sich o-YFeOs zu a-Fe,O3; und Y3FesOi
(nicht gezeigt).
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Abb. 51. (a) Rontgendiffraktogramme von mesopordsen YFeOs-Diinnfilmen, die
bei 830 °C (A), 865 °C (B) und 900 °C (C) kalziniert wurden. (b) Rontgen-
diffraktogramm von o0-YFeO; nach der Kalzinierung bei 980 °C. Der ausgeprigte
Peak bei 20 = 33° stammt vom verwendeten Siliciumsubstrat.
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Zur Charakterisierung und Veranschaulichung der mesopordésen Morphologie von
SEFeO; wurden exemplarisch fiir A-LuFeOs; und A-YFeO; elektronen-
mikroskopische Untersuchungen durchgefiihrt.

Abb. 52. Morphologie von mesopordsen h-LuFeOs;- (a—f) und A-YFeOs-
Diinnfilmen (g—1), die bei 865 °C (a,b,g,h) bzw. 900 °C (c—f, i—1) kalziniert
wurden. REM-Aufnahmen der Oberfldchen in geringer (a,d,g,j) und hoherer Ver-
groBBerung (b,e,h.k). (c,i) TEM-Aufnahmen. In den Bildausschnitten (f,1) werden
SAED-Aufnahmen gezeigt. (f) Hochaufgeloste TEM-Aufnahme, in der man die
(102)-Netzebenen von A-LuFeOs erkennen kann.
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In Abbildung 52 werden REM- und TEM-Aufnahmen von den letztgenannten
h-SEFeO;-Diinnfilmen gezeigt, die bei 865 °C und 900 °C kalziniert wurden.
Beide Materialien sind rissfrei und besitzen bei 865 °C eine geordnete kubische
Porenstruktur. An der Film-Luft-Grenzfliche sind die Mesoporen geoffnet und
weisen keine erkennbaren Defekte auf. Bei Temperaturen um 900 °C fiihrt das
voranschreitende Kornwachstum zur Bildung von verzerrten kubischen Poren-
netzwerken bis hin zu elongierten Nanokornern. In den Bildausschnitten von Ab-
bildungen 52 (f,1) sind représentative Elektronenbeugungsbilder dargestellt, die den
polykristallinen Charakter der Diinnfilme belegen. Die berechneten Gitterabstéinde
sind in Ubereinstimmung mit den Daten aus den Tabellen 11—12.

Zur weiteren Charakterisierung sind fiir 2-SEFeOs-Diinnfilme, mit SE = Dy—Lu
und Y, ergidnzend Raman-Studien durchgefiihrt wurden. Temperaturabhéngige
Raman-Spektren von mesopordsen A-LuFeOs- und A-YFeOs-Diinnfilmen auf
(100)-orientierten Silicium-Substraten sind in den Abbildungen 53a und 54a
prasentiert. Zur Vollstdndigkeit werden ebenfalls Raman-Spektren der 4#-SEFeO;
mit SE = Dy—Lu in Abbildung 53b gezeigt. Gemél der Gruppentheorie besitzen
h-SEFeO; (SE = Dy—Lu) mit der Raumgruppe P6scm (CZ,), insgesamt 38 Raman-
aktive Phononenmoden erster Ordnung, welche tiber die irreduziblen Darstellung
A; (9x), E; (14x) und E, (15x) klassifiziert sind.** Hexagonales YFeOs; mit der
Raumgruppe  P6s/mmc  (Dgp) besitzt dagegen nur 5 Raman-aktive
Phononenmoden erster Ordnung (1x A4; 1X Ejg; 3x Ea).
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Abb. 53. (a) Raman-Spektren von einem Siliciumsubstrat (A) und einem meso-
porésem A-LuFeOs-Diinnfilm auf Silicium, der bei 830 °C (B), 865 °C (C) und
900 °C (C) kalziniert wurde. (b) Raman-Spektren von einem Siliciumsubstrat (A)
und A-SEFeOs-Proben mit SE = Dy—Lu (B—G), welche bei 865 °C (B),
880 °C (C) und 900 °C (D—G) kalziniert wurden.

Insgesamt konnten 5 Raman-Linien im /#-LuFeOs-Spektrum und 6 Raman-Linien
in den Spektren der 4-SEFeO; (SE =Dy-Yb) detektiert werden. Die Prdsenz von
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Nebenphasen wie o-SEFeO3284'286, SE203287'289, SE3Fe5012255’ 20 oder OL-F6203225
wurde nicht festgestellt. Ebenfalls besitzen die Raman-Linien vergleichbare
Raman-Frequenzen wie z. B. h-HoMn03291, h-ErMnO3292, h-YbMnO;** und
h-LuMnO;””*. Aufgrund der starken Substratiiberlagerung und der breiten Raman-
Linien war eine definitive Zuordnung der Moden nicht moglich. Es kann aber
davon ausgegangen werden, dass alle beobachteten Raman-Linien den #-SEFeO;
angehoren. In Tabelle 22 werden die detektierten Raman-Frequenzen zusammen-
fassend aufgelistet.

Tab. 22. Raman-Linien (in cm ") der A-SEFeOs;

Raman-Linie Dy Ho Er Tm Yb Lu

1 108 110 111 112 112 113
2 262 267 267 268 266 266
3 355 361 368 378 383 388
4 438 444 448 453 455 464
5 640 640 641 641 640 640
6 680 685 691 698 666 -

In Abbildung 54a sind temperaturabhéngige Raman-Spektren von /4-YFeOs ge-
zeigt. Insgesamt konnten 8 Raman-Linien im Frequenzbereich zwischen
100-800 cm ™" bei ungefihr 112 cm™', 287 cm ™', 349 cm ™', 366 cm ™', 393 cm ',
446 cm™', 645 cm™' und 675 cm™ ' ermittelt werden. Entsprechend der Gruppen-
theorie besitzt die A-YFeOs-Struktur im defektfreien Zustand maximal 5 Moden.
Auf Basis von gitterdynamischen Rechnungen von Iliev et al.*® fiir die Hoch-
temperaturphase YMnO; (P63/mmc) war es moglich, 5 der 8 Raman-Linien bei
~112em™" (Ey), ~349 cm™' (E), ~366 cm ' (Ej), ~446cm ' (Ey) und
~645 cm™! (Ajg) zuzuordnen. Diese stimmen in guter Naherung mit
experimentellen Daten fiir 2-YMnO; (gemessen bei 1100 K)** iiberein. Ver-
unreinigungen wie z. B. YiFesO;, oder o-YFeO; (sieche zum Vergleich Ab-
bildungen 40 und 54b) sind nicht erkennbar. Ebenfalls kann eine Kationen-
fehlordnung zwischen Fe'* (»~0.58 A) und Y** (r~1.02 A)*® ausgeschlossen
werden, da Y "-Ionen die kleinen trigonal-bipyramidalen Gitterplitze nicht be-
setzen konnen. Die Raman-Linien bei 287 cm_l, 393 cm ! und 675 cm ! sind des-
halb ein charakteristisches Indiz dafiir, dass ein geringer Anteil der YFeOs-Phase
in der hexagonalen Symmetrie P63cm vorliegen muss (mit * im Raman-Spektrum
markiert). Diese Beobachtung konnte Jiang ef al.'® mittels Mossbauer-
Untersuchungen an A-YFeOs-Pulvern ebenfalls demonstrieren. Aus den
temperaturabhdngigen Raman-Spektren ist ersichtlich, dass zwischen 830—900 °C
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keine Nebenphasen gebildet werden und nur eine lokale Symmetrieerniedrigung
in der Kristallstruktur vorliegt (verzerrte Fe’"- und Y "-Koordinationssphéren).
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Abb. 54. (a) Raman-Spektren von einem Siliciumsubstrat (A) und einem meso-
porésem A-YFeOs-Diinnfilm auf Silicium, der bei 830 °C (B), 865 °C (C) und
900 °C (C) kalziniert wurde. Das Symbol (*) weist auf unbekannte Raman-Moden
hin. (b) Raman-Spektren von einem Siliciumsubstrat (A) und o-YFeOs-Diinnfilm,
der bei 980 °C (B) kalziniert wurde.

Zum Schluss werden die optischen Eigenschaften von 4-YFeOs- und /#-LuFeOs-
Diinnfilmen diskutiert, die mittels Absorptionsspektroskopie analysiert wurden.
Die untersuchten Proben besitzen eine gelbe Farbe, eine Schichtdicke von
(110 £5) nm sowie eine Korngrofe von ~15nm. In Abbildung 55 sind Ab-
sorptionsspektren beider Materialien préisentiert, die nahezu zwei identische Ab-
sorptionsmaxima im sichtbaren Spektralbereich bei ~530 nm (2.34 eV) und
~430 nm (2.88 eV) aufweisen und griinem bzw. indigoblauem Licht entsprechen.
Diese breiten Maxima stellen vermutlich, aufgrund ihrer betrachtlichen Intensitit,
LMCT-Uberginge von 027(2p) zu Fe**(3d) Orbitalen dar. Es kann aber an dieser
Stelle nicht ausgeschlossen werden, dass ebenfalls d-d-Uberginge von Fe’*-Tonen
stattfinden. Solche Kristallfeldiibergénge sind in #-SEFeOs aufgrund einer anti-
ferromagnetischen Kopplung zwischen Fe’"-Ionen trotz Spin-Verbot méglich.*’
In einer Arbeit von Pavlov et al.**®, in der theoretische Rechnungen auf Grundlage
der Kristallfeldtheorie durchgefiihrt wurden, geht man von kombinierten Kristall-
feld- und LMCT-Ubergingen zwischen 1.9-3.0 eV aus. Ebenfalls wurden von
Pavlov et al. zwei d-d-Ubergiinge im infraroten Spektrabereich bei ~1.0 eV
(1240 nm) und ~1.3 eV (954 nm) berechnet sowie fiir ultradiinne A-HoFeO;-,
h-ErFeOs- und A-LuFeOs-Diinnfilme insgesamt vier optische Uberginge bei
~2.3¢eV, ~3.0eV, ~3.8¢eV und ~5.0 eV experimentell ermittelt. Um die Anzahl
sowie den Charakter (direkt vs. indirekt) der optischen Ubergéinge in mesopordsen
h-LuFeOs- und A-YFeOs-Diinnfilmen zu ermitteln, wurden die experimentell be-
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stimmten Absorptionskoeffizienten (fir «"* und o) gegen die eingestrahlte
Photonenenergie grafisch aufgetragen (siche Abbildung 55).
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Abb. 55. Absorptionsspektren von mesopordsen h-LuFeOs- (a) und A-YFeOs-
Diinnfilmen (c) auf Quarz. In den Bildausschnitten wird a als Funktion von Av
dargestellt. Auftragungen von direkten und indirekten optischen Ubergéingen von
h-LuFeOs- (b) und A-YFeOs;-Proben (d). Die Materialien wurden jeweils bei
900 °C kalziniert.

In den oben gezeigten Auftragungen konnten fiir #-LuFeOs vier indirekte optische
Uberginge bei ~1.25 eV (992 nm), ~2.35 eV (528 nm), ~2.85 eV (435 nm) und
~3.90 eV (318 nm) sowie zwei direkte Ubergiinge bei ~3.35¢eV (270 nm) und
~5.08 eV (244 nm) ermittelt werden. Der indirekte Ubergang im infraroten
Spektralbereich stellt einen 3d-Kristallfeldiibergang dar und konnte nach
theoretischen Vorhersagen erstmals auch experimentell bestétigt werden. Die
optischen Ubergiinge zwischen 2—3 eV konnen vermutlich gemischten d-d- und
LMCT-Ubergiéingen zugeschriecben werden, wihrend oberhalb von 3 eV aus-
schlieBlich LMCT-Ubergiinge von O* (2p) zu Fe'"(3d) Orbitalen stattfinden.”*®
Im Vergleich dazu besitzt 4-YFeOs; analoge optische Ubergiinge. Insgesamt
konnten vier indirekte Ubergéinge bei ~1.25eV (992 nm), ~2.30 eV (539 nm),
~2.80 eV (443 nm) und 3.80 eV (~326 nm) sowie zwei direkte Uberginge bei
3.33 eV (~372 nm) und ~5.02 eV (247 nm) beobachtet werden. Die Ermittlung
der Bandliickenenergien war auf Grundlage der optischen Daten allein nicht mog-
lich.

84



7. ZUSAMMENFASSUNG UND AUSBLICK

Bereits in den 1960er Jahren wurden erstmals Tenside und rund dreiflig Jahre
spater auch Blockcopolymere fiir die Priparation von nanopordsen Festkorpern
eingesetzt.”® Basierend auf Fliissigkristall-Templatverfahren ist es heutzutage fiir
eine begrenzte Anzahl von Stoffsystemen moglich, mafgeschneiderte ,,Nano-
Lécher® in chemisch variabler Umgebung zu erzeugen.” Im Vergleich zur kosten-
intensiven Lithografietechnik stellt die spontane Selbstorganisation von Blockco-
polymeren eine innovative Methode dar, um nanopordse Diinnfilme herzustellen.
Solche Werkstoffe werden fiir eine Vielzahl von technologischen und material-
wissenschaftlichen Anwendungen bendtigt und besitzen ein hohes Anwendungs-
potenzial als Kompositmaterialien.

Im Rahmen dieser Arbeit konnte erstmals gezeigt werden, dass mesopordse
magnetische Metalloxide wie MCr,O4 (M =Co, Zn), CdFe;O4, SE;FesO;
(SE =Gd, Tb, Dy, Y) und SEFeO; (SE =Lu, Y) iber ein spezielles Tauchver-
fahren hergestellt werden konnen. Bei diesem Syntheseverfahren wird die Meso-
strukturierung der nanokristallinen Diinnfilm-Materialien durch die Selbst-
organisation eines amphiphilen Diblockcopolymers (,,KLE*) erreicht, welches als
Templat fungiert. Die hergestellten Metalloxidsysteme besitzen wohldefinierte
geordnete Porenstrukturen, Schichtdicken von mehreren hundert Nanometern und
weisen zudem hohe spezifische Oberfldchen auf.

Neben der Herstellung dieser schwer zuginglichen terndren Metalloxide, standen
sowohl die Charakterisierung der Mesostruktur als auch die Untersuchung der
materialspezifischen Eigenschaften im Vordergrund. Zur exakten Beschreibung
der Porenstruktur sind verschiedene bildgebende Methoden wie AFM, REM und
TEM eingesetzt worden, um Informationen iiber die Porengestalt und -groBe zu
erhalten. Ergidnzend dazu wurden Techniken wie GISAXS und Physisorption ver-
wendet, um die innere Struktur der Diinnschichten umfassend zu charakterisieren.
Die atomare Zusammensetzung wurde mittels WAXS-, XPS- und Raman-
Experimenten untersucht. Zur Beurteilung der optischen und magnetischen Eigen-
schaften sind Analyseverfahren wie Absorptionsspektroskopie und SQUID-
Magnetometrie zum Einsatz gekommen. Mithilfe von thermogravimetrischen
Analysen (TGA-MS) konnten grundlegende Erkenntnisse iiber das thermisch in-
duzierte Schrumpfverhalten der Diinnfilme gewonnen werden.

Im ersten Teil der Arbeit wurde die Charakterisierung der nanokristallinen Chrom-
und Eisen-Spinelle vorgestellt. Dabei hat sich herausgestellt, dass sich sowohl die
atomare Zusammensetzung als auch die magnetischen Eigenschaften von meso-
pordsen CoCr,O4-Diinnfilmen bei einer Korngrofle von ~10 nm nicht wesentlich
vom Bulkmaterial unterscheiden. Des Weiteren konnte beobachtet werden, dass
sich die mesoporose Dinnfilmstruktur positiv auf die Magnetisierungseigen-
schaften auswirken kann (z. B. Erhohung der Koerzitivfeldstirke). Im Vergleich
dazu besitzen die mesopordsen CdFe,O4-Diinnfilme (Korngrofle ~14 nm) sowohl
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unterschiedliche magnetische als auch strukturelle Eigenschaften, was SQUID-
Messungen und XPS-Studien zweifelsfrei belegen. So konnte nachgewiesen
werden, dass mesopordse CdFe,O4-Diinnfilme ferrimagnetische Eigenschaften
aufweisen und sich daher als magnetischer Werkstoff (z. B. als Transformator)
eignen konnten. Der unerwartete Magnetismus kann durch eine invertierte
Kationenverteilung in der Kristallstruktur erklart werden. Diese Kationen-
fehlordnung fiihrt ebenfalls zu einem verénderten Absorptionsverhalten.

Im weiteren Verlauf der Arbeit wurde versucht, ferrimagnetische Seltenerd-Eisen-
Granate in mesopordser Form herzustellen. Dabei konnte ein ungewohnliches
Kristallisationsverhalten der eingangs amorphen SE;FesO;,-Diinnfilme beobachtet
werden. So war es moglich, metastabile Seltenerd-Eisenoxide wie SE4Fe,O¢ und
h-SEFeO; wihrend der thermischen Behandlung zu identifizieren, die sich in
einem sehr kleinen Temperaturbereich bilden. Diese Erkenntnis wurde an-
schlieBend dazu genutzt, um mesoporése SEFeO; herzustellen und deren
Kristallisationsverhalten (Y, La—Lu, mit Ausnahme von Ce und Pm) zu unter-
suchen, worauf spiter noch eingegangen wird. Die gebildeten Ubergangsphasen
konnten durch kontrollierte Warmebehandlung vollstindig in die Granat-Phase
tiberfiihrt werden, wobei die mesopordse Struktur trotz Kornwachstum intakt
bleibt. Aufgrund der kleinen magnetischen Doménenstruktur von etwa 23—30 nm
eignen sich die hergestellten mesoporosen SEs;FesO;, ausgezeichnet fiir
magnetische Speichermaterialien (z. B. Magnetblasenspeicher, Magnetkopfe,
Usw.).

Bei der Untersuchung des Kristallisationsverhaltens von /#-SEFeOs-Diinnfilmen
konnte zum ersten Mal gezeigt werden, dass SE’"-lonen mit kleinem
Kationenradius (Eu—Lu, Y) bevorzugt in der A-SEFeOs-Struktur kristallisieren.
Dariiber hinaus wurde festgestellt, dass diese nur bis zu einer Korngréfle von un-
gefdhr 16 nm thermodynamisch stabil sind und sich oberhalb von diesem Wert in
die 0-SEFeO;s-Struktur umwandeln. LaFeO;, PrFeO; und NdFeO; kristallisierten
nicht in der hexagonalen Struktur. Ebenfalls konnte der Nachweis erbracht
werden, dass sich das verwendete Syntheseverfahren auch fiir die Herstellung von
mesopordsen Mischkristallen wie Dy,,Hoy,Er,FeO; und MCrFeO4 (M = Co, Zn)
bestens eignet, ohne dass Entmischungsphédnomene auftreten.

Im Anschluss an diese Arbeit ist geplant, die multiferroischen Eigenschaften der
h-SEFeOs-Diinnfilme zu untersuchen, da diese ein breites technisches An-
wendungspotenzial besitzen konnten (z. B. als ferroelektrischer Arbeitsspeicher).
Erginzend soll untersucht werden, ob metastabile Phasen wie Y4Fe,O9 oder
GdsFe, 09 nanokristallin hergestellt werden konnen, da sie in mikrokristalliner
Form nicht bekannt sind. Die Mesoporen der priparierten Metalloxidsysteme
konnten als Wirt-Gast-Systeme dienen und zukiinftig mit (anti-)ferromagnetischen
Stoffen befiillt werden, so dass gezielt anisotrope magnetische Eigenschaften wie
Koerzitivfeldstarke, Sittigungsmagnetisierung und Curie-Temperatur an-
wendungsspezifisch ,,angepasst* werden konnen.
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