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Kapitel 1

Einleitung

Durch die rasante Entwicklung der Technologie sowie durch Verbesserung der vorhandenen
Analysemethoden in den letzten 20 Jahren, ist das Interesse an Materialien mit Abmessun-
gen im Bereich von Nanometern enorm gestiegen. Die Nanotechnologie gilt allgemein als
eine der „Schlüsseltechnologien” dieses Jahrhunderts, wobei sowohl der Nutzen als auch
die Risiken einer langfristigen Verwendung noch nicht abschließend geklärt sind. Für 2010
wird ein weltweiter Umsatz für nanotechnologisch produzierte Materialien von 220 Mrd.$
erwartet, wovon etwa 61 Mrd.$ auf Produkte, die Nanopartikel enthalten, entfallen werden
[1]. Dies zeigt bereits die große wirtschaftliche Bedeutung dieser sehr kleinen Partikel, die
nur aus einigen hundert bis einigen tausend Atomen aufgebaut sind.
Einen Beitrag hierzu leisten auch Nanopartikel, die aus magnetischen Materialien wie z.B.
Kobalt, Eisen und Nickel oder aus Legierungen mit mindestens einer magnetischen Kompo-
nente, aufgebaut sind. Aufgrund der besonderen physikalischen Eigenschaften dieser ma-
gnetischen Nanopartikel, ist das Spektrum möglicher Anwendungen groß [2]:
Die Nanopartikel können als Ferrofluide, d.h. in Form kolloidaler Lösungen, beispielsweise
als magnetische Tinte zum Drucken magnetischer Strichcodes verwendet werden [3]. Bei
dem Einsatz zur aktiven Dämpfung wird die Eigenschaft genutzt, dass sich die Viskosität
des Ferrofluids mit einem äußeren Magnetfeld steuern lässt, was insbesondere in der Auto-
mobilindustrie von Nutzen ist [4]. Werden magnetische Nanopartikel in Schmierstoffe ein-
gebracht, können sie z.B. die Dichtungseigenschaften des Schmierstoffs verbessern oder in
der Aufzugtechnik die Haltbarkeit der Fahrstuhlseile und die Bremswirkung optimieren [5].
Eine mögliche Anwendung magnetischer Nanopartikel in der Informationsspeicherung wird
seit mehreren Jahren diskutiert [6, 7, 8]. Idealerweise könnte jedes einzelne, auf einem Sub-
strat immobilisierte Partikel mit seiner jeweiligen Magnetisierungsrichtung eine Bitzelle des
digitalen Speichers darstellen (siehe Abb. 1.1 (a)). Bei der Verwendung von FePt-Partikeln,
kristallisiert in der chemisch geordneten L10-Phase, wäre aufgrund der hohen Anisotropie
dieses Materials eine Verkleinerung des Partikeldurchmessers auf bis zu 3 nm möglich, oh-
ne dass die ferromagnetischen Eigenschaften der Nanopartikel und damit die gespeicherte
Information verloren ginge. Dies würde zu einer Speicherdichte von bis zu 10 Tbit/inch2

führen [9].
In der Medizin werden magnetische Nanopartikel bereits erfolgreich zur Verbesserung von
Kontrastmitteln bei der Kern-Spin-Resonanztomographie („Magnetic resonant imaging”-
MRI) [10, 11, 12] sowie bei der Hyperthermie eingesetzt. Letztere erlaubt eine für den Pa-
tienten schonende Behandlung von Krebstumoren, indem die Nanopartikel mit Hilfe eines
von außen angelegten elektromagnetischen Wechselfeldes für eine lokale Überhitzung und
somit Abtötung des erkrankten Gewebes sorgen [13, 14, 15].
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2 KAPITEL 1. EINLEITUNG

Weitere Anwendungsmöglichkeiten ergeben sich in der Biotechnologie. Bei geeigneter Funk-
tionalisierung der magnetischen Partikel, durch die eine spezifische Bindung an Biomole-
küle wie z.B. DNA-Stränge oder Antigene ermöglicht wird, können diese als magnetische
Marker zur Manipulation und Detektion der Moleküle verwendet werden [16]. Wichtige
Anwendungsbeispiele wären hierbei Separationsverfahren [17, 18, 19, 20, 21] (siehe Abb.
1.1 (b)) sowie magnetoresistive Biochips (siehe Abb. 1.1 (c)) auf deren Basis „tragbare La-
bore” (d.h. ein „Lab on a Chip”) entwickelt werden, die z.B. eine schnelle Diagnose von
Viruserkrankungen ermöglichen könnten [22, 23, 24, 25, 26].
Die bisher bei medizinischen und biotechnologischen Anwendungen verwendeten Parti-

N S

(a) (b) (c)

S

N

Abbildung 1.1: Skizzen zukünftiger und aktueller Anwendungen magnetischer Nanopartikel: (a) Nanopartikel
als Speicherzellen in magnetischen Speichermedien. (b) Magnetische Nanopartikel als Marker bei der magne-
tischen Separation von Zellen. (c) Detektion des magnetischen Streufelds eines Nanopartikels mit Hilfe eines
Magnetfeldsensors. Mit Hilfe einer geeigneten Funktionalisierung der Oberflächen von Partikel und Sensor
lassen sich auch einzelne Moleküle in einer Emulsion durch eine messbare Änderung des Widerstandes des
Sensors nachweisen. (Skizze angelehnt an [23])

kel basieren zumeist auf den Eisenoxiden Fe2O3 und Fe3O4 [27, 28]. Langfristig könnten
diese Materialien durch FeCo-Legierungen ersetzt werden, da diese aufgrund einer höheren
Sättigungsmagnetisierung die Effizienz und Genauigkeit der Methoden verbessern würden.
Somit sind Fe(1−x)Cox-Nanopartikel sehr interessant für die nächste Generation magne-
tischer Marker [29, 23, 30, 28]. Voraussetzungen für diese Anwendung sind, neben der
Biokompabilität und einer Anbindungsmöglichkeit biologischer Substanzen an die Partikel,
insbesondere wohldefinierte magnetische Eigenschaften. Dies stellt besondere Anforderun-
gen an die Herstellung der Nanopartikel, weil zur Einstellung der gewünschten einheitli-
chen magnetischen Eigenschaften Nanopartikel mit definierter Zusammensetzung, Größe
und Form erforderlich sind. Um dieses zu verwirklichen, ist ein detailliertes Verständnis
des Bildungsprozesses und der Stabilisierung der Partikel sowie die Entwicklung maßge-
schneiderter molekularer Komponenten notwendig [31, 32].

Einen Beitrag zum Verständnis der Entstehungsmechanismen kann beispielsweise eine
Analyse der Mikrostruktur der Nanopartikel liefern. Dies ist ein Thema der vorliegenden,
interdisziplinär motivierten Arbeit, die durch eine enge Zusammenarbeit mit der Arbeits-
gruppe von Prof. P. Jutzi in der anorganischen Chemie (ACIII) der Universität Bielefeld
entstanden ist, in der die untersuchten Nanopartikel aus reinem Co oder FeCo-Legierungen
synthetisiert und weiterentwickelt worden sind.
Ein weiterer Schwerpunkt der Dissertation liegt in der Anwendung dieser ligandenstabili-
sierten Nanopartikel zum Aufbau von granularen Systemen zur Untersuchung spinabhän-
giger Transportphänomene. Auf der Basis der bereits in der Diplomarbeit durchgeführten
Voruntersuchungen sollen insbesondere geeignete Präparationsmethoden entwickelt wer-
den, um eine solche „bottom-up” Herstellung granularer Systeme realisieren zu können.
Um dieses zu erreichen und ein Verständnis für die Transportprozesse in den granularen
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Strukturen zu entwickeln, ist eine tiefgehende Kenntnis der strukturellen und magnetischen
Eigenschaften der verwendeten Nanopartikel erforderlich.
Die Arbeit ist inhaltlich wie folgt aufgebaut:
Nach einer kurzen Einführung in die notwendigen theoretischen und experimentellen Grund-
lagen (Kap. 2 und 3), wird zunächst in Kap. 4 die Mikrostrukturanalyse der verwendeten
Co- und FeCo-Nanopartikel vorgestellt. Neben dem Einfluss der Liganden auf die Morpho-
logie, der am Beispiel von Co-Nanopartikeln verdeutlicht wird, ist der Einfluss verschiede-
ner Zerfallsraten der zur Synthese der FeCo-Nanopartikel verwendeten Fe-Komplexe auf
den Aufbau und das Legierungsverhältnis der resultierenden FeCo-Partikel untersucht wor-
den. Die experimentell erhaltenen Daten werden hierbei mit der aus dem erweiterten La
Mer-Modell gewonnenen Vorstellung des Aufbaus der FeCo-Partikel korreliert.
Die Selbstorganisation der Nanopartikel ist in Kap. 5 untersucht worden, wobei die Ein-
flüsse der strukturellen und magnetischen Eigenschaften der Nanopartikel sowie die Ein-
flüsse von Substrat und Lösungsmittel genutzt worden sind, um präparative Möglichkeiten
zu entwickeln, die eine gezielte Anordnung von Nanopartikeln an bestimmten Stellen eines
Substrats erlauben.
Kapitel 6 behandelt die magnetischen Eigenschaften der Co und FeCo Nanopartikel, die
bei Raumtemperatur und tiefen Temperaturen untersucht worden sind. Neben den von der
Teilchengröße abhängigen Eigenschaften, wie der Sättigungsmagnetisierung oder einem
superpara- bzw. ferromagnetischen Verhalten, wird insbesondere der Einfluss magnetischer
Wechselwirkungen zwischen den Partikeln auf die magnetischen Messungen untersucht.
Des Weiteren wird die Stabilität der Nanopartikel gegenüber einer Oxidation der Oberflä-
che des metallischen Partikelkerns in Abhängigkeit von der stabilisierenden Ligandenhülle
diskutiert.
Dass auf der Basis ligandenstabilisierter magnetischer Nanopartikel granulare Systeme für
Magnetowiderstandsmessungen realisiert werden können und diese somit ein Potenzial so-
wohl für die grundlagenorientierte Erforschung des Magnetowiderstandseffektes in diesen
Materialien sowie für Anwendungen in der Magnetosensorik haben, wird in Kap. 7 demon-
striert. Des Weiteren wird gezeigt, dass die antiferromagnetische Austauschkopplung, die
z.B. zur Erzeugung des Riesenmagnetowiderstandseffektes in Mehrlagenstrukturen dün-
ner, durch eine nichtmagnetische Zwischenschicht getrennter, ferromagnetischer Schichten
eingesetzt wird, ebenfalls zwischen einem Schichtsystem und magnetischen Nanopartikeln
eingestellt werden kann. Abschließend werden die Ergebnisse elektrischer Transportmes-
sungen an einem interessanten neuen Hybridsystem, bestehend aus einer Kombination von
Kohlenstoff-Nanoröhrchen und Co-Nanopartikeln, vorgestellt.



Kapitel 2

Theoretische Grundlagen

2.1 Entstehung von metallischen Nanopartikeln

Unter Nanostrukturen versteht man i.A. Strukturen, die in mindestens einer Dimension klei-
ner als 100 nm sind. Grundsätzlich lassen sich bei der Herstellung zwei Strategien verfol-
gen: „top-down” oder „bottom-up”. Zu den top-down Methoden zählen alle physikalischen
Verfahren wie z.B. Molekularstrahlepitaxie, Kathodenzerstäubung oder Lithographieme-
thoden. Dagegen werden die in dieser Arbeit untersuchten metallischen Nanopartikel auf
chemischem Wege, d.h. in einem bottom-up Verfahren hergestellt. Hierbei wird beispiels-
weise durch die Reduktion von Metallsalzen oder die Zersetzung metallorganischer Verbin-
dungen1 in einem Lösungsmittel atomares Metall freigesetzt, wodurch die Bildung von me-
tallischen Nanopartikeln erlaubt wird. Der Entstehungsprozess von Nanopartikeln lässt sich
dabei in drei Phasen einteilen: die Nukleation aus zuvor homogener Lösung, das Wachstum
der vorhandenen Keime und Ostwald-Reifungsprozesse. Auf diese Bildungsstufen wird im
Folgenden eingegangen.

2.1.1 Keimbildung, Wachstum und Reifung

Durch die Kenntnisse über die Keimbildung und das Wachstumsverhalten ist es möglich,
nahezu kontinuierlich die Größe der Partikel einzustellen sowie die Ausbildung bestimmter
Strukturen zu fördern [33].
Die Bildungsprozesse lassen sich mit einem thermodynamischen sowie einem kinetischen
Ansatz beschreiben.

Thermodynamische Beschreibung

Das Wachstum der bei der Nukleation entstandenen Keime hängt von deren Radien ab: Par-
tikel unterhalb eines kritischen Radius r∗ sind thermodynamisch nicht beständig und lösen
sich auf, während Partikel die durch statistische Fluktuationen diese Grenze überschreiten,
weiter wachsen können. Dieser kritische Radius lässt sich für die homogene Keimbildung
mit Hilfe der freien (Gibbschen) Energie ∆G bestimmen. Diese setzt sich bei der Entste-
hung einer neuen Phase aus der Bulk-Energie (erster Term) und aus der Oberflächenenergie
(zweiter Term) der neu entstehenden Grenzfläche zusammen [34]:

∆G =
3
4
πr3∆GV + 4πr2∆Gg mit ∆GV = −kBT

Ω
ln(1 + S) (2.1)

1Bei diesen Verbindungen, den sogenannten Precursoren, handelt es sich meist um Metallcarbonyle.
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2.1. ENTSTEHUNG VON METALLISCHEN NANOPARTIKELN 5

Dabei ist ∆Gg durch die Oberflächenspannung (γ > 0) gegeben, Ω das Atomvolumen und
der dimensionslose Parameter S beschreibt die Übersättigung der Lösung. Nach dem 2. Satz
der Thermodynamik findet eine Reaktion bzw. die Bildung neuer Oberflächen nur statt,
wenn ∆G < 0 ist. Für S = 0, also ohne Übersättigung der Lösung, ist diese Bedingung
nicht erfüllt, da ∆GV = 0 und damit ∆G positiv ist. Der kritische Radius ist durch die

Abbildung 2.1: Ab-
hängigkeit der Ener-
giefunktionen von der
Keimgröße [34].

Position des Maximums der freien Energie gegeben (Abb. 2.1). Durch Minimierung von
∆G erhält man für den kritischen Radius:

r∗ = − 2γ
∆GV

(2.2)

Ein weiterer Wachstumsprozess der Partikel ist die Ostwald-Reifung, bei der sich kleine-
re Partikel zugunsten Größerer auflösen. Da die Aktivierungsenergie für diesen Wachs-
tumsprozess stark von der Größe der Partikel abhängt, ist eine analytische Lösung nicht
möglich [33]. Für kleine Partikel (r = 1-2 nm) ist die Kinetik der Ostwald-Reifung durch die
Gibbs-Thompson-Gleichung beschreibar, während diese für große Partikel (r >25 nm) mit
der Lifshitz-Slyozov-Wagner-Theorie dargestellt werden kann (siehe z.B. [33]). Allgemein
lässt sich jedoch sagen, dass die Wachstumsrate des Partikels stark von der Diffusion und der
Oberflächenreaktivität abhängt und für kleine Partikel negativ sowie für größere positiv ist.
Insgesamt lässt sich daher aufgrund der Ostwald-Reifung eine Zunahme der durchschnitt-
lichen Größe der Partikel, bei Abnahme der Konzentration der Partikel in der Suspension,
sowie eine Verbreiterung der Partikelgrößenverteilung beobachten.
Um eine möglichst enge Größenverteilung zu erhalten, sind daher gleichgroße Keime, die
in einer kurzen Nukleationsphase entstehen, vorteilhaft, da somit übermäßige Ostwald-
Reifungsprozesse verhindert werden können. Diese Bedingung ist bei der schnellen Injek-
tion der Precursoren in eine heiße Reaktionslösung erfüllt, wie es bei der von Puntes et al.
vorgestellten Methode der Fall ist [35]. Die im Rahmen dieser Arbeit verwendeten Partikel
wurden daher mit dieser Methode und leichten Abwandlungen davon dargestellt (siehe Kap.
3.1).

Kinetische Beschreibung

Ein kinetisches Modell, das die Phasen der Partikelbildung beschreibt, ist das Modell von
La Mer [36]. In Abb. 2.2 ist der zeitliche Verlauf der Monomerkonzentation, d.h. der Kon-
zentration an „freien” Metall-Atomen, in der Lösung dargestellt. Zum Zeitpunkt der Pre-
cursorenzugabe sind noch keine freien Monomere vorhanden. Durch die schnelle Injektion



6 KAPITEL 2. THEORETISCHE GRUNDLAGEN

und Umwandlung der Precursoren steigt die Anzahl der Monomere stark an, bis die Nu-
kleationsgrenze überschritten wird. Hier ist die zuvor homogene Lösung übersättigt und es
kommt spontan zur Aggregation von freien Metallatomen zu kleinen Clustern. Durch diese
Keimbildung sinkt die Anzahl der freien Monomere unter die Nukleationsgrenze. Die zu-
vor entstandenen Keime wachsen nun durch die weitere Anlagerung von Monomeren, bis
sich zwischen der Anlagerung und Abgabe von Monomeren ein Gleichgewicht einstellt. In
dieser Entwicklungsphase können Partikel durch Ostwald-Reifung wachsen.

Abbildung 2.2: Konzentrati-
on an freien Monomeren in
Abhängigkeit von der Reakti-
onszeit bei der Partikelbildung
nach dem La Mer-Modell [37].
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Dieses kinetische Wachstumsmodell ist von K. Wojczykowski für den Fall einer simulta-
nen Zersetzung von zwei Komponenten erweitert worden, um Rückschlüsse auf die Legie-
rungsbildung von FeCo-Nanopartikeln ziehen zu können [32, 30, 29]. Der hierbei angenom-
mene Reaktionsverlauf ist in Abb. 2.3 gezeigt. Die beiden Precursoren A und B zerfallen in
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Abbildung 2.3: (a) Angenommener Reaktionsverlauf für die Bildung binärer Nanopartikel. Die roten Kästchen
verdeutlichen mögliche Vor- oder Zwischenstufen beim Zerfall (vgl. [32]). (b) Zeitlicher Verlauf der Konzen-
trationen [A] an Co- (blau) und [B] an Fe-Atomen (rot) in den in der Lösung verbliebenen Precursoren und
die Monomerkonzentration [C] (grün). Für die Geschwindigkeitskonstanten sind k1= 1, 37 · 10−2 1/s, k2=
7, 52 · 10−3 1/s und k3=0,01 1/s angenommen worden [38].

einem Reaktionsprozess erster Ordnung mit den zugehörigen Geschwindigkeitskonstanten
k1 und k2. Eventuelle Vor- bzw. Zwischenstufen des Zerfalls werden nicht berücksichtigt,
da ausschließlich von der geschwindigkeitsbestimmenden Komponente ausgegangen wird.
Die hierbei entstehenden Monomere (C) formen mit der Zeitkonstante k3 die Partikel (D)
[32]. In Abb. 2.3 (b) ist die exponentiell von der Reaktionszeit und den Zerfallskonstanten
der Precursoren abhängige Abnahme der Konzentrationen der in den Precursoren verblie-
benen Metallatome beider Metalle in der Lösung anhand eines Beispiels für die Synthese
von 6,6 nm großen FeCo-Partikeln dargestellt [38]. Mit der daraus folgenden Konzentrati-
on an Monomeren [C], die mit dem Verlauf der Monomerkonzentration im La Mer-Modell
vergleichbar ist, lässt sich aus der Massenerhaltung2 auf die Konzentration [D] der Metal-

2Hier wird davon ausgegangen, dass alle Metallatome aus den Precursoren in Partikel umgesetzt werden.
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latome, die sich in den Partikeln befinden schließen [32]:

[D] = [A]0 + [B]0 − [C]− [A]− [B] (2.3)

(mit [X]: zeitabhängige Konzentration des Precursors X, [X]0: Konzentration bei t=0)
Die aus den zeitabhängigen Konzentrationen bestimmbaren Wachstumsraten für die ver-
schiedenen Komponenten, ermöglichen eine Berechnung der in den resultierenden Partikel
vorliegenden Komposition [32, 30, 29].

2.1.2 Stabilisierung

Eine Herausforderung bei der Herstellung von Nanopartikeln ist die Stabilisierung dieser
Systeme, da die Bildung einer kompakten Phase in der Lösung im Normalfall energetisch
günstiger ist als eine Verteilung von Partikeln mit großer Grenzfläche. Daher überwiegen in
der Lösung die attraktiven Kräfte auf die Partikel, die eine Agglomeration oder die Bildung
von Koagulaten bevorzugen. Um diesen Prozessen entgegen zu wirken, gibt es verschiedene
Stabilisierungsmöglichkeiten [39]:

• Ladungsstabilisierung: erfolgt über die elektrostatische Abstoßung gleichnamiger
Ladungen.

• Stabilisierung durch Polymere: wie z.B. PVP, die aufgrund ihrer Größe die Partikel
voneinander trennen.

• Sterische Stabilisierung: erfolgt über die Anbindung von amphiphilen Molekülen
an die Partikeloberfläche, die die Partikel voneinander trennen.

Da die in dieser Arbeit verwendeten Nanopartikel sterisch stabilisiert sind, sollen im fol-
genden die hierfür verwendeten amphiphilen Moleküle und deren Eigenschaften vorgestellt
werden.

Amphiphile Moleküle und sterische Stabilisierung

Liganden, die in der Literatur auch als Surfactants3 oder Detergenzien bezeichnet werden,
binden während des Nanopartikelwachstums reversibel an die Clusteroberfläche an und bil-
den so eine dynamische organische Hülle, die die Cluster stabilisiert, aber gleichzeitig ein
Wachstum zu lässt. Bei den Liganden handelt es sich um amphiphile Moleküle, die aus
einem hydrophilen und einem hydrophoben Teil bestehen. Die Kopfgruppe, die üblicher-
weise den polaren, d.h. hydrophilen Teil des Moleküls darstellt, bindet entweder kovalent
oder koordinativ an die Oberfläche des metallischen Partikelkerns. Der hydrophobe Rest
des Moleküls, häufig eine Alkylkette, sorgt für die sterische Stabilisierung [40]. Als Kopf-
gruppen dienen meist Carboxyle, Amine, Thiole oder Phosphinoxide [39].
Durch die verschiedene Reaktivität wirken manche Liganden reaktionsbeschleunigend, z.B.
indem sie die Zersetzung der Precursoren während der Synthese fördern. Ein Beispiel für
einen solchen aktiven Liganden ist Tri-octyl-phosphin-oxid (TOPO) [35]. Während der
Synthese wirkt TOPO durch die Erhöhung der Kohlenstoffmonoxid-Produktion als Ka-
talysator, was durch FT-IR4 Messungen bestätigt worden ist [32]. Da TOPO gleichzeitig

Mögliche Reaktionsrückstände wie z.B. die Bildung von Metall-Oleaten werden nicht berücksichtigt.
3Abkürzung von engl. surface active agent [39].
4Eine Beschreibung der Fourier-Transformations-Infrarot-Spektroskopie ist z.B. in [41] gegeben.
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Abbildung 2.4: Messung des Oberflä-
chendrucks in Abhängigkeit der Fläche
zur Bestimmung des Platzbedarfs von
Ölamin, Ölsäure und dem Tellerligan-
den.

vergleichsweise nur schwach an die Partikeloberfläche anbindet, fördert es einerseits das
Wachstum der Partikelkerne [35, 42], andererseits werden die Partikel nur gering stabilisiert,
so dass vermehrt Agglomerationen oder Ostwald-Reifungsprozesse auftreten können [43].
Dagegen verlangsamen große Moleküle oder Liganden, die kovalent an die Clusteroberflä-
che anbinden, wie z.B. Ölsäure das Wachstum, da sie ein Hindernis für ankommende, freie
Monomere darstellen. Aus diesem Grund wird häufig mit einem binären Tensidgemisch aus
z.B. TOPO und Ölsäure gearbeitet, welches die wachstumsfördernden Eigenschaften von
TOPO mit der guten Stabilisierungsfähigkeit der Ölsäure kombiniert und so ein kontrollier-
tes Aufwachsen der Partikel erlaubt [35].
Die hydrophoben Alkylketten besitzen meist zwischen acht und 22 Kohlenstoffatomen.
Durch Verwendung unterschiedlich langer Ketten lässt sich der Abstand der Nanoparti-
kel bei einer Anordnung auf einem Substrat variieren. Bei einer Kettenlänge von C8 oder
kürzer wurde von Sun et al. eine unzureichende Stabilisierung im Falle 9 nm großer Co-
Nanopartikel beobachtet [44].
Neben der Abhängigkeit der Stabilisierungsfähigkeit von der Ligandenlänge spielt auch
der Platzbedarf der Liganden auf der Partikeloberfläche eine Rolle (siehe Gl. 2.5), da die-
ser maßgeblich die Anzahl der Liganden, die an die Partikeloberfläche anbinden können,
bestimmt. Ein zur Stabilisierung von Nanopartikeln optimaler Ligand sollte daher eine aus-
reichend lange Alkylkette sowie eine platzsparende Kopfgruppengeometrie aufweisen [32].

Bestimmung des Platzbedarfs

Zur Bestimmung des Platzbedarfs der in dieser Arbeit häufig verwendeten Liganden ist eine
Langmuir-Filmwaage benutzt worden. In Abb. 2.4 sind die gemessenen Isothermen für Öl-
säure, Ölamin und den „Tellerliganden”5 gezeigt. Deutlich ist der Anstieg des Oberflächen-
drucks bei Verkleinerung der vorhandenen Fläche zu sehen. Während bei den Messungen
für Ölsäure und Ölamin nur ein Phasenübergang erkennbar ist, lässt sich beim Tellerligan-
den auch nach dem Kollapspunkt ein weiterer Druckanstieg beobachten. Dieser wird ver-
mutlich durch die Ausbildung einer Doppelschicht hervorgerufen. Aus den Messungen der
Fläche am Kollapspunkt erhält man für die Ölsäure einen Platzbedarf von 22,4 Å2, für Öla-
min 18,2 Å2 und für den Tellerliganden 20,2 Å2. Daher lässt sich sagen, dass das Ölamin
die platzsparenste Kopfgruppengeometrie aufweist. Erstaunlich ist, dass der Tellerligand
trotz der groß erscheinenden Pyrenringe, weniger Platz benötigt als die Ölsäure bei glei-

5Bei dem sogenannten Tellerliganden handelt es sich um die 4-Pyren-1-yl-Buttersäure. Die Pyrenringe bil-
den eine tellerförmige Struktur, die dem Liganden im Labor-Chargon seinen Namen (siehe Tab. 2.1). Weitere
Details sind in Kap. 7.20 zu finden.
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cher Kopfgruppe. Dies kann daran liegen, dass sich die Moleküle durch π − π Bindungen
zwischen den Pyrenringen geometrisch sehr günstig anordnen, so dass nur noch der tatsäch-
liche Platz der Kopfgruppe eine Rolle spielt. Die gemessenen 20,3 Å2 stimmen mit den in
der Literatur angegebenen Platzbedarf von etwa 20 Å2 für einfache Amphiphile mit einer
vollständig ausgedehnten Kohlenwasserstoffkette wie z.B. der Stearin- oder Elaidinsäure
überein [45]. In Ref. [45] wird ebenfalls berichtet, dass bei einer geringfügigen Verzwei-
gung in der Alkylkette sich die räumliche Struktur ändert und der Platzbedarf ansteigt6.
Dies ist auch bei der Ölsäure der Fall, weil diese aufgrund der cis-Doppelbindung in der
Flexibilität der Kohlenwasserstoffkette eingeschränkt ist.
Tabelle 2.1 liefert eine Übersicht über die verwendeten Amphiphile, deren Struktur und den
Platzbedarf7.

Amphiphil Formel Struktur M s
[g/mol] [Å2]

Ölsäure C18H34O2 HOOC 282,47 22,4

Ölamin C18H37N H2N 267,5 18,2

Dodecanthiol C12H26S HS 202,40 16 [32]

4-Pyren-1-yl-
Buttersäure
(Tellerligand)

C20H16O2

HOOC

360,45 20,2

Tri-Octyl-
Phosphinoxid
(TOPO)

C24H51PO
P

O

386,6 -

Tabelle 2.1: Übersicht über einige in dieser Arbeit verwendete Liganden. Dabei bezeichnet M die Molmasse
der Moleküle und s den Platzbedarf auf einer ebenen Oberfläche.

2.2 Selbstorganisation

Unter der Selbstorganisation von Nanopartikeln versteht man i.A. den Übergang von einem
ungeordneten Zustand der Partikel in der Suspension zu einer periodischen Anordnung auf
einem Substrat (siehe Skizze Abb. 2.5). Dieser Ordnungsprozess beginnt nach Alder und
Wainwright, sobald der Volumenanteil der Partikel in einer Suspension den kritischen An-
teil von Φkrit= 0,49 überschreitet, wie aus molekulardynamischen Simulationen an einem
Modell monodisperser, harter Kugeln, die nicht miteinander wechselwirken solange sie se-
pariert vorliegen, hervorgeht [46, 47]. Da keine weiteren Wechselwirkungen angenommen
wurden, wurde für diesen Phasenübergang als treibende Kraft die Entropie angesehen.
In realen Systemen spielen jedoch verschiedene Wechselwirkungen zwischen den Parti-

6Zum Beispiel steigt der Platzbedarf von 20 Å2 der Starinsäure auf 32 Å2 bei der Isostearinsäure [45].
7Da die Messung des Platzbedarfs auf der planen Fläche der Langmuir-Filmwaage stattfand, die Oberfläche

der Partikel jedoch gekrümmt ist, ist zu beachten, dass bei einer Anbindung der Liganden an die Partikelkerne
die Verzweigungen der Alkylketten der Liganden bei ihrer auf der Partikeloberfläche beanspruchten Fläche eine
deutlich geringere Rolle spielen.
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Abbildung 2.5: Skizze des Unordnungs-
Ordnungsübergangs bei Verdampfung des Lö-
sungsmittels einer Nanopartikelsuspension auf
einem Substrat. Der Ordnungsprozess beginnt,
wenn der Volumenanteil der Partikel den kriti-
schen Wert Φkrit=0,49 übersteigt [47]. Φv > Φv,krit

Verdampfung

Φv < Φv,krit

keln eine Rolle, die besonders bei einer hohen Konzentration der Partikel in der Suspension
wichtig sind: Neben der langreichweitigen Dipol-Dipol-Wechselwirkung (EDipol siehe Gl.
2.14 Kap. 2.4.2), die bei ferromagnetischen Nanopartikeln eine Rolle spielt, wirkt auch die
Van-der-Waals (vdW) Wechselwirkung zwischen zwei Partikeln attraktiv. Diese tritt auf-
grund induzierter Dipole entlang der Verbindungslinie zwischen den Partikeln auf und lässt
sich für sphärische Partikel mit gleichem Radius R durch den von Hamaker eingeführten
Term beschreiben [48, 47]:

EvdW = −Ha

12
·
(

4R2

(δ + 2R)2 − 4R2
+

4R2

(δ + 2R)2
+ 2ln

(
(δ + 2R)2 − 4R2

(δ + 2R)2

))
, (2.4)

wobei Ha die Hamaker-Konstante8 und δ den Zwischenpartikelabstand beschreibt (siehe
Skizze 3.3.1). Dagegen wird durch die angebundenen Liganden ein kurzreichweitiges, re-
pulsives Potenzial erzeugt, dass einer Agglomeration der Partikel entgegen wirkt. Diese
sterische Abstoßung lässt sich nach de Gennes für sphärische Partikel mit dichter Ligan-
denhülle berechnen durch [49, 47]:

Esterisch = 100 · RL
2

δπs3
· kBT · exp

(
−πδ
L

)
(2.5)

(mit L: Dicke der Ligadenhülle, s: Durchmesser der von dem Liganden auf der Partikelo-
berfläche beanspruchten Fläche (siehe Tabelle 2.1)).
Um eine stabile Suspension magnetischer Nanopartikel zu erhalten, müssen sich diese re-
pulsiven und attraktiven Kräfte kompensieren. Daher erhält man ein Gesamtpotenzial von
Egesamt = EvdW + EDipol + Esterisch [48]. In Abb. 2.6 ist ein Beispiel für die Berechnung
des Gesamtpotenzials für zwei superparamagnetische, 3,3 nm große Co-Partikel gegeben.
Die Partikel sind mit Ölsäure (s=0,505 nm, L=1,17 nm) stabilisiert und aus TEM Untersu-
chungen ist ein Zwischenpartikelabstand von δ=(4,3±0,3) nm bekannt [38]. Als Hamaker-
Konstante ist Ha=1,95 eV verwendet worden, die aus der Literatur für Ag-Ag Wechsel-
wirkungen über eine Kohlenwasserstoffschicht bekannt ist [47]. Das Gesamtpotenzial zeigt
ein attraktives Energieminimum bei einem Zwischenpartikelabstand von etwa 3,6 nm, bevor
unterhalb von einem Abstand von 3,0 nm die Abstoßung dominiert.
Bei Anordnung von Nanopartikeln auf einem Substrat können zusätzlich laterale Kapil-

larkräfte zwischen benachbarten Nanopartikeln eine Rolle spielen, sobald die Dicke des
Lösungsmittelfilms bei der Verdampfung kleiner als der Partikeldurchmesser wird [50]. Die
Kapillarkraft verursacht eine Kohäsion der Partikelanordnung und lässt sich durch

Fkapillar = 2πDγ cosφ (2.6)

bestimmen [48]. Sie hängt daher neben der Oberflächenspannung γ des Lösungsmittels und
dem Kontaktwinkel des Flüssigkeitsmeniskus φ auch von dem Durchmesser D der Partikel

8Die Hamaker-Konstante hängt von den dielektrischen Eigenschaften der wechselwirkenden Nanopartikel
und dem Lösungsmittel ab und ist für metallische Materialien größer als für Halbleiter [48].
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Abbildung 2.6: Gesamtpotenzial berech-
net aus den Beiträgen der sterischen Ab-
stoßung (rot) und der attraktiven van der
Waals Wechselwirkung (blau) für zwei mit
Ölsäure stabilisierte Nanopartikeln mit ei-
nem Durchmesser von 3,3 nm [38].

ab. Aufgrund dieser linearen Abhängigkeit sind für größere Partikel stärkere Kapillarkräfte
zu erwarten als für kleine Partikel bei gleichem Lösungsmittel, woraus eine höhere Ordnung
resultieren kann.
Des Weiteren können die van-der-Waals Wechselwirkung zwischen den Partikeln und dem
Substrat sowie Wechselwirkungen zwischen Substrat und Lösungsmittel einen bedeutenden
Einfluss auf die Anordnung von Nanopartikeln haben.

Aufgrund der Abhängigkeit der Selbstorganisation von Nanopartikeln von vielen Parame-
tern, ist einerseits eine genaue Vorherbestimmung der Anordnung in diesen komplexen Sy-
stemen schwierig. Andererseits bietet sich hierdurch die Möglichkeit, den Anordnungspro-
zess auf verschiedene Arten während der Probenpräparation gezielt zu beeinflussen (siehe
Kap. 5.5.2).

2.3 Magnetismus in Nanostrukturen

Die magnetischen Eigenschaften eines Festkörpers werden durch die Bewegung der Elek-
tronen bestimmt. Jedes Elektron führt zwei Arten von Rotationsbewegungen aus, deren
Impulse unterschiedliche Momente erzeugen. Aus der Bewegung des Elektrons um den
Atomkern erhält man das Bahnmoment ~µL und aus dem Eigendrehimpuls das Spinmo-
ment ~µS

~µL = −µB
~
· ~L ~µS = −µBge

~
· ~S (2.7)

(mit ~L: Drehimpuls, ~ = h/2π = 1, 054 · 10−34 Jsek, ~S: Spin, ge: g-Faktor).
Dabei bezeichnet µB das kleinste magnetische Dipolmoment, das Bohrsche Magneton:
µB = e~

2me
(e: Elektronenladung, me: Elektronenmasse [51]). Das magnetische Moment

eines Atoms setzt sich aus Spin- und Bahnmoment zusammen.
Das Anlegen eines äußeren Magnetfeldes der Stärke ~H führt zu einer Quantisierung der
Momente in Magnetfeldrichtung. Dabei richten sich die Spinmomente parallel zum Feld
aus, während die antiparallele Einstellung für die Bahnmomente energetisch günstiger ist9.
Je nachdem welcher Anteil im Gesamtmoment überwiegt, ergeben sich unterschiedliche
magnetische Eigenschaften. Man unterscheidet zwischen diamagnetischen (antiparallele)

9Dies lässt sich halbklasisch erklären: durch die mit dem externen Magnetfeld induzierte Spannung wird
der Kreisstrom, der durch die Elektronenbewegung um den Atomkern entsteht, geändert. Diese Änderung wirkt
nach der Lenzschen Regel der Ursache ihrer Entstehung entgegen.
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und paramagnetischen Substanzen (parallele Einstellung der Momente), zu denen auch die
ferromagnetischen Materialien mit einer periodischen Spinstruktur gehören.
Die Magnetisierung ~M ist definiert als die Summe der magnetischen Momente pro Volu-
meneinheit [51]:

~M =
∑

i ~µi
V

(2.8)

Die Magnetisierung hat im SI-System die Einheit [A/m] und im Gauß-System [emu/cm3].
In dieser Arbeit wird bei Beschreibung magnetischer Größen vorzugsweise das Gauß-System
verwendet. Eine Übersicht über die Umrechnungsfaktoren bei der Übertragung der Einhei-
ten in das SI-System ist im Anhang gegeben.

2.3.1 Ein-Domänen-Teilchen

Die magnetischen Eigenschaften ferromagnetischer Materialien werden durch das Wechsel-
spiel der starken kurzreichweitigen Austauschkopplung und der langreichweitigen Dipol-
Dipol-Wechselwirkung bestimmt. Die Austauschkopplung bevorzugt eine parallele Aus-
richtung, während die Dipol-Wechselwirkung eine antiparallele Ausrichtung der Spins her-
vorruft. Durch das Bestreben, einen möglichst energiearmen Zustand einzunehmen, d.h.
das äußere magnetische Streufeld zu minimieren, bilden sich in ferromagnetischen Festkör-
pern unterhalb der Curie-Temperatur Bereiche, innerhalb derer die Spins parallel stehen,
die aber gegeneinander eine antiparallele Ausrichtung haben. Solche Domänen sind durch
Bloch- oder Néel-Wände voneinander getrennt.
Mit einer Verkleinerung des Volumens des Festkörpers nimmt die Anzahl solcher Domänen
ab, bis eine kritische Größe erreicht wird unterhalb derer die Ausbildung einer Domänen-
wand energetisch ungünstiger ist als das größere Streufeld des eindomänigen Zustandes. Bei
dieser Partikelgröße DS ist das Koerzitivfeld am größten (siehe Abb. 2.7). Beispielsweise

Abbildung 2.7: Schematische Darstel-
lung der Abhängigkeit des intrinsischen
Koerzitivfeldes von der Partikelgröße
[52].

haben Domänenwände bei Kobalt-Festkörpern einen Abstand von 0,1-1µm, so dass Co-
Nanopartikel mit Durchmessern ≤ 70 nm als Ein-Domänen-Teilchen gelten [35, 51].
Bei einer weiteren Volumenreduzierung der Partikel, sinkt mit der Anzahl der austausch-
gekoppelten Spins ebenfalls die Koerzitivfeldstärke, bis sich die Partikel unterhalb eines
kritischen Durchmessers superparamagnetisch verhalten (siehe nächster Abschnitt).
Das magnetische Verhalten solcher Ein-Domänen-Teilchen lässt sich mit der Stoner-Wohl-
farth-Theorie beschreiben (siehe z.B. [53]). Der Energiebetrag, der zur Ummagnetisierung
eines Ein-Domänen-Teilchens aufgebracht werden muß, ist proportional zur effektiven Ani-
sotropiekonstanten und dem Partikelvolumen [54]: ∆E ∼ KV .



2.3. MAGNETISMUS IN NANOSTRUKTUREN 13

Die effektive Anisotropiekonstante wird als Maß der Anisotropie benutzt und beschreibt die
Austauschenergie pro Volumenanteil. Sie setzt sich additiv aus verschiedenen extrinsischen
und einem intrinsischen Beitrag zusammen. Der intrinsische Beitrag, die magnetokristalline
Anisotropie ist durch die Vorzugsrichtung der Magnetisierung entlang bestimmter Kristal-
lachsen bedingt. Dabei werden die Richtungen mit der kleinsten Magnetisierungsarbeit als
„leichte Achsen” bezeichnet. Beispielsweise sind bei hcp Co die leichten Richtungen durch
die positive und negative hexagonale Achse (<0001>) gegeben (Abb. 2.8, links) [55]. Bei
binären Legierungen, wie z.B. FeCo, hängt die Stärke der Anisotropie stark von der chemi-
schen Zusammensetzung und der Ordnung der Legierung ab (Abb. 2.8, rechts).
Die wichtigsten extrinsischen Beiträge zur effektiven Anisotropiekonstanten sind Form-

Abbildung 2.8: Links: Magnetisches Verhalten für die leichte und schwere Achse eines hcp Co-Kristalls [55].
Rechts: Abhängigkeit der Anisotropiekonstanten von der chemischen Zusammensetzung und Ordnung in einer
FeCo-Legierung [56].

, Oberflächen- und magnetoelastische Anisotropie. Durch die Formanisotropie bei nicht
sphärischen Partikeln oder Dünnschichtsystemen, wird die Magnetisierung in Richtung der
ausgedehnteren Dimension energetisch begünstigt, wodurch bei senkrechter und paralle-
ler Orientierung zur längeren unterschiedliche magnetische Eigenschaften messbar sind.
Die bei den Nanopartikeln deutlich höhere Oberflächenanisotropie sorgt letztendlich für
eine insgesamt höhere effektive Anisotropiekonstante als bei den entsprechenden Bulk-
Materialien. Mit dem magnetoelastischen Anisotropie-Beitrag wird den magnetostriktiven
Verzerrungen der Geometrie, die ein Ferromagnet unter Einfluss eines äußeren Magnetfel-
des erfahren kann, Rechnung getragen.

2.3.2 Superparamagnetismus

Der zur Ummagnetisierung eines Ein-Domänen-Teilchens benötigte EnergiebetragKV kann
unterhalb eines kritischen Volumens durch die thermische Energie kBT aufgebracht wer-
den. Partikel einer solchen Größe verhalten sich superparamagnetisch, d.h. die magneti-
schen Momente fluktuieren thermisch angeregt zwischen den leichten Achsen des Kristall-
gitters. Infolgedessen geht die Magnetisierungskurve superparamagnetischer Partikel zwar
wie bei Ferromagneten in Sättigung, zeigt aber kein Koerzitivfeld oder Remanenzmoment.
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Der Verlauf einer solchen Magnetisierungskurve lässt sich für nicht wechselwirkende, iden-
tische Partikel mit der Langevin-Funktion L beschreiben [57]:

M(H)
MS

= L

(
µ0mH

kBT

)
= cotgh

(
µ0mH

kBT

)
−
(

kBT

µ0mH

)
(2.9)

Da in realen Partikelsystemen meist eine Größenverteilung f(V) vorliegt, wird über die ver-
schiedenen Langevinfunktionen integriert, so dass der Magnetisierungsprozess mittels

M(H)
MS

=
∫ ∞

0
L

(
µ0m(V )H
kBT

)
f(V ) dV (2.10)

beschrieben werden kann.
Die Wahrscheinlichkeit für einen thermisch aktivierten Ummagnetisierungsprozess beträgt
P(tmess) = 1− exp(− tmess

τ ), wobei tmess die Detektionszeit bei einer Messung und τ die
Relaxationszeit ist. Diese charakteristische Zeitkonstante lässt sich nach Néel und Brown
aus einer Funktion der beteiligten Energien bestimmen [58, 59]:

τ = τ0 · exp
(

∆E
kBT

)
(2.11)

Dabei steht τ0 über τ0 = 1
2πf0

mit der Lamor-Frequenz f0 in Zusammenhang und weist für
superparamagnetische Systeme typische Werte von 10−10 − 10−12 s auf.
Wenn τ größer ist als die Detektionszeit, lässt sich ein ferromagnetisches Verhalten beob-
achten. Nimmt man eine charakteristische Messzeit von 100 s an, lässt sich aus der Bedin-
gung

V =
4π
3

(
Dsp

2

)3

= 25
kBT

K1
(2.12)

für ein sphärisches Partikel mit uniaxialer Anisotropie der kritische Partikeldurchmesser
Dsp abschätzen [60, 61]. Umgekehrt lässt sich bei bekanntem Durchmesser die Blocking-
temperatur bestimmen, unterhalb derer ferromagnetisches Verhalten beobachtet werden kann.
Liegt diese oberhalb der Curie-Temperatur wird das Partikel keinen Superparamagnetismus
zeigen.
In Tabelle 2.2 ist ein Überblick über die superparamagnetischen Limits, die Sättigungs-
magnetisierungen und Anisotropiekonstanten verschiedener Materialien bzw. Legierungen
gegeben.

Zusammensetzung MS [eum/cm3] K1 [J/m3] DSP [nm]
hcp-Co 1400 4,1·105 7,8
fcc-Co 1420 2,7·105 15,8
bcc-Fe 1740 4,8·104 16,0
Fe50Co50 1910 0 -
Fe70Co30 1993 3,5·104 17,8
Fe2O3 380 1,6·104 34,9
Fe3O4 415 1,3·104 28

Tabelle 2.2: Übersicht über die Sättigungsmagnetisierung MS , Anisotropiekonstanten K1 und die superpara-
magnetischen Limits DSP für verschiedene Materialien [62, 29, 63, 64, 56].
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2.4 Magnetische Austauschkopplungen

Ferromagnetische Materialien, die durch eine Zwischenschicht voneinander getrennt sind,
können je nach Material der Zwischenschicht entweder direkt oder indirekt gekoppelt sein.
Während magnetische Materialien als Zwischenschicht eine direkte magnetische Austausch-
wechselwirkung ermöglichen und so z.B. im Falle einer antiferromagnetischen Schicht zum
Exchange-bias führen, können dia- oder paramagnetische Materialien für eine indirekte
Kopplung sorgen [65]. Diese Kopplungen sind technologisch von Bedeutung, da sie z. B. ei-
ne Grundlage für spinabhängige Transportphänomene (siehe Abschnitt 2.5) darstellen, und
sollen im Folgenden kurz vorgestellt werden.

2.4.1 Direkte magnetische Kopplungen

Ferromagnetische Kopplung

Direkt aneinander grenzende ferromagnetische Schichten richten sich parallel aus und schal-
ten bei Ummagnetisierungsprozessen gemeinsam. Diese Kopplung findet sich gelegentlich
auch im Falle sehr dünner, nicht magnetischer Zwischenschichten, in denen magnetische
Verunreinigungen eine direkte Wechselwirkung erlauben. Bei ligandenstabilisierten Parti-
keln kann diese Kopplung erst eine Rolle spielen, wenn die Partikel durch z.B. Alterungs-
prozesse agglomerieren.

Exchange-bias

Die Austauschkopplung an der Grenzfläche zwischen einem ferromagnetischen (FM) und
einem antiferromagnetischen (AFM) Material kann zu einer unidirektionalen Anisotropie
führen. Diese Austauschanisotropie wurde erstmals 1957 von Meiklejohn und Bean an na-
türlich oxidierten Co-Nanopartikeln beobachtet [66]. Bei einer Abkühlung dieser Nanopar-
tikel in einem äußeren Magnetfeld konnten sie eine Verschiebung der Hysteresekurve in
entgegengesetzter Richtung zum Magnetfeld, das während des Abkühlens anlag, beobach-
ten. Diese von der Abkühlungsprozedur abhängige Verschiebung der Hysteresekurve wird
allgemein als „Exchange-bias” (EB) bezeichnet.
Das einfachste Modell zur Beschreibung dieses Effektes geht davon aus, dass lateral ho-
mogene Materialien ohne Variation in der Spinstruktur vorliegen, wobei die AFM Spins
an der Grenzfläche nicht kompensiert sind [67]. In Abb. 2.10 ist die Vorstellung der Ab-
läufe während des Ummagnetisierungsprozesses im Rahmen dieses Modells skizziert. Bei
einem Aufheizen der Probe über die Néel-Temperatur TN der AFM Schicht, aber unter-
halb der Curie-Temperatur TC des Ferromagneten, können die Spins der FM Schicht in
Richtung eines externen Magnetfeldes ~H ausgerichtet werden, während die Spins der AFM
Schicht bei dieser Temperatur ungeordnet bleiben (Abb. 2.10 (i)). Bei Kühlung der Probe
im Magnetfeld (hier positive Richtung) bis unterhalb der Néel-Temperatur werden die Spins
der AFM Schicht an der Grenzfläche von den angrenzenden FM Spins aufgrund der Aus-
tauschkopplung beeinflusst. Bei angenommener ferromagnetischer Kopplung zwischen den
Grenzflächenspins ordnet sich die erste Lage der AFM Spins parallel zu den in Feldrichtung
ausgerichteten FM Spins an, während sich die restlichen Lagen der AFM Spins jeweils anti-
parallel zueinander ausrichten (Abb. 2.10 (ii)). Wenn bei Messung des Ummagnetisierungs-
verhaltens das äußere Magnetfeld in die Richtung des Feldes während des Kühlprozesses
zeigt, bleibt dieser Spinzustand zunächst erhalten. Sobald die Richtung des Feldes sich än-
dert, wirkt ein Drehmoment auf die Spins der FM Schicht, das eine Drehung der Spins in
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Abbildung 2.9: HEB als Funktion der Schicht-
dicke des Ferromagneten. Die Messungen wur-
den an gesputterten Cu5nm/Coxnm/MnIr10nm

Schichtsystemen bei Raumtemperatur durchge-
führt. Ein Fit mit HEB=a · dbCo ergibt die Para-
meter a= 566,92±7,94 und b= -1,008±0,024.

Abbildung 2.10: Schematische Darstellung des
einfachen Modells für den Exchange-bias-Effekt
(aus [67]).

Feldrichtung bevorzugt. Wenn die magnetische Anisotropie des AFM groß genug ist, bleibt
die Spinrichtung im AFM erhalten. Durch die Austauschkopplung wird für FM Spins an der
Grenzfläche ein zusätzliches Drehmoment erzeugt, welches entgegengesetzt zu demjenigen
des äußeren Feldes wirkt (Abb. 2.10 (iii)). Daher sind stärkere Magnetfelder notwendig,
um die FM Spins in Feldrichtung zu drehen und die Probe magnetisch zu sättigen, als ohne
angrenzenden Antiferromagneten (Abb. 2.10 (iv))10. Auf dem Rückweg von negativen zu
positiven Feldern ist die Rotation der Spins im FM einfacher als im ungekoppelten Fall, da
beide Drehmomente in dieselbe Richtung wirken, d.h. die Hysteresekurve ist in Richtung
negativer Felder verschoben (Abb. 2.10 (v)).
Neben der Verschiebung der Hysteresekurve lässt sich in EB-Systemen häufig eine Ver-
breiterung der Hysterese beobachten [66, 68, 69]. In dem vorgestellten einfachen Modell
wird die Vergrößerung des Koerzitivfeldes mit einer niedrigen Anisotropie des AFM erklärt
[68]. In diesem Fall ist es energetisch günstiger, wenn sich die AFM Spins mit dem FM bei
Änderung des äußeren Feldes mitdrehen. Die zusätzliche Energie, die für die Rotation der
AFM Spins aufgebracht werden muß, zeigt sich in der Vergrößerung des Koerzitivfeldes. In
dem Fall von austauschgekoppelten Co/CoO-Systemen ist die magnetische Anisotropie des
AFM jedoch mehr als eine Größenordnung größer als diejenige des FM. Deshalb ist eine
Ausrichtung der Spins des AFM bei typischen Labor-Magnetfeldstärken (bis zu 5 T) nicht
wahrscheinlich [70]. Trotzdem lassen sich bei den meisten Co/CoO-Nanopartikel Syste-
men beide Effekte gleichzeitig beobachten. Dies kann durch die Rauigkeit der Grenzfläche,
strukturelle Defekte oder verschiedene Korngrößen erklärt werden, da diese die magneti-
sche Anisotropie des AFM lokal beeinflussen können.

10Im Rahmen dieses einfachen Modells wird von einer kohärenten Rotation der FM Spins ausgegangen,
während die Orientierung der AFM Spins unverändert bleibt.
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Aus diesem intuitiven Modell erhält man für die Größe der Verschiebung HEB [71]:

HEB =
∆JInt

µ0MFMdFM
=

JIntµFMµAFM
a2
AFMµ0MFMdFM

(2.13)

wobei ∆JInt die Austauschenergiedichte an der Grenzfläche, MFM (dFM ) die Magneti-
sierung (die Schichtdicke) des Ferromagneten, JInt die Austauschenergie der Grenzfläche,
µAFM(FM) die atomaren magnetischen Momente des AFM (FM) und a2

AFM den (kubi-
schen) Gitterparameter des AFM beschreibt.
Die hieraus erwartete inverse Proportionalität zwischen HEB und der Schichtdicke des Fer-
romagneten stimmt sehr gut mit experimentellen Beobachtungen überein, wie in Abb. 2.9
am Beispiel gesputterter Co/IrMn-Schichten zu sehen ist.
Dagegen sind die experimentell beobachteten Werte für HEB üblicherweise zwei bis drei
Größenordnungen kleiner als das Modell vorhersagt [68]. Dies liegt daran, dass mikrostruk-
turelle Einflüsse, wie z. B. Grenzflächenrauigkeit und Durchmischung, die zu Variationen
in der Spinstruktur des AFM führen, vernachlässigt werden, aber für diesen Grenzflächen-
effekt eine wichtige Rolle spielen. Ein allgemein gültiges Modell, das alle experimentel-
len Beobachtungen beschreiben kann, gibt es nicht11. In der Literatur werden verschiedene
Modelle, die die mikrostrukturellen Einflüsse stärker berücksichtigen diskutiert. Für Zusam-
menfassungen dieser Modelle wird an dieser Stelle auf die Referenzen [71, 72, 68, 69, 73]
verwiesen.

2.4.2 Indirekte Kopplungen

Die Streufeldkopplung

Die Streufeld- oder auch Dipol-Dipol-Kopplung kann bei der Anordnung ferromagneti-
scher Partikel sowie bei lithographisch strukturierten Dünnschichtproben an den Rändern
der Schichtstapel eine Rolle spielen. Das Streufeld eines ferromagnetischen Nanopartikels
bewirkt bei der Anordnung weiterer Partikel eine Ausrichtung derer Momente in Richtung
der Feldlinien des ersten, fixierten Partikels. Zur Illustration ist in Abb. 2.11 (a) ist ein idea-
lisiertes System aus fünf Dipolen dargestellt. Hierbei wurde die Energie in Bezug auf das
zentrale Dipolmoment minimiert, wobei die Wechselwirkungen zwischen den anderen Di-
polen vernachlässigt wurde [74]. Die von der Dipol-Kopplung bevorzugte Anordnung von
Partikeln in Ketten mit gleicher Ausrichtung der Momente sowie einer antiparallelen Aus-
richtung benachbarter Partikelreihen ist ersichtlich.
Die Energie dieser Wechselwirkung lässt sich mit

EDipol = −
∑
i

~mi · ~Hi mit ~Hi =
m

4πV
·
∑
j

Gij · ~sj (2.14)

beschreiben. Dabei ist ~mi das Moment eines gegebenen Dipols, ~Hi das aus der Überla-
gerung der umgebenen Dipolfelder entstehende Magnetfeld am Ort des Partikels, ~sj der
Spinvektor undGij ein von der Geometrie der Dipolanordnung abhängiger Tensor. Deshalb
ist die Dipol-Energie nur bei bekannter Partikelanordnung bestimmbar.
Die Abhängigkeit des magnetischen Streufeldes eines Nanopartikels vom Abstand zu der

Partikeloberfläche ist in Abb. 2.11 (b) dargestellt. Für die Berechnung sind 10 nm große Co-,

11Da die Qualität der Grenzfläche entscheidend für die Größe des beobachteten Effektes ist, variieren die
experimentellen Beobachtungen in Abhängigkeit von dem System und der jeweiligen Präparationstechnik stark.
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Abbildung 2.11: (a) Anordnung von fünf Dipolen in dem vom zentralen Dipol erzeugten magnetischem Streu-
feld (aus [74]). (b) Berechnung des maximalen Streufelds (Bmax) für 10 nm große Co-, FeCo- und Fe3O4-
Nanopartikel als Funktion des Abstands zur Partikeloberfläche [38].

FeCo-, bzw. Fe3O4-Nanopartikel angenommen worden [38]. Aufgrund der höheren Sätti-
gungsmagnetisierung der FeCo-Legierung ist das maximale Streufeld des FeCo-Partikels
bei gleichem magnetischen Volumen etwa 4,5 mal so groß wie das Streufeld eines Magne-
titpartikels. Aus der Abstandsabhängigkeit ist deutlich ersichtlich, dass die Nanopartikel
über die Streufeldkopplung nur einen geringen Einfluss auf ihre übernächsten Nachbarn
haben können, da bei einem Abstand von 16 nm12 nur noch etwa 3% des maximalen Streu-
feldes eines FeCo-Partikels übrig bleiben.

In strukturierten Schichtsystemen führt die Minimierung der Streufeldenergie zu ei-
ner bevorzugten antiferromagnetischen Ausrichtung der benachbarten, ferromagnetischen
Schichten. Da die Streufeldenergie proportional zum magnetischen Moment ist, lässt sie
sich durch Wahl der Materialien oder dem magnetischen Volumen einstellen, was technolo-
gisch z.B. beim künstlichen Ferrimagneten genutzt wird [75].

Die Zwischenschichtaustauschkopplung

Die Zwischenschichtaustauschkopplung („interlayer exchange coupling” - IEC) beeinflusst
die relative Orientierung der Magnetisierungen von ferromagnetischen Schichten, die durch
eine nichtmagnetische, metallische Zwischenschicht getrennt sind. Diese Kopplung, die
über die Leitungselektronen des Metalls der Zwischenschicht entsteht, wurde erstmals von
P. Grünberg et al. an Fe/Cr/Fe-Schichtsystemen 1986 beschrieben [76]. Experimentell wur-
den drei verschiedene Kopplungstypen beobachtet13: die ferromagnetische-, die antiferro-
magnetische- und die 90◦- Zwischenschichtkopplung14.
Eine phänomenologische Beschreibung der Zwischenschichtaustauschkopplung für zwei
durch eine nichtmagnetische Zwischenschicht getrennte, ferromagnetische Schichten lie-

12Hierfür ist ein Zwischenpartikelabstand von 3 nm angenommen worden.
13Dies ist der Fall, wenn für die ferromagnetischen Schichten 3d Metalle oder deren Legierungen verwendet

werden. Bei der Verwendung von Selten Erd-Systemen können zusätzlich Verdrehungen beobachtet werden
[65].

14Wobei es ebenfalls zu Überlagerungen der AFM- oder FM-Kopplung mit der 90◦ Ausrichtung kommen
kann, wodurch der durch die Magnetisierungsrichtungen eingeschlossene Winkel einen Zwischenwert annimmt
[65].
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Abbildung 2.12: Abhängigkeit der Zwi-
schenschichtaustauschkopplung von der
Dicke der Zwischenschicht gemessen an
Co/Ru-Multilagen. Eine genaue Definition der
Austauschkopplungskonstante die hier als A12

bezeichnet wird, ist in Ref. [80] gegeben (aus
[80]).

fert die zugehörige Zwischenschichtkopplungsenergie EIEC [77] :

EIEC = −JL
~M1 · ~M2

| ~M1 | · | ~M2 |
− JQ

(
~M1 · ~M2

| ~M1 | · | ~M2 |

)2

(2.15)

= −JL cos (∆φ)− JQ(cos (∆φ))2

Hierbei bezeichnet ∆φ den Winkel zwischen den Magnetisierungen ~M1 und ~M2 von der
ersten und der zweiten ferromagnetischen Schicht und JL und JQ die bilineare bzw. die
biquadratische Kopplungskonstante. In Abhängigkeit von der Größe und dem Vorzeichen
der beiden Kopplungskonstanten treten verschiedene Kopplungen auf. Für den Fall das JL
der dominierende Parameter ist, ergibt sich eine FM Kopplung für ein positives JL, bzw.
eine AFM Kopplung wenn JL negativ ist. Dahingegen ist für eine 90◦ Austauschkopplung
eine große negative biquadratische Kopplungskonstante charakteristisch [65].
Für den Fall geringer Anisotropien, lässt sich die Kopplungskonstante J für einen Dreilager
mit ferromagnetischen Schichten der Dicken d1 und d2 ausdrücken durch [77, 78]:

J = JL + 2JQ = −µ0Hsat
M1d1M2d2

M1d1 +M2d2
(2.16)

An Gl. 2.16 ist die Bedeutung des Sättigungsfeldes Hsat zu erkennen, welches in der Lite-
ratur als ein Maß für die Stärke der Kopplung verwendet wird.
Bereits 1990 berichtete Parkin et al. von Oszillationen der Zwischenschichtkoppplung in
Abhängigkeit von der Zwischenschichtdicke für verschiedene Materialien [79]. Für man-
che Schichtdicken diese Kopplung war ferromagnetisch und bevorzugte parallele Ausrich-
tungen der Magnetisierung ohne ein angelegtes Feld für andere antiferromagnetisch. Ein
Beispiel für diese oszillierende Natur der Zwischenschichtkopplung ist in Abb. 2.12 zu se-
hen. Das Vorzeichen von Kopplungskonstante variiert mit der Schichtdicke. Hier wurde die
Kopplungskonstante für Co/Ru-Multilagen als Funktion der Ru Schichtdicke mittels der
Brillouin-Lichtstreuung experimentell bestimmt [80].
Für die physikalische Ursache der Zwischenschichtaustauschkopplung und insbesondere

für die oszillierende Schichtdickenabhängigkeit sind verschiedene Modelle vorgestellt wor-
den, die z. B. in den Referenzen [65, 81] beschrieben werden.

Die Néel-Kopplung

Bei der Néel-Kopplung handelt es sich um eine magnetostatische Kopplung (oft auch „orange-
peel”-Kopplung genannt), die durch die Grenzflächenrauigkeit zwischen den magnetischen
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und der nichtmagnetischen Schicht hervorgerufen werden kann. Bei einer korrelierten Rau-
igkeit kann ein oszillierendes Dipolfeld an der Grenzfläche erzeugt werden, das eine fer-
romagnetische Ausrichtung der magnetischen Schichten bewirkt (für weitere Details siehe
z.B. [75, 82, 83]).

2.5 Spinabhängige Transportphänomene

2.5.1 Der Riesenmagnetowiderstandseffekt

Der Riesenmagnetowiderstandseffekt („giant magnetoresistance”- GMR) beschreibt die
Abhängigkeit des Widerstands von der relativen Orientierung der Magnetisierungsrichtun-
gen von zwei ferromagnetischen Schichten, die durch eine nichtmagnetische Zwischen-
schicht getrennt sind. Allgemein lässt sich sagen, dass ein GMR-Effekt dann beobach-
tet werden kann, wenn ein äußeres Magnetfeld ein Umschalten von einer antiparallelen
zu einer parallelen Orientierung der Magnetisierungen der Schichten bewirkt. Die GMR-
Effektamplitude, häufig kurz als GMR bezeichnet, ist definiert als die relative Änderung
des Widerstands von der parallelen zur antiparallelen Magnetisierungsausrichtung der fer-
romagnetischen Schichten:

GMR ≡ ∆R
Rmin

=
Rmin −Rmax

Rmin
(2.17)

hierbei steht Rmin(Rmax) für den minimalen (maximalen) Widerstand, der bei magneti-
scher Sättigung (ohne Magnetfeld) erreicht wird.
Obwohl die Entdeckung des Effektes 1988 an Fe/Cr-Schichtsystemen gemacht worden ist15,
ist der Effekt nicht nur auf Schichtsysteme begrenzt, sondern tritt auch in granularen Ma-
terialien, bestehend aus magnetischen Ausscheidungen in einer metallischen Matrix, auf
[86, 87]. Die für den GMR-Effekt notwendige antiparallele Einstellung der Magnetisie-
rungsrichtungen kann in diesen ungekoppelten, granularen Systemen durch die statistische
Verteilung der Orientierungen der magnetischen Momente einzelner magnetischer Aus-
scheidungen entstehen (siehe Kap. 7.1).
In ungekoppelten Dünnschichtsystemen kann bei geeigneter Materialwahl durch unterschied-
liche Koerzitivfelder und den damit verbundenen verschiedenen Schaltfeldern ebenfalls eine
antiparallele Magnetisierungskonfiguration auftreten16.

Die physikalische Ursache des GMR-Effektes ist eine spinabhängige Streuung der Lei-
tungselektronen. Eine phänomenologische Beschreibung des mikroskopischen Mechanis-
mus lässt sich basierend auf dem Zwei-Kanal-Modell, das 1964 von N. F. Mott vorgestellt
worden ist, erhalten [91, 92]. Darin wird davon ausgegangen, dass in Metallen zwei von-
einander unabhängige Leitungskanäle existieren, die den unterschiedlichen Spinrichtungen
(„spin-up” und „spin-down”) zugeordnet werden können. In dem einfachen Modell kön-
nen die Widerstände beider Kanäle als eine Parallelschaltung betrachtet werden [93]. Des
Weiteren wird davon ausgegangen, dass die Spinrichtung bei den meisten Streuprozessen
erhalten bleibt und die Wahrscheinlichkeit eines Streuprozesses für Elektronen in ferroma-
gnetischen Metallen, aufgrund der Bandstruktur, von der Spinrichtung abhängt. Wenn die

15Die Entdeckung des GMR-Effektes geht auf Baibich et al. aus der Gruppe von A. Fert [84] und G. Bi-
nasch et al. aus der Gruppe von P. Grünberg [85] zurück und führte durch die zahlreichen technologischen
Anwendungen des GMR-Effektes z. B. als magnetoresistive Sensoren oder in Leseköpfen für Festplatten zu
dem letztjährigem Nobelpreis für Physik.

16In diesem Fall spricht man von „spin-valve” (Spin-Ventil) Systemen [88, 89, 90].
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Abbildung 2.13: (a) GMR-Messung an einem Co/Cu/Co-Dreilager. Die schwarzen Pfeile in den Skizzen sollen
die jeweilige Ausrichtung der Magnetisierungen der durch die nichtmagnetische Cu-Schicht (orange) getrenn-
ten ferromagnetischen Co-Schichten (blau) verdeutlichen. Die roten (grünen) Pfeile symbolisieren die Trajek-
torien der spin-up (spin-down) Elektronen in dem Dreilager. Spin-up bedeutet hier eine parallele Ausrichtung
zu der nach rechts zeigenden Magnetisierung. Das Widerstands-Zweikanal Modell zeigt die zu der parallelen
(b) sowie antiparallelen (c) Ausrichtung der ferromagnetischen Schichten gehörenden Schaltung (aus positiver
Sättigung kommend). Jeder Leitungskanal besteht aus einer Serienschaltung von zwei Widerständen, die durch
die unterschiedlichen Streuwahrscheinlichkeit für die zwei ferromagnetischen Schichten entstehen. (Skizzen
angelehnt an Ref. [94])

Streuwahrscheinlichkeit für Elektronen mit einem Spin antiparallel zur Magnetisierung ei-
nes Ferromagneten größer ist als diejenige im parallelen Fall, lässt sich der Widerstand für
eine parallele und antiparallele Orientierung der Magnetisierungen der ferromagnetischen
Schichten beschreiben: Bei paralleler Orientierung haben die Elektronen mit spin-up eine
geringe Streuwahrscheinlichkeit in beiden Schichten, da ihr Spin parallel zu den Magneti-
sierungsrichtungen in beiden Schichten ist, während die spin-down Elektronen häufig ge-
streut werden können (siehe Abb. 2.13 (a)). Wohingegen für die antiparallele Ausrichtung
der ferromagnetischen Schichten beide Elektronensorten in der einen Schicht eine hohe
und in der anderen eine niedrige Streuwahrscheinlichkeit haben. Durch die Parallelschal-
tung der Widerstände beider Leitungskanäle wie sie in Abb. 2.13 (b) und (c) skizziert ist,
wird deutlich, dass in Übereinstimmung mit den experimentellen Beobachtungen, der Ge-
samtwiderstand für eine antiparallele Ausrichtung der ferromagnetischen Schichten größer
ist als im parallelen Fall.

Dieses einfache Widerstandsmodell ist geeignet, um eine grundlegende Vorstellung des
Effektes zu geben. Für eine quantitative Beschreibung ist es nicht brauchbar. Es berück-
sichtigt weder den Einfluss der Bandstruktur für verschiedene Materialien, noch den Effekt
mikrostruktureller Defekte in den Schichten oder die Rolle der Schichtdicken der Ferro-
magneten bzw. der nichtmagnetischen Zwischenschicht auf den GMR-Effekt. Für genauere
Beschreibungen der zugrundeliegenden mirkoskopischen Ursachen des GMR-Effektes so-
wie weitergehende Modelle sei an dieser Stelle auf die Literatur verwiesen (z.B. [95, 77,
93, 89]).

2.5.2 Tunnelprozesse in granularen Systemen

In granularen Materialien bestehend aus metallischen Partikeln in einer isolierenden Matrix
resultiert die elektrische Leitfähigkeit aus Tunnelprozessen von Ladungsträgern von einem
Partikel zum Nächsten. Wenn ein Elektron in ein zuvor elektrisch neutrales Partikel tunnelt,
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wird die Energie des Systems um einen Ladungsterm (Coulombenergie) Ec = e2/2C er-
höht, wobei e die Elementarladung und C die Kapazität des Partikels ist. Da die Kapazität
mit abnehmendem Partikeldurchmesser kleiner wird, ist für kleine Partikel die Coulomb-
Energie groß und damit der Tunnelprozess unwahrscheinlich. Der Ladungstransport wird in
diesem Fall solange unterdrückt, bis die thermische Energie kBT oder die angelegte Span-
nung groß genug ist, um die Coulomb-Energie aufzubringen. Dieses Phänomen wird als
Coulomb-Blockade bezeichnet [96].
Die Leitfähigkeit ist dabei proportional zu der Tunnelwahrscheinlichkeit und der Anzahl-
dichte der Ladungsträger eines Partikels [97, 98],

σ(T ) ∝ exp[−2χs− Ec/(2kBT )] mit χ = (2m?Φ/~2)1/2 (2.18)

wobei s der Abstand zwischen zwei Partikeln ist und χ von der effektiven Elektronenmasse
m? sowie der Höhe der Tunnelbarriere Φ abhängt.
Bei vorhandener Partikeldurchmesser- und Abstandsverteilung in einer 2D Anordnung me-
tallischer Partikel erhält man für die Leitfähigkeit den Ausdruck

σ(T ) ∝ exp[−2(C0/kBT )1/2] mit C0 = sEcχ. (2.19)

Hierbei wurde angenommen, dass das Verhältnis aus Partikelgröße und Abstand konstant
ist, d.h. sEc = const., und dass Tunnelprozesse nur entlang dem Pfad der höchsten Mobili-
tät stattfinden, so dass die Leitfähigkeit maximiert wird [98]. Diese T−1/2 -Temperaturabhän-
gigkeit der Leitfähigkeit wurde in vielen experimentellen Arbeiten bestätigt (siehe z. B. Ref.
[99, 100, 101]).
Dagegen können Co-Tunnelprozesse auch im Temperaturbereich der Coulomb-Blockade
auftreten, da diese, durch die Coulomb-Unterdrückung der direkten Tunnelprozesse, ener-
getisch günstiger werden [97]. Hierbei tunneln zwei oder mehrere Elektronen über einen
virtuellen Zwischenzustand in ein weiter entferntes Partikel [102].
Darüber hinaus kann ein Tunnelmagnetowiderstandseffekt (TMR) auftreten, wenn die
metallischen Partikel in der isolierenden Matrix magnetisch sind. In diesem Fall ist der
Tunnelstrom unterschiedlich für die beiden Spinsorten der Elektronen (siehe Abb. 2.14).
Die Leitfähigkeit ist in diesem Fall abhängig von der Ausrichtung der magnetischen Mo-
mente und der Spinpolarisation der metallischen Partikel17 P [97].
Erstmals wurde ein solcher spinabhängiger Tunnelstrom 1972 von Gittleman et al. in gra-

(b)

H

(a) Abbildung 2.14: Schematische
Darstellung für spinabhängiges
Tunneln in granularen Systemen:
(a) statistische Orientierung der
magnetischen Momente der Parti-
kel (b) Ausrichtung der Momente
in Feldrichtung (Skizze angelehnt
an Ref. [96]).

nularen Ni/SiO2-Systemen beobachtet [104], bevor 1975 Juliére bei tiefen Temperaturen
einen TMR-Effekt an Schichtsystemen nachwies [105]. Bis heute ist ein granularer TMR
an einer Vielzahl von verschiedenen Systemen beobachtet worden [99, 103, 106], auch in

17Die Spinpolarisation für Co liegt bei PCo=0,34 [103].
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Abbildung 2.15: Schematische Darstellung der
Energie gegen Abstand für den Hoppingprozess ei-
nes Elektrons von der linken Elektrode (L) zur rech-
ten Elektrode (R) über zwei lokalisierte Zustände in
der Barriere (1 und 2). Der Prozess ist inelastisch
und wird ermöglicht durch die Emission oder Ab-
sorption eines Phonons (aus [110]).

Kombination mit einer Coulomb-Blockade [107, 108, 100, 109].
Die TMR-Effektamplitude ist im granularen System durch

TMR =
P 2

(1 + P 2)
(2.20)

gegeben und nur halb so groß wie die mögliche Effektamplitude in vergleichbaren Schicht-
systemen [96, 103]. Der Grund dafür liegt darin, dass in granularen Sytemen nur eine stati-
stische Orientierung der magnetischen Momente erreicht werden kann, im Gegensatz zu der
antiparallelen Ausrichtung der Magnetisierungen benachbarter ferromagnetischer Schich-
ten [96].

Der granulare TMR-Effekt ist temperaturabhängig und nimmt mit steigenden Tempera-
turen deutlich ab (siehe z.B. [103, 97]). Als eine mögliche Ursache für die Reduktion des
TMR werden „Hopping”-Prozesse angesehen, da diese einen zusätzlichen spinunabhängi-
gen Beitrag zu der Leitfähigkeit liefern können [110]. Solche Elektronen Sprünge werden
durch lokalisierte Zustände nahe der Fermie Energie ermöglicht und sind inelastisch, d. h.
mit der Emission oder Absorption eines Phonons verbunden (siehe Abb. 2.15). Die Leit-
fähigkeit σV RH , die durch Hoppingprozesse bestimmt wird, lässt sich mit dem Mottschen
T1/4-Gesetz beschreiben. Hierbei ist σV RH proportional zur Wahrscheinlichkeit eines Elek-
tronen Sprunges [110]:

σV RH(T ) ∝ exp(−2αlV RH) = σ0 exp[−(T ∗/T )1/4] (2.21)

wobei α−1 die Lokalisierungslänge18 der Elektronen, lV RH die typische, temperaturabhän-
gige Sprungweite der Elektronen („variable range hopping length”) und T∗ die Aktivie-
rungstemperatur für diesen Prozess beschreibt.

18Die Lokalisierungslänge beschreibt den Abstand über den die Wellenfunktionen der Elektronen exponen-
tiell abnehmen.



Kapitel 3

Probenpräparation und
Analysemethoden

Im folgenden Kapitel werden die bei der Herstellung der Co- und FeCo-Nanopartikel ange-
wendeten Synthesevorschriften, die Methoden der Probenpräparation sowie die Grundlagen
der zur strukturellen, magnetischen und elektrischen Charakterisierung der Nanopartikel
verwendeten Analysemethoden kurz vorgestellt.

3.1 Synthese von Co- und FeCo-Nanopartikeln

Kobalt und binär legierte FeCo-Nanopartikel sind über die Thermolyse metallorganischer
Precusoren in einer Tensidlösung synthetisiert worden [29, 30, 111, 112, 113]. Dieser An-
satz basiert auf der von Puntes et al. in Ref. [35] publizierten Strategie und ist von K.
Wojczykowski z.B. für die Herstellung der FeCo-Nanopartikel erweitert worden.
Da die verwendeten Liganden, Lösungsmittel, Precursoren und deren Stoffmengen in ver-
schiedenen Ansätzen variiert worden sind, ist das im folgenden gegebene „Standardrezept”
für Nanopartikel mit einem nominellen Verhältnis von Fe50Co50 als ein Beispiel anzusehen.
Variationen hiervon sind z.B. in [32] beschrieben.
Zunächst werden 0,1 g Tri-n-octylphosphinoxid (0,26 mmol) und 0,2 ml Ölsäure (0,63 mmol)
als Liganden in 12 ml wasserfreiem 1,2-Dichlorbenzol (ODCB) gelöst. Dieses Tensidge-
misch wird in einem Schlenkkolben mit Rückflußkühler unter Rühren auf 182◦C erhitzt
(Abb. 3.1). Bei dieser Temperatur wird die Metallcarbonyllösung, bestehend aus 0,25 g
Dicobaltoctacarbonyl (Co2(CO)8: 0,73 mmol) und 0,2 ml Eisenpentacarbonyl (Fe(CO)5:
1,46 mmol) gelöst in 3 ml ODCB, in die stark gerührte, refluxierende Tensidlösung inji-
ziert1. Nach 30 minütiger Reaktionszeit bei dieser Temperatur wird die Heizquelle entfernt
und die Lösung bis auf Raumtemperatur abgekühlt.
Sämtliche Arbeitsschritte finden dabei in einer Schutzgasatmosphäre, d.h. unter Luft- und
Feuchtigkeitsausschluss statt2, um eine Oxidation der metallischen Partikel während der
Herstellung zu vermeiden.
Die Größe der resultierenden Nanopartikel lässt sich hierbei z.B. durch die Art der Pre-

cursorenzugabe steuern. Bei einer einzigen schnellen Injektion (Dauer ca. 2-3 s) werden

1Bei der Synthese von reinen Co-Nanopartikeln wird anstelle der Metallcarbonylmischung mit z.B. 0,5 g
Co2(CO)8 (1,46 mmol) gelöst in 3 ml ODCB gearbeitet.

2Um Feuchtigkeitsfilme auf den Glasapparaturen zu verhindern, werden diese vor der Verwendung ausge-
heizt [32].
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T [°C]

Zeit

Ölsäure
+

TOPO
- ∆T∆T

RT

182

Co2(CO)8

30 min

Fe(CO)5
und/oder

Reflux

1,2-Dichlor-
benzol

Abbildung 3.1: Temperatur-Zeit-
Schema zur Herstellung von ligan-
denstabilisierten Co- und FeCo-
Nanopartikeln.

typischerweise Partikelgrößen zwischen 3 und 6 nm erhalten. Dagegen lässt sich durch ei-
ne sukzessive Precursorenzugabe, bei der zunächst nur kleiner Teil Carbonyllösung schnell
injiziert und die restliche Lösung über einen Zeitraum von etwa 20 min langsam hinzuge-
fügt wird, der durchschnittliche Partikeldurchmesser auf 10-20 nm erhöhen [29]. Dabei er-
gibt sich der Anteil der ersten, schnell eingespritzten Precursormenge aus dem angestrebten
Partikeldurchmesser und beträgt beispielsweise für eine Verdoppelung des Durchmessers
von 5 auf 10 nm etwa ein siebtel [32].

3.1.1 Aufarbeitung und Ligandenaustausch

Zur Aufarbeitung einer Nanopartikelsuspension wird diese etwa im gleichen Verhältnis mit
Acetonitril oder Ethanol versetzt und ca. 5 min. zentrifugiert. Anschließend wird der klare
Überstand mit einer Spritze entfernt und die ausgefallenen Nanopartikel in dem gewünsch-
ten Lösungsmittel redispergiert. Auf diese Weise lassen sich die Reaktionsrückstände, wie
z.B. überschüssige Liganden, nicht vollständig in Partikel umgesetzte Precursoren bzw. Co-
und Fe-Oleat Komplexe, die bei der Synthese mit Ölsäure entstehen, entfernen [32, 114].
Bei einem nachträglichen Austausch der Liganden wird analog vorgegangen. Hierfür wer-
den die Nanopartikel zunächst ausschließlich mit TOPO stabilisiert und zur Redispergie-
rung eine Lösung des neuen, stärker bindenden Liganden verwendet. Durch mehrfache
Wiederholung der Prozedur des Ausfällens und Redispergierens, wobei zum Abschluss das
reine Lösungsmittel verwendet wird, kann der Ligand ausgetauscht und eine Kontamination
mit TOPO vermieden werden [115].

3.2 Probenpräparation

Für die Präparation einer für den jeweiligen Verwendungszweck geeigneten Probe, muß in
Abhängigkeit von der Stärke der in Kap. 2.2 beschriebenen Wechselwirkungen die optimale
Präparationsmethode gewählt werden. Im Allgemeinen sind in dieser Arbeit zur Aufbrin-
gung einer kolloidalen Suspension auf ein Substrat drei unterschiedliche Verfahren verwen-
det worden3: das Dippen, d.h. Eintauchen des Substrats in die Suspension, das Auftropfen
einer definierten Menge der Suspension mit Hilfe einer Eppendorf-Pipette und anschlie-
ßendes Verdampfen lassen des Lösungsmittels sowie das Aufschleudern der Suspension
mittels einer Zentrifuge.
Besonderheiten, die bei der jeweiligen Probenpräparation zu beachten sind, werden bei der

3Ausführliche Beschreibungen der Methoden sind in der Diplomarbeit zu finden [37].
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Beschreibung der entsprechenden Analyseverfahren genannt.
Sofern es nicht anders erwähnt wird, sind die in dieser Arbeit beschriebenen Proben bei
Raumtemperatur durch Auftropfen der Suspensionen auf die jeweiligen Substrate herge-
stellt worden.

3.2.1 Tempern

Zum Heizen von Proben ist ein Vakuumofen mit einem Basisdruck von 10−7 mbar verwen-
det worden. Durch die Verwendung von Molybdän als Heizplatte sind Heiztemperaturen
von bis zu 1000◦C möglich4. Die Kühlung erfolgt über eine Luftkühlung.
Um eine Präparation von granularen Systemen zu erlauben (siehe Kap. 7.1.1), verfügt die-
ser Ofen neben einem Shutter zum Schutz der Turbopumpe auch über einen Gaseinlass. Die
Menge des eingelassenen Gases kann über ein Nadelventil geregelt und per Druckmessröh-
re kontrolliert werden. Des Weiteren besteht die Möglichkeit, über einen Verdampfer aus
Wolframdraht die Probe in-situ mit Cu zu beschichten.

Eine detaillierte Beschreibung des Ofens befindet sich in [37].

3.3 Charakterisierung der mikrostrukturellen Eigenschaften

3.3.1 Die Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)

Die Transmissionelektronenmikroskopie ist aufgrund vielfältiger Analysemöglichkeiten,
dass wichtigste Instrument zur Charakterisierung der mikrostrukturellen Eigenschaften von
Nanopartikeln.
Der Aufbau eines TEMs ist in Abb. 3.2 schematisch dargestellt. Im Beleuchtungssystem
(Gun) wird der Elektronenstrahl entweder mit Hilfe von thermischer Emission aus der Ka-
thode, die z.B. aus einem Wolframdraht oder einer LaB6-Kristallnadel bestehen kann oder
durch einen Feldemissionsemitter (FEG) generiert. Die erzeugten Elektronen werden durch
das Potenzialgefälle zwischen Kathode und Anode beschleunigt. Durch die Beschleuni-
gungsspannung lässt sich die Wellenlänge der Elektronen und damit das Auflösungsvermö-
gen bestimmen5. Bei der Bestimmung der Wellenlänge ist zu beachten, dass aufgrund der
hohen Geschwindigkeit der Elektronen bei Spannungen oberhalb von etwa UB=80 kV rela-
tivistische Betrachtungen zugrunde gelegt werden müssen (siehe Abb. 3.2).
Das nachfolgende Linsensystem besteht aus elektromagnetischen Linsen. Mit dem Kon-

densorsystem werden die beschleunigten Elektronen zunächst parallelisiert, so dass ein de-
finierter Elektronenstrahl entsteht. Die ober- und unterhalb der Probe befindlichen Objektiv-
linsen fokussieren den Elektronenstrahl auf die Probenoberfläche und liefern das Zwischen-
bild nach dem Durchgang durch die Probe. Das Abbildungssystem bestehend aus Zwischen-
und Projektivlinsen sorgen für die Vergrößerung und Projektion des Zwischenbildes auf
einen fluoreszierenden Schirm oder eine CCD-Kamera. Im Gegensatz zum Lichtmikroskop
wird die Vergrößerung und der Fokus beim TEM über die Linsenstärke gesteuert.

4Üblicherweise werden Temperaturen von 400◦C verwendet, wobei das Aufheizen bis zu dieser Temperatur
etwa 4 min benötigt.

5Idealerweise lässt sich nach dem Rayleigh-Kriterium eine Auflösung von δ = 0,61λ
N.A.

= 0,61λ
n·sin(α)

erwarten,
wobei δ die kleinste aufzulösende Distanz, λ die Wellenlänge der Elektronen, N.A. die numerische Apertur,
n der Brechungsindex des Mediums und α der halbe Beleuchtungswinkel ist [116]. In der Praxis wird die
Auflösung weniger durch die Wellenlänge der Elektronen, sondern vielmehr durch Abbildungsfehler der elek-
tromagnetischen Linsen beschränkt.
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Abbildung 3.2: Links: Querschnitt durch die Mikro-
skopsäule eines TEMs [117]. Oben: Darstellung der
auf die Lichtgeschwindigkeit normierten Elektronen-
geschwindigkeit als Funktion der Beschleunigungs-
spannung UB (schwarze Kurve) und die entsprechen-
de Elektronenwellenlänge berechnet nach dem klas-
sischen (blau) bzw. dem relativistischen Ansatz (rot).
In den angegebenen Gleichungen bezeichnet h die
Plancksche-Konstante, e die Elementarladung,m0 die
Ruhemasse des Elektrons und c die Lichtgeschwin-
digkeit [118].

Die Auflösung eines TEMs wird durch Linsenfehler limitiert. Bei der chromatischen Aber-
ration werden Elektronen niedriger Energie durch die Linse stärker gebündelt, als diejenigen
hoher Energie (Abb. 3.3.1 (a)), während bei der sphärischen Aberration (Abb. 3.3.1 (b))
Elektronen verschiedener Wellenlängen unter leicht anderen Winkeln abgelenkt werden.
Aus beiden Linsenfehlern folgt die Entstehung eines Fokusbereiches, anstelle des idealen
Fokuspunktes, was zu einer Verschmierung eines Punktdetails zu einer Streuscheibe führt.
Da diese Effekte bei achsenfernen Strahlen stärker ausgeprägt sind als bei Strahlen nah der
optischen Achse, werden den Linsen zur Minimierung der Abbildungsfehler häufig Apertu-
ren nachgeschaltet. Diese fangen die achsenfernen und gestreuten Elektronen ab, wodurch
einerseits der Bildkontrast verbessert, andererseits jedoch die Helligkeit des Bildes redu-
ziert und die Auflösung durch zusätzliche Beugungseffekte verringert werden kann.

(a)            Chromatische Aberration (b)            Sphärische Aberration

Abbildung 3.3: Schematische
Darstellung möglicher Linsen-
fehler: (a) chromatische Aber-
ration (b) sphärische Aberrati-
on. (aus [118])

Da Elektronen sowohl Wellen- als auch Teilchencharakter haben, treten unterschiedli-
che Wechselwirkungen zwischen den Elektronen und dem Probenmaterial auf. Diese er-
möglichen im TEM verschiedene Arbeitsmodi sowie analytische Verfahren:
Bei Hellfeld Abbildungen werden die in der Probe gestreuten Elektronen mit der Objektiv-
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blende abgefangen und der transmittierte Primärstrahl zur Bildentstehung verwendet (Abb.
3.4 (a)). Je kleiner der Blendendurchmesser ist, desto größer wird der Kontrast. Der so
entstehende Absorptionskontrast ist abhängig von der Elektronendichte in der Probe und
bei kristallinen Proben, ebenfalls von dem Winkel der Kristallebenen zur optischen Ach-
se. Kristallite, die in reflexionsfähiger Lage zum Elektronenstrahl liegen, d.h. die Bragg-
Bedingung (siehe Gl. 3.1) erfüllen, erscheinen im Hellfeld-Bild besonders dunkel. Beson-
ders hell erscheinen sie dagegen bei Dunkelfeld Abbildungen, in denen der Primärstrahl
ausgeblendet und nur die elastisch gestreuten Elektronen zur Abbildung verwendet werden.
Diese Bedingung kann entweder durch Verschiebung der Objektivblende6 oder durch Ver-
kippung des Primärstrahls erzeugt werden (Abb. 3.4 (b) und (c)). Genau wie die Dunkelfeld

(a) (b) (c)

Abbildung 3.4: Schematische Darstellung zur Entstehung von Hellfeld Abbildungen (a), Dirty-Dark-Field
Abbildungen (b) und Dunkelfeld Abbildungen (c). (aus [116])

Abbildungen, stellen auch Beugungsbilder Abbildungen im reziproken Raum (k-Raum)
dar. Um Beugungsmuster sehen zu können, muß das Linsensystem so eingestellt werden,
dass die hintere Fokussierebene der Objektivlinse zur Objektebene der Zwischenlinse wird..
Durch eine zusätzliche Blende im Strahlengang lassen sich Beugungsbilder von ausgewähl-
ten Bereichen („Selected area Diffraction”-SAD) der Probe erzeugen. Die hellen Reflexe
des Beugungsmusters entstehen, wenn die Wellenlänge der Elektronen λ, der Netzebenen-
abstand des Kristallgitters dhkl und der Winkel zwischen Elektronenstrahl und Netzebene θ
die Braggsche Reflexionsbedingung

nλ = 2dhkl sin(θ) (3.1)

erfüllen, unter der eine konstruktive Interferenz möglich ist. Da der Netzebenenabstand
direkt mit dem Gitterparameter a und der Kristallrichtung, die durch die Millerschen Indizes
hkl beschrieben wird, zusammenhängt, können durch Auswertung der Beugungsmuster,
Informationen über das lokale Kristallgitter gewonnen werden. Für kubische Kristallgitter
gilt:

dhkl =
a√

h2 + k2 + l2
(3.2)

Eine direkte Abbildung der Kristallgitterebenen kann durch die Mikroskopie in Hochauf-
lösung („high resolution-TEM”-HRTEM) erhalten werden. Hierbei werden in der Probe
gebeugte Elektronenstrahlen dem Primärstrahl überlagert, so dass ein Interferenzmuster ent-

6In diesem Fall spricht man von einer „Dirty-Dark-Field” Abbildung, da der bilderzeugende Strahl nicht
auf der optischen Achse liegt.
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stehen kann, dass bei geeigneter Kristallausrichtung und Defokusbedingungen7 strukturelle
Informationen z.B. über die atomare Ordnung enthält.
Neben der bereits beschriebenen Verwendung der an den Atomkernen der Probe elastisch
gestreuten Elektronen zur Bilderzeugung, können die Elektronen des Primärstrahls an den
Elektronenhüllen der Probenatome auch unelastisch gestreut werden. Der Energieverlust
durch diese unelastische Streuung ist elementspezifisch und kann daher bei der Elektronen-
Energie-Verlust-Spektroskopie („electron-energy-loss-spectroscopy”-EELS) zur Analy-
se der elementaren Zusammensetzung sowie zur Untersuchung des elektronischen Zustands
genutzt werden. Hierfür selektiert ein Energiefilter (z.B. ein „Gatan Imaging Filter”-GIF),
der hauptsächlich aus einem magnetischen Prisma mit anschließender Blende besteht, die
transmittierten Elektronen nach ihren Wellenlängen. Bei einer festen Einstellung der Ener-
gieblende lassen sich auf diese Weise Energie-gefilterte Abbildungen („energy-filtered-
TEM”-EFTEM) aufnehmen bei denen nur Elektronen der gewählten Energie, d.h. Elektro-
nen, die an Atomen des jeweiligen Elements unelastisch gestreut worden sind, zur Abbil-
dung beitragen. Ein Beispiel für eine solche elementspezifische Abbildung ist in Abb. 3.5
gegeben.
Darüber hinaus können bei dem Beschuss eines Materials mit hochenergetischen Elek-

(a) (b) (c)20nm 20nm20nm

Abbildung 3.5: Energie gefilterte Abbildungen von Kohlenstoff-Nanoröhrchen mit angebundenen Co-
Nanopartiklen: (a) Hellfeld Abbildung der Struktur (b) C-Mapping (c) Co-Mapping.

tronen ebenfalls Elektronen aus den inneren Schalen der Probenatome herausgeschlagen
werden. Bei der Rekombination eines dabei entstandenen Loches mit einem Elektron aus
einer energetisch höheren Schale, wird Röntgenstrahlung emittiert deren Energie wiederum
für jedes Element und den jeweiligen Elektronenübergang8 spezifisch ist. Durch die De-
tektion dieser Strahlung mit einem Röntgendetektor (SiLi-Diode), wie es bei der Energie-
dispersiven Röntgenspektroskopie (EDX) gemacht wird, ist ebenfalls ein eindeutiger Nach-
weis der in der Probe vorliegenden chemischen Elemente möglich.

Die mikrostrukturelle Charakterisierung ist in dieser Arbeit sowohl mit einem Philips
CM 100 (Wolframkathode, UB=80 kV) als auch mit einem Philips CM 200 Super Twin
(LaB6-Kristallnadel, UB=200 kV) erfolgt. Dieses hat laut Herstellerangaben eine Linie-zu-
Linie Auflösung von 1,4 Å und ist zusätzlich mit einem EDX-Detektor ausgestattet. Die

7Die optimale Defokusbedingung wird als Scherzer-Defokus bezeichnet und zeichnet sich dadurch aus, dass
die meisten der gebeugten Stahlen, relativ zum transmittierten Strahl, dasselbe Vorzeichen in der Phasenver-
schiebung haben (siehe z.B. [119, 41]).

8Wird ein fehlendes Elektron der K-schale durch eins der L-Schale ersetzt wird das dabei ausgesendete γ-
Quant der Kα-Linie zugeordnet. Kβ (Lα) Strahlung entsteht, wenn ein in der K(L)-Schale fehlendes Elektron
durch eins aus der M-Schale ersetzt wird.
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Bildaufnahme erfolgt mittels einer CCD-Kamera des Types Keenview und dem Softwarepa-
ket AnalySIS PRO 3.2 der Firma Soft Imaging System GmbH. Das Programm ist ebenfalls
zur statistischen Auswertung der HRTEM- bzw. Hellfeld Aufnahmen verwendet worden.
Die Informationen, die aus den Hellfeld-Aufnahmen der Nanopartikel gewonnen werden
können sind in Abb. 3.3.1 skizziert.
Des Weiteren sind von H. Rösner, Institut für Nanotechnologie, Forschungszentrum Karls-

Abbildung 3.6: Definition der aus
den TEM-Hellfeld Abbildungen be-
stimmten Größen. R: Partikelradius,
d: Nächste-Nachbarabstand, δ: Zwi-
schenpartikelabstand, L: Ligandenhül-
lendicke

ruhe an einem Philips Tecnai F 20 ST bei einer Beschleunigungsspannung von 200 kV
HRTEM-Analysen an den Nanopartikeln durchgeführt worden. Zusätzlich bestand hier die
Möglichkeit EFTEM-Untersuchungen mittels GIF im Rastertransmissionselektronenmikro-
skop (STEM)-Modus9 durchzuführen (siehe z.B. Abb. 3.5).
Weitere Informationen zu der Methodik sind in detailreicher Ausführung z.B. in [116, 121,
122, 123, 124, 125, 126, 41] zu finden. Die oben gegebenen Beschreibungen beruhen auf
diesen Quellen.

Zur Präparation von TEM-Proben werden 2µl der Partikelsuspension auf ein elektro-
nentransparentes Substrat getropft und ein Teil der kolloidalen Lösung nachträglich mit
einem Filterpapier abgezogen, um einen geeigneten Bedeckungsgrad mit Nanopartikeln zu
erzielen. Neben konventionellen, mit einem etwa 10 nm dicken amorphen Kohlenstofffilm
beschichteten Cu-Netzen der Firma PLANO GmbH (200-mesh Cu Grid), sind ebenfalls
Proben auf 1-2 nm dicken C-„Nanosheets” als Trägermaterial präpariert worden. Diese aro-
matischen, auf Biphenylen basierenden SAMs („self-assembled monolayers”) sind von C.
Nottbohm hergestellt und auf 1500-mesh Au TEM-Grids übertragen worden [127]. Auf-
grund des geringen Hintergrundkontrastes der freistehenden SAMs, sind diese insbesondere
für die TEM-Untersuchungen der Kohlenstoff-Nanoröhrchen interessant (siehe Kap. 7.3.2).

3.3.2 Die Rasterelektronenmikroskopie (REM)

Bei der Rasterelektronenmikroskopie wird eine Probe mit einem fein fokussiertem Elek-
tronenstrahl zeilenweise abgerastert. Um eine Abbildung der Probenoberfläche zu erhalten,
können die rückgestreuten Elektronen (RE) sowie die aus der Probenoberfläche herausgelö-
sten Sekundärelektronen (SE) mit Hilfen von Detektoren registriert werden (Abb. 3.7 (a)).
Beim SE-Detektor spielt aufgrund der seitlichen Anordnung des Detektors, die Oberflä-
chentopographie der Probe eine große Rolle bei der Kontrastentstehung, weshalb die unter-
suchten Objekte sehr plastisch wirken. Der Kontrast wird hier von dem Auftreffwinkel, d.h.
der unterschiedlichen Neigung der Probenoberfläche zum Primärstrahl, beeinflusst, wobei
die dem Detektor abgewandten Flächen generell dunkler erscheinen (Abb. 3.7 (b)). Da eben-
falls hochstehende Kanten hell erscheinen, sehen mikroraue Oberflächen desselben Mate-
rials heller aus als glatte. Dagegen wird der Kontrast des RE-Detektors stärker von dem
Material der Probe bestimmt. Weil die Wahrscheinlichkeit, dass ein eintreffendes Elektron

9Beim STEM wird der Elektronenstrahl mit Hilfe von Rasterspulen zeilenweise über die Probe geführt und
anstelle der Objektivapertur wird ein Detektor in den Strahlengang gesetzt (siehe z.B. [120, 41]).
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gestreut wird quadratisch mit der Ordnungszahl Z ansteigt10, erscheinen i.A. Probenberei-
che mit schwereren Elementen heller.
Das verwendete REM der Firma Carl Zeiss NTS GmbH (früher LEO) vom Typ Leo 1530

(b) (a)

Abbildung 3.7: (a) Skizze des Aufbaus eines REMs: Die in der Kathode erzeugten Elektronen, werden durch
das Linsensystem (Kondensor- und Objektivlinse) fokussiert und mit Hilfe der Rastereinheit zeilenweise über
die Probenoberfläche geführt. Die mit dem SE-Detektor registrierten Elektronen werden in dem Bildgebungs-
system sichtbar gemacht, wobei die Vergrößerung nicht durch weitere Linsen, sondern nur durch die Größe
der abgerasterten Probenfläche definiert wird. (b) Schematische Darstellung der Kontrastentstehung durch die
Oberflächentopographie der Probe: Je kleiner der Winkel zwischen Primärelektronenstrahl (PE) und Oberfläche
desto größer die Anzahl der SE-Elektronen, die den Detektor treffen. Unten: Hochstehende Kanten erscheinen
besonders hell („Kanteneffekt”). (aus [118])

bietet die Möglicheiten der Elektronenstrahllithographie sowie der Analyse der relativen
atomaren Zusammensetzung der Probe, durch den zusätzlich angebauten EDX-Detektor
von Oxford (Isis 2000). Dabei wird die Komposition des Volumens bis zu einer Eindringtie-
fe von etwa 1µm bei einer Elektronenenergie von 20 keV bestimmt (Ungenauigkeit 10 %).
Bei der Mikroskopie von Nanopartikelproben ist typischerweise mit einer Beschleunigungs-
spannung von 5 kV bei einem Arbeitsabstand zwischen 3 und 5 mm gearbeitet worden.

Weitere Details über diese Art der Mikroskopie und den Aufbau des verwendeten REMs
sind z.B. in [123, 128, 41, 129] zu finden.

3.3.3 Die Röntgendiffraktometrie (XRD)

Die Röntgendiffraktometrie („X-ray diffraction”-XRD) eignet sich zur Untersuchung der
Kristallstruktur, wie z.B. der Gitterkonstanten und der Kristallorientierungen der Nanopar-
tikel relativ zum Substrat sowie zur Bestimmung der Teilchengröße. Zur Messung wird mo-
nochromatisches Röntgenlicht auf die Probe gestrahlt, wobei der Einfallswinkel des Lichts
θ variiert und die reflektierte Röntgenstrahlung unter demselben Winkel detektiert wird.
Die Interferenz der an den Gitteratomen eines Kristalls der Probe gestreuten Strahlung ist
bei den Winkeln konstruktiv, die die Bragg-Bedingung (siehe Gl. 3.1) erfüllen. Bei diesen

10Die Wahrscheinlichkeit eines Streuprozesses lässt sich mit dem Rutherfordschen Streuquerschnitt bestim-
men dσ

dΩ
∝
(
Z
E

)2 1
sin4(θ/2)

(mit Z: Ordnungszahl, E: Energie der Elektronen, θ: Streuwinkel) [121].
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Winkeln lassen sich daher im Diffraktogramm große Intensitäten beobachten, wobei aus
der Lage dieser Peaks bei bekannter Wellenlänge der Röntgenstrahlung λ und Kenntnis der
jeweiligen Gitterebene auf den Gitterparameter geschlossen werden kann (vgl. Kap. 3.3.1).
Aus der Breite der einzelnen Beugungspeaks lässt sich die Teilchengröße D senkrecht zur
reflektierenden Netzebene mit Hilfe der Scherrer-Gleichung ermitteln11 [130]:

D =
Kλ

FWHMcosθ
(3.3)

Hierbei ist FWHM die Halbwertsbreite (Full-Width-at-Half-Maximum) der Reflexe beim
Beugungswinkel θ und K ein von der Kristallstruktur abhängiger Formfaktor12. Allgemein
lässt sich daher sagen, dass die Linien umso breiter werden, je kleiner die Partikelgröße
wird. Bei der Bestimmung der Nanopartikeldurchmesser mit Gl. 3.3 muß für das FWHM,
aufgrund der instrumentellen Verbreiterung der Linien, ein Korrekturwert von 0,01◦ abge-
zogen werden [95].
In dieser Arbeit wurde ein Philips Analytical X’Pert Pro MPD Diffraktometer verwendet,
das mit einer 2 kW Kupfer Kathode (Cu-Kα: λ= 0,154 nm) ausgestattet ist. Die θ − 2θ
Winkelscans wurden jeweils über den Bereich 20-140◦ ausgeführt. Für ein gutes Signal-zu-
Rausch Verhältnis, wurde bei einer Schrittweite von 0,04◦ die Integrationszeit auf 30-40 s
gesetzt. Eine vollständige Messung mit diesen Parametern beötigt etwa 30 h. Die erhaltenen
Beugungsreflexe ließen sich mit Hilfe der zum Auswertungsprogramm dazugehörigen Da-
tenbank zuordnen.
Weitere Details zur Messmethode und dem verwendeten Gerät sind z.B. in [130, 131, 95]
zu finden.

3.4 Röntgenabsorptionsspektroskopie (XAS)

Mit der Röntgenabsorptionsspektroskopie („X-ray absorption spectroscopy” - XAS) kann
eine elementspezifische Untersuchung von Bindungszuständen durchgeführt werden, wo-
bei die Absorption weicher Röntgenstrahlung in Abhängigkeit von der Energie des verwen-
deten Lichts gemessen wird. Übersteigt die Energie der Photonen die für jedes Element
charakteristische Bindungsenergie der Elektronen, können die Elektronen durch Absorpti-
on eines Photons in einen unbesetzten Zustand angeregt oder als Photoelektronen emittiert
werden. Bei diesen Energien steigt daher die beobachtete Absorption sprunghaft an. Da die
Form des Peaks an dieser sogenannten Absorptionskante u.a. von der Gitterstruktur und
Hybridisierung von Orbitalen abhängt, lassen sich aus XAS-Spektren für jedes Element In-
formationen über die chemische Bindung gewinnen [132, 133, 134].
Die Messung der XAS-Spektren kann durch verschiedene Detektionsmethoden erfolgen.
Bei Messung in Transmission (TM) lässt sich der Absorptionskoeffizient13 µ(E) direkt
aus dem Verhältnis von der eingestrahlten I0(E) zur transmittierten Intensität I(E, d) be-
stimmen

I(E, d) = I0(E) · e−µ(E)d, (3.4)

wobei d die Dicke der Materialschicht beschreibt. Durch die exponentielle Abnahme der
Intensität des transmittierten Lichtes mit zunehmender Probendicke können nur Proben bis

11Dies ist nur für Kristallite, die kleiner als 1µm sind möglich, da bei großen Teilchen scharfe Interferenzen
aufgrund von kohärent streuenden Gitterbereichen auftreten [95].

12K ist für kubische Strukturen ≈ 0, 9 und wird meistens näherungsweise gleich eins gesetzt [95].
13µ(E) ist ein Maß für die Wahrscheinlichkeit, dass ein Photon der Energie E absorbiert wird.
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zu einer bestimmten Dicke in TM untersucht werden. Für den Fall von TM-Experimenten
mit Co liegt die maximale Dicke bei etwa 34 nm [70].
Bei dickeren Materialschichten oder bei Verwendung von Si-Substraten als Probenträger
wird häufig die Elektronenausbeute („total-electron-yield”, TEY) gemessen, die einen in-
direkten Zugang zur Bestimmung von µ(E) bietet. Hierbei wird im Experiment meist der
Probenstrom, d.h. der Nachschub von Elektronen zur Probe gemessen. Dieser gleicht die
Anzahl der Elektronen aus, die infolge der Absorption des Lichtes emittiert worden sind
und ist somit ein Maß für µ(E). Aufgrund einer Austrittstiefe der emittierten Elektronen
von typischerweise 2-3 nm14, ist TEY sehr oberflächensensitiv.
Bei der Präparation von Nanopartikelproben für TEY-Untersuchungen müssen gut leitende
Substrate verwendet werden, um Aufladungseffekte zu verhindern.
Weitere Details zur Theorie und Messung von XAS-Spektren sind z.B. in [132, 136, 134,
70] beschrieben.

3.4.1 Magnetischer Röntgen-Zirkulardichroismus (XMCD)

Als magnetischer Röntgen-Zirkulardichroismus („x-ray magnetic circular dichroism” - XM-
CD) wird die Differenz zweier Röntgen-Absorptionsspektren (µ−(E) und µ+(E)) bezeich-
net, die mit links bzw. rechts zirkular polarisiertem Licht aufgenommen worden sind.

XMCD = ∆µ(E) = µ+(E)− µ−(E) (3.5)

Die Ursache der Unterschiede in den Spektren liegt in einer magnetfeldabhängigen Auf-
spaltung der Energieniveaus von ferro- oder paramagnetischen Materialien, weshalb die
XMCD-Asymmetrie zur elementspezifischen Analyse des magnetischen Moments verwen-
det werden kann. Eine schematische Darstellung des zugrunde liegenden Prinzips ist in
Abb. 3.8 am Beispiel eines 3D Übergangsmetalles gegeben.
Links (rechts) zirkular polarisiertes Licht regt der Drehimpulserhaltung entsprechend einen
Übergang von spin-up (spin-down) 2p Elektronen in unbesetzte 3d Zustände an, wobei die-
ser Übergang spinerhaltend ist. Die angeregten Elektronen können daher nur in die un-
besetzten Zustände derselben Spinorientierung übergehen. Deshalb wird die Wahrschein-
lichkeit eines Übergangs und dementsprechend auch der Absorptionskoeffizient, durch die
Anzahl der unbesetzten Zustände des 3d Bandes bestimmt, die aufgrund der Austauschauf-
spaltung für die beiden Spinrichtungen unterschiedlich sind. Aus diesem Grund lassen sich
für magnetische Materialien verschiedene Absorptionskoeffizienten für die beiden Helizi-
täten des einfallenden Lichtes messen15 (Abb. 3.8 (b)). Aufgrund der entgegengesetzten
Spin-Bahn Kopplung der 2p Niveaus weist die XMCD-Asymmetrie des L3 (2p3/2 →3d)
und L2 (2p1/2 → 3d) Übergangs ein verschiedenes Vorzeichen auf (siehe Abb. 3.8 (c)).

Um aus den XMCD-Spektren Informationen über das Spin- (µS) und Bahn-Moment (µL)
zu erhalten, können die magnetooptischen Summenregeln angewendet werden (siehe z.B.
[139, 140, 141, 137]). In der Literatur wird jedoch zumeist das Verhältnis aus Bahn-zu-
Spinmoment µL/µS diskutiert, da dieses unabhängig von dem Grad der Polarisation, dem
Einfallswinkel des Lichtes und der Anzahl der unbesetzten 3d Zustände ist und direkt aus

14In [135] werden charakteristische Austrittstiefen von 2,2 nm für Co und 3,0 nm für CoO angegeben.
15Im Experiment wird meist anstatt der Helizität des Lichtes mit Hilfe eines angelegten Magnetfeldes die

Richtung der Magnetisierung umgekehrt, wodurch die Besetzung der Endzustände der Bandstruktur invertiert
wird. Dieses hat jedoch keinen Einfluss auf die erhaltenden XAS-Spektren [138, 134].
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Abbildung 3.8: (a) Schematische Abbildung zur Veranschaulichung der Ursache des XMCD-Effekts: Durch
Einstrahlen von links (rechts) zirkular polarisiertem Licht können die spin-up (spin-down) Elektronen des 2p3/2

Niveaus in unbesetzte 3d-Zustände angeregt werden. Bei dem Übergang in die 3d-Zustände bleibt die Spin-
quantenzahl der Elektronen erhalten. Die Übergangswahrscheinlichkeit und damit der Absorptionskoeffizient
wird durch die Anzahl der unbesetzten 3d-Zustände bestimmt. (Skizze angelehnt an [132]) (b) XAS-Spektren
gemessen an den Co-L2,3 Kanten mit links (µ−(E)) bzw. rechts (µ+(E)) zirkular polarisiertem Licht. (c)
XMCD-Spektrum ermittelt aus der Differenz der beiden in (b) gezeigten Spektren. Aus der zugehörigen In-
tegration über das Spektrum (gepunktete Linie) lassen sich die Flächen p des L3-Peaks und q des L2-Peaks
bestimmen. ((b) und (c) entnommen aus [137])

den XMCD-Spektren ermittelt werden kann [70]:

µL
µS
≈ 2q

9p− 6q
(3.6)

Hierbei bezeichnet p (q) die durch Integration über das XMCD-Spektrum erhaltene Fläche
des L3- (L2)-Peaks16 (siehe Abb. 3.8 (c)) [137].
Die Referenzen [132, 136, 142, 143, 134, 70] liefern eine detailliertere Beschreibung des
XMCD-Effekts, der zugehörigen Auswertungsverfahren und möglicher Anwendungen.

Die XAS- und XMCD-Untersuchungen der Co-Nanopartikel sind von J. Schmalhorst, D.
Ebke und A. Thomas an der Advanced Light Source in Berkeley durchgeführt worden (Be-
amline 4 und 6), während die Spektren der FeCo-Nanopartikel in Zusammenarbeit mit U.
Wiedwald (Universität Ulm) am BESSY II Synchrotron in Berlin (Beamline PM-3) aufge-
nommen worden sind. Technische Details zu den jeweiligen Beamlines und Parameter der
verwendeten Endstationen sind in [134, 70] zu finden.

3.5 Magnetometrie

3.5.1 Das Alternating Gradient Magnetometer (AGM)

Mit dem Alternating Gradient Magnetometer ist eine Messung des absoluten magnetischen
Momentes möglich. Der Aufbau besteht im Wesentlichen aus zwei Spulenpaaren, einem
Messkopf und einem Probenhalter (Abb.3.9). Die Probe wird mit Vakuumfett (silicon gre-
ase) auf dem Probenhalter befestigt, wodurch sie starr mit einer Piezokeramik verbunden

16Gleichung 3.6 lässt sich aus den Summenregeln zur Bestimmung von Bahn- und Spinmoment ermitteln,
wobei hierfür der Erwartungswert des magnetischen Dipoloperators vernachlässigt wird [137].
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ist. Der Halter wird am Messkopf befestigt und zentral zwischen die Spulenpaare gehängt.
Eins der Spulenpaare erzeugt ein homogenes statisches Magnetfeld wodurch die Probe auf-

Magnetometrie 
 
Sammelbegriff für die Untersuchung von Materialien bzgl. ihrer magnetischen Eigenschaften. Die dabei 
verwendeten Geräte, genannt Magnetometer (z.B. AGM, VSM, SQUID), dienen zur Bestimmung von 
Magnetfelder oder zur Messung der Hysteresekurve sowie der quantitativen Analyse des magnetischen 
Momentes einer Probe. Die hierbei verwendeten Messmethoden beruhen auf der Ablenkung magnetischer 
Dipole in inhomogenen Magnetfeldern, der magnetischen Induktion in Spulen oder der Messung von 
Änderungen verschiedener Materialeigenschaften (z.B. elektrischer Widerstand), die durch ein äußeres 
Magnetfeld hervorgerufen werden. 
 
AGM 
 
Abkürzung für englisch Alternating Gradient Magnetometer; hochempfindliches Magnetometer zur 
quantitativen Bestimmung des magnetischen Momentes einer Probe.  
Der Aufbau besteht aus zwei Spulenpaaren, dem Messkopf und einem Probenhalter, der die zu messende 
Probe starr mit einer Piezokeramik verbindet. Zur Messung ist die Probe zentral zwischen den 
Spulenpaaren angeordnet. Das äußere Spulenpaar erzeugt ein homogenes Magnetfeld mit dem die Probe 
aufmagnetisiert wird. Durch die inneren Spulen wird ein sich sinusförmig änderndes Gradientenfeld 
erzeugt. Je nach Richtung und Stärke des Gradientenfeldes, wird die wie ein Dipol wirkende Probe 
ausgelenkt. Durch die Bewegung der Probe wird im Piezo eine Spannung erzeugt, die mittels eines LogIn 
Verstärkers aufgenommen wird. Bei Variation des äußeren homogenen Magnetfeldes, welches mittels einer 
Hallsonde gemessen wird, ändert sich mit dem Magnetisierungszustand der Probe auch die Kraftwirkung 
des Gradientenfeldes auf die Probe. Die daraus resultierende Änderung der am Piezo abfallenden Spannung 
wird in das magnetische Moment umgerechnet und in Abhängigkeit des äußeren Feldes aufgenommen. 
Eine quantitative Aussage über das magnetische Moment bzw. der Magnetisierung kann nach einer 
vorherigen Kalibration des Gerätes mit einer Probe eines bekannten magnetischen Momentes erhalten 
werden. Auf diese Weise lassen sich auch kleinste magnetische Momente bis 10 nemu mit einer Präzision 
von etwa 2% bestimmen. Da diese Methode auch eine schnelle Messung erlaubt (die Zeit pro Messpunkt 
liegt im Bereich von 100 ms) findet sie Anwendungen in vielen Bereichen der Physik.  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Abbildung: Schematischer Aufbau eines AGMs für Messungen bei Raumtemperatur 
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Abbildung 3.9: Schematische Darstellung des
Aufbaus eines AGMs für Messungen bei Raum-
temperatur.

magnetisiert wird. Durch die anderen Spulen wird ein Gradientenfeld erzeugt, welches sich
mit der Zeit sinusförmig ändert. Je nach Richtung und Stärke dieses Magnetfeldes wird
die wie ein Dipol wirkende Probe ausgelenkt. Durch die Bewegung der Probe wird in der
Piezokeramik eine Spannung erzeugt, die mittels eines Lock-in Verstärkers aufgenommen
werden kann. Bei Variation des äußeren homogenen Magnetfeldes, welches mittels einer
Hall-Sonde gemessen wird, ändert sich mit dem Magnetisierungszustand auch die Kraft-
wirkung des Gradientenfeldes auf die Probe. Die daraus resultierende Änderung der am
Piezo abfallenden Spannung wird in Abhängigkeit des äußeren Feldes aufgenommen.
Zu Beginn jeder Messung wird die von der Probenmasse abhängige Resonanzfrequenz des
Systems Probenhalter-Probe bestimmt, indem die Frequenz der an den Gradientenspulen
anliegenden Wechselspannung variiert wird. Im Resonanzfall ist die im Piezo erzeugte
Spannung maximal und das magnetische Moment kann zuverlässig bestimmt werden. Um
quantitative Aussagen über das magnetische Moment der Proben treffen zu können, wird
das Gerät vor der eigentlichen Messung mit Hilfe einer Probe mit bekannten magnetischem
Moment kalibriert.
Das AGM vom Typ MicroMagTM2900 der Firma Princeton Measurements Corporati-
on ermöglicht die Messung des Momentes mit einer Empfindlichkeit von bis zu 10 nemu
(Standardabweichung) bei Raumtemperatur bei einem maximalen äußeren Magnetfeld von
±14 kOe [144]. Durch den Einbau eines offenen LHe-Kryostaten können zusätzlich Mes-
sungen im Temperaturbereich zwischen 10 K und 473 K durchgeführt werden, wobei hier-
bei das äußere Magnetfeld auf 10 kOe beschränkt ist. Die Aufnahme eines Messpunktes
dauert typischerweise 100 ms, wobei die Integrationszeit bei Proben mit sehr kleinem ma-
gnetischen Moment aufgrund der erhöhten Rauschenanfälligkeit auf 300 ms erhöht wird.
Bei der Präparation einer AGM-Probe z.B. durch Auftropfen von typischerweise 2µl der
Suspension auf ein max. 4× 4 mm2 großes Si-Substrat sowie beim Probeneinbau wird auf
besondere Sauberkeit geachtet, um eine Kontamination der Probe und des Probenhalters
mit magnetischen Fremdpartikeln zu vermeiden, die zu einer Erhöhung des magnetischen
Moments oder zu einem ferromagnetischen Signal führen könnte. Dazu gehört neben der
Verwendung einer abriebfesten Titanpinzette17 ebenfalls die Reinigung der Probenuntersei-
te mit z.B. Iso-Propanol.

17Bereits durch den einmaligen Kontakt eines reinen Si-Substrats mit einer Edelstahlpinzette können auf-
grund des ferromagnetischen Abriebs Sättigungsmomente von bis zu 7µemu messbar sein.
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3.5.2 Supraleitendes-Quanteninterferenz-Magnetometer (SQUID)

Mit dem SQUID („Superconducting-Quantum-Interference-Device”) konnte das magneti-
sche Verhalten von Nanopartikeln innerhalb der Suspension und in Abhängigkeit von der
Temperatur untersucht werden.
Der Aufbau besteht im Wesentlichen aus einem etwa 1 cm2 großen supraleitendem Ring, in
dem Josephsonkontakte eingelassen sind. Durch diese schlecht leitenden Bereiche wird der
in dem supraleitenden Ring fließende Strom auf typischerweise 10µA begrenzt und eine
Änderung des magnetischen Flusses im Ring wird ermöglicht [53]. Das Messprinzip beruht
auf der Quantisierung des im Ring eingeschlossenen magnetischen Flusses. Dieser liegt in
ganzzahligen Vielfachen des Flussquants φ0 = h

2e = 2, 07 · 10−15 Vs vor und ändert sich
nur in diskreten Beträgen von φ0. Wird der supraleitende Ring in ein äußeres Magnetfeld
gebracht, wird in ihm ein externer Magnetfluss φA induziert. Um die Flußquantisierung zu
erhalten, fließt daher ein Abschirmstrom IA der dem äußeren Feld entgegen wirkt. Der ma-
gnetische Fluss im Ring lässt sich dann durch φi = φA + IA · L = k · φ0 beschreiben [53],
wobei L die Induktivität der Spule ist.
Wird das äußere Magnetfeld und damit φA größer, nimmt auch IA zu. Sobald IA größer
ist als Ik können Flußquantetn in den Ring eindringen, wodurch IA wieder unterhalb des
kritischen Wertes liegt. Auf diese Weise kommt es zu einer periodischen Funktion des ein-
dringenden magnetischen Flusses in den supraleitenden Ring.
Bei dem verwendeten SQUID vom Typ MPMS XL der Firma Quantum Design (San Diego,
USA), das im Forschungszentrum Karlsruhe zur Verfügung stand, handelt es sich um ein so-
genanntes rf-SQUID, das mit nur einem Josephsonkontakt betrieben wird [145]. Dabei wird
der Einfluss des Ringes auf einen Schwingkreis, der im Radiofrequenzbereich (f≈ 107 Hz)
arbeitet registriert. Wird eine Probe durch die Spulen gezogen, die in diesem Fall wie ein
Gradiometer zweiter Ordnung gewickelt sind, so wird in diesen eine Spannung induziert,
die zu einer Änderung der Anzahl der eindringend Flußquanten führt. Diese in den Ring
eindringenden Quanten induzieren einen Spannungsimpuls in den rf-Schwingkreis über den
die Signalspannung ausgelesen wird, die aus der Vielzahl der Impulse pro Zeiteinheit resul-
tiert [53]. Hierdurch lassen sich selbst kleinste Magnetfelder bestimmen18.
Das maximale äußere Magnetfeld zur Sättigung der Proben beträgt ±50 kOe. Die Tempe-
ratur kann mittels einer He-Kühlung in einem Bereich von 1,9 K bis 400 K bei einer Stabi-
lität von 0,5% eingestellt werden. Sowohl die Temperaturkontrolle als auch die eigentliche
Messung werden von einem Rechner und der zum Gerät gehörenden Software MultiVu,
gesteuert [145].
Zusätzlich sind im Rahmen einer Kooperation von Dr. O. Michele aus der Arbeitsgruppe
von Prof. J. Hesse (Technische Universität Braunschweig) weitere SQUID-Messungen an
Ferrofluiden durchgefürt worden (siehe Abb. 6.3,6.11 und 6.10 und Ref. [146]). Hierfür
wurde ein SQUID-Magnetometer MPMS-2 (Quantum Design, San Diego) verwendet.
Zur Präparation einer SQUID-Probe für die Untersuchung der magnetischen Eigenschaften
der Partikel im Lösungsmittel, wird eine definierte Menge der Suspension unter Schutz-
gasatmosphäre in ein NMR-Röhrchen pipettiert und dieses abgeschmolzen. Weitere Infor-
mationen zu der Probenpräparation und den verwendeten Messparametern sind den Ref.
[145, 53] zu entnehmen.

18Die Sensitivität des Geräts liegt bei 10−8 emu für äußere Magnetfelder bis 2500 Oe und bei 2 · 10−7 emu
für höhere Felder [145].
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3.6 Atomabsorptions Spektrometrie (AAS)

Bei der Atomabsorptions-Spektrometrie (AAS) handelt es sich um ein einfaches, schnelles
und genaues Verfahren um Metallkonzentrationen in Lösungen oder anderen Substanzen
zu bestimmen. Dabei wird durch eine Hohlkathodenlampe mit einer Kathode des zu analy-
sierenden Elementes, ein elementspezifisches Emissionspektrum erzeugt. Im Strahlengang
befindet sich eine Atomisierungseinheit, in der die zu untersuchende Probe in den Gaszu-
stand überführt wird. Die gasförmigen Probenatome absorbieren die einfallende Strahlung
im Bereich der Resonanzlinie. Die dadurch bedingte Abnahme der Intensität (Extinktion)
lässt sich mit einem Detektor nachweisen. Um nur die Intensität der Resonanzlinie zu detek-
tieren, ist dem Photomultiplier ein Monochromator vorgeschaltet. Die Abschwächung der
Intensität hängt nach dem Lambert-Beer’schen Gesetz direkt proportional mit der Konzen-
tration des Analyten zusammen und erlaubt so die quantitative Analyse der Konzentration.
Bei dem verwendeten PYE UNICAM SP 1900/1950 Atomabsorptions-Spektralphotometer
von Philips handelt es sich um ein Flammen (F)-AAS. Hierbei wird die gelöste Probe mittels
eines Zerstäubers in ein Aerosol überführt. Die zunächst ungleich großen Tropfen gelangen
in eine Mischkammer, wo das Aerosol mit einem Gasgemisch vermischt und große Tropfen
abgeschieden werden. Um möglichst kleine und monodisperse Tröpfchen zu erhalten wird
das Aerosol zusätzlich über einen Mischflügel in den Brenner geleitet. In der Flamme ver-
dampft zunächst das Lösungsmittel, bevor die festen Probenbestandteile verdampfen und
dissoziieren [147].
Das Brenngas muß für eine optimale Auflösung je nach Thermostabilität des zu analysie-
renden Materials gewählt werden. Für die in dieser Arbeit interessanten Elemente Eisen und
Kobalt, ist ein Luft/Acetylen Gemisch19 am geeignetsten, das mit einer Flammentemperatur
von ca. 2300◦C verbrennt [148]. Spektrale Interferenzen, die durch eine Überlappung von
Resonanzlinien zweier Elemente und damit zu einer Absorption beider Elemente bei einer
Wellenlänge entstehen, treten kaum auf, da die von den Hohlkathodenlampen emittierten
Spektren sehr genau definiert sind. Selbst bei den chemisch sehr ähnlichen Metallen Co
und Fe lassen sich die Resonanzlinien klar trennen (Co: λ= 240,7 nm; Fe: λ= 248,3 nm).
Eine genaue Beschreibung weiterer Störeffekte, Strategien um diese zu vermeiden und op-
timale Messparameter für die analysierbaren Elemente sind in [148] gegeben.
Zu Beginn der Messung wird die Konzentration von Eichlösungen des jeweiligen zu analy-
sierenden Elementes bestimmt. Im Fall von Kobalt liegen diese in den Konzentrationen 10,
20, 30, 40 und 50µg/ml vor20. Jede Messung wird dabei viermal ausgeführt, um statisti-
sche Schwankungen zu minimieren. Zwischen den Messungen wird regelmäßig mit Was-
ser nachgespült, um die Nulllinie, die durch den Wasserwert definiert wird, zu überprüfen.
Durch Auftragen der so gemessenen AAS-Signale gegen die bekannte Konzentration, lässt
sich eine Eichgerade erstellen (siehe Abb. 3.10). Über einen Geradenfit lassen sich die Pa-
rameter bestimmen, mit denen bei gemessenem AAS-Signal der entsprechend präparierten
Partikellösung die Konzentration von z.B. Co bestimmt werden kann.
Zur Präparation einer AAS-Probe wurden nur Partikellösungen verwendet, die zuvor durch
Ausfällen, Waschen und Redispergieren von möglichen Precursorresten und Reaktionsne-
benprodukten in der Lösung gereinigt wurden, um eine Verfälschung der Konzentrations-
messung zu vermeiden. Von einer solchen Lösung wird eine definierte Menge, typischer-

19Acetylen: Druck: 0,2 kg/cm2, Durchflussmenge: 1 l/min
Luft: Druck: 2,1 kg/cm2, Durchflussmenge: 5 l/min

20Die Eichlösungen werden in Polyethylenbehältern aufbewahrt, um eine Änderung der genauen Konzentra-
tion durch das Entweichen von Lösungsmittel zu verhindern.
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Abbildung 3.10: Kobalt-Eichgerade einer
AAS-Messung. Der Geradenfit ergibt die
Parameter mit denen die Konzentration an
Co in der Partikellösung berechnet werden
kann. Dabei gibt der Y-Achsenabschnitt (hier
A= 2,48± 1,91) das Signal der Messung von
reinem Wasser an. Bei vorheriger Nullung
des Gerätes auf diesen Wert, würde man die
erwartete Ursprungsgerade erhalten.

weise 1 ml, in einen Kolben pipettiert und das Lösungsmittel verdampft. Die eingetrockne-
ten Partikel werden mit Salpetersäure vollständig aufgelöst und der Kolben bis zur 10 ml
Marke mit Wasser aufgefüllt. So lässt sich eine ausreichende Verdünnung der Lösung si-
cherstellen, um während der Messung im optimalen Extinktionsbereich (0,1-0,5) arbeiten
zu können, in dem der lineare Zusammenhang zwischen Extinktion und Konzentration ge-
geben ist21 [147, 148].

3.7 Langmuir-Filmwaage

Zur Messung des Platzbedarfs der Liganden wurde eine Langmuir-Filmwaage der Firma
NIMA Technology verwendet. Diese Filmwaage besteht aus einem Teflon-Trog, der z.B.
mit Wasser als Subphase gefüllt wird. Eine wohldefinierte Menge einer Ligandenlösung be-
kannter Konzentration wird auf der Wasseroberfläche des Trogs gespreitet, so dass nach Ver-
dampfen des Lösungsmittels genügend Platz zwischen den Molekülen bleibt. Hierfür muß
ein geeignetes, d.h. schnell verdampfendes sowie nicht mit Wasser mischbares Lösungsmit-
tel wie z.B. Hexan oder Chloroform verwendet werden. Die amphiphilen Moleküle ordnen
sich an der Grenzfläche zwischen Luft und Wasser so an, dass die hydrophoben Kohlenwas-
serstoffketten aus der Wasseroberfläche herausragen, wodurch die Oberflächenspannung
des Wassers von ursprünglich γ0 = 72,8 mN/m reduziert wird [39]. Die Moleküle werden
mittels einer Barriere zusammen geschoben, und die Abnahme der Oberflächenspannung
bzw. der Anstieg des Oberflächendrucks π wird mit der Wilhelmy-Plättchen-Methode22 bei
jeder Barriereneinstellung gemessen. Durch Auftragen von π in Abhängigkeit von der Flä-
che pro Molekül bei konstanter Temperatur erhält man die für das jeweilige Amphiphil
charakteristische Oberflächendruck-Flächen Isotherme.
Zu Beginn der Messung liegt die gasanaloge Phase vor Abb. 3.11 (a), in der zwischen den
Molekülen genügend Platz ist. Bei zunehmender Kompression unterscheidet man je nach
Beweglichkeitsgrad der Amphiphile zwischen der flüssiganalogen Phase Abb. 3.11 (b), dem
Koexistenzbereich (c) und der festanalogen Phase (d), bei der die Molekül-Monolage bis
zur dichtesten Packung zusammen geschoben wird [149]. Wird die den Molekülen zu Ver-
fügung stehende Fläche darüberhinaus verkleinert, bricht die Monolage zusammen und die
Moleküllagen schieben sich übereinander, oder tauchen in die Subphase ein. Der an dieser
Stelle gemessene Oberflächendruck wird als Kollapsdruck bezeichnet Abb. 3.11 (e). Aus

21Bei zu hohen Konzentrationen erhält man durch zu hohe Extinktionswerte gekrümmte Eichkurven, da z.B.
ionische Interferenzen und Eigenemission zunehmen.

22Für eine Beschreibung der Wilhelmy-Plättchen-Methode siehe z.B. Ref. [39].
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Abbildung 3.11: Darstel-
lung einer Oberflächendruck-
Flächen Isotherme (entnommen
aus [149]).

der Kollapsfläche F0, d.h. der kleinsten Fläche bevor der Film zusammenbricht, kann der
Flächenbedarf A pro Molekül in der Monolage ermittelt werden.

A =
F0

N
=

F0M

NAcV
(3.7)

Hierbei bezeichnet M die Molmasse, NA die Avogadro-Konstante (6,023·1023 mol−1), c
die Konzentration der Liganden und V das Volumen der gespreiteten Lösung.
Die Genauigkeit der Messung wird durch die Genauigkeit bei der Einwaage der Liganden
bei Herstellung der Lösung sowie der Abmessung des gespreiteten Volumens bestimmt. Die
Fehler der verwendeten Pipetten liegen laut Hersteller bei etwa 1 % [150], bei der Einwaage
muß mit einer zusätzlichen Ungenauigkeit von etwa 2 % gerechnet werden. Des Weiteren
muß darauf geachtet werden, dass der Teflontrog nach jeder Messung gründlich gesäubert
wird und das die Ligandenlösung beim Spreiten nicht in die Subphase eintaucht, um weitere
Ungenauigkeiten wie eine Verunreinigung oder die Bildung von Mizellen, die in der polaren
Subphase löslich sind, zu vermeiden. Durch die Verwendung einer verdünnten Salzlösung
als Subphase (z.B. eine Zinksulfat Lösung), lässt sich aufgrund der Wechselwirkung der
gelösten Ionen mit den Kopfgruppen der Liganden, die Ausrichtung der Moleküle an der
Grenzfläche verbessern und der Film stabilisieren, was insbesondere bei kurzkettigen Li-
ganden sinnvoll ist.

3.8 Charakterisierung der elektrischen Transporteigenschaften

3.8.1 Magnetowiderstandsmessungen

Zur elektrischen Charakterisierung der Proben und zur Messung des Magnetowiderstandes
bei Raumtemperatur standen Messstände mit 2- und 4-Punkt DC Technik zur Verfügung.
Unstrukturierte granulare Strukturen sind standardmäßig in der 4-Punkt Geometrie gemes-
sen worden. Der Probenstrom von typischerweise 5 mA fließt dabei zwischen den äußeren
Kontakten parallel zum äußeren Magnetfeld in der Probenebene (CIP-current-in-plane Geo-
metrie), während die Spannung über die beiden innere Kontakte gemessen wird (Abb. 3.12).
Das externe Magnetfeld kann maximal bis ±3500 Oe angelegt werden.
Der Messstand für konventionelle 2-Punkt DC Technik ist für die Charakterisierung von

magnetischen Tunnelelementen optimiert und wurde nur im Fall strukturierter Proben be-
nutzt. Hier lässt sich eine maximale Spannung von 2 V anlegen, während der Strom mittels
eines Elektrometers gemessen wird. Die maximale Feldstärke des äußeren Magnetfeldes
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Abbildung 3.12: Schematische
Darstellung der Vierpunkt-
Messgeometrie bei einer
granularen Struktur.

beträgt ebenfalls ±3500 Oe.

Des Weiteren bestand die Möglichkeit Zweipunkt Messungen bei Temperaturen bis 12 K
durchzuführen. Dazu wurden strukturierte Proben mit Au- bzw. Alu-Draht auf einem IC-
Sockel gebondet. Die kontaktierten Proben können in einem geschlossenem He-Kreislauf
Kryostaten von Oxford Instruments (Oxford Cryodrive 1.5) mit einem Magnetfeld bis zu
2000 Oe gemessen werden.
In diesem Kryostaten sind ebenfalls die inelastische Elektronen Tunnelspektroskopie-Mes-
sungen durchgeführt worden, die im nächsten Abschnitt näher beschrieben werden.

Genauere Beschreibungen der Messstände sind z.B. in [151, 152, 75] zu finden.

3.8.2 Inelastische Elektronen Tunnelspektroskopie (IETS)

Die inelastische Elektronen Tunnelspektroskopie kann einen tieferen Einblick in die zu ei-
nem Ladungstransport durch Tunnelbarrieren beitragenden Mechanismen ermöglichen und
wurde z. B. im Kap. 7.3.4 angewandt. Im Folgenden soll das Messprinzip am Beispiel von
inelastisch tunnelnden Elektronen verdeutlicht werden.
Bei Anlegen einer Spannung an einen Metall/Isolator/Metall Übergang können Elektronen
entweder elastisch, d.h. ohne Energieverlust oder inealstisch, in dem sie Energie durch z.B.
Phononenerzeugung verlieren, von der einen Elektrode in freie Elektronenzustände der an-
deren Elektrode tunneln (siehe Abb. 3.13 (a)). Der inelastische Tunnelprozess kann durch
die Erzeugung eines Phonons der Energie h·ν erst ab einer Elektronenenergie die größer
als h·ν ist, zum Gesamttunnelstrom beitragen (Abb. 3.13 (b)). Durch Messung der Abhän-
gigkeit von dI/dU von der angelegten Spannung erhält man eine Stufe bei der Spannung,
die einen inelastischen Beitrag zum Tunnelprozess ermöglicht (Abb. 3.13 (c)). Diese Mes-
sung kann mit Hilfe eines Lock-in Verstärkers23 durchgeführt werden: die an der Probe
angelegte Gleichspannung wird mit einer durch den Lock-in Verstärker generierten Wech-
selspannung24 überlagert. Der resultierende Strom wird gemessen, verstärkt und als Input
für den Lock-in Verstärker benutzt. Durch die Proportionalität des Ausgangssignals des
Lock-in Verstärkers zur Wechselspannungsabhängigen Änderung des Stroms, lässt sich das
dI/dU -Signal bestimmen. Durch die Ableitung dieser Messung lässt sich nun das IETS-
Signal berechnen. Wie in Abb. 3.13 (d) deutlich wird, führt das Auftragen der Ableitung
d2I/d2U gegenüber der Spannung zu einem Peak an der Stelle der Stufe.

23Hierfür wurde ein Stanford SR830DSP Lock-in Verstärker verwendet.
24Die in dieser Arbeit gezeigten Messungen wurden mit einer Wechselspannung Spannung von 2 mV bei

einer Frequenz von 515 Hz durchgeführt, sofern es nicht anders beschrieben ist.
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Abbildung 3.13: (a) Schematische Darstellung eines Metall/Isolator/Metall Dreilagers (Energie gegen Schicht-
dicke). Die grauen Flächen deuten die bis zu den Fermi-Energien (blaue Linien) besetzten Elektronenzustände
an. Die Fermi-Niveaus sind durch eine angelegte Spannung U gegeneinander verschoben. (b) UI-Kennlinie
des Tunnelelementes: ab einer bestimmten Spannung tragen inelastische Prozesse zum gesamten Tunnelstrom
bei, (c) hieraus resultierende Messung des dI/dU -Signals und (d) das aus der Ableitung des dI/dU -Signals
erhaltende IET-Spektrum (aus [75]).

Somit ist diese Methode äußerst sensitiv auf Veränderungen in Ladungstransportmecha-
nismen z.B. durch die Entstehung neuer Leitungskanäle und erscheint hierdurch als sehr
geeignet für die Untersuchung von Transportphänomenen auf der Nanometerskala.

Detailliertere Informationen zu den IETS-Messungen und zu dem hier verwendeten Ver-
suchsaufbau können z.B. in den Referenzen [75, 153, 154, 155, 156] gefunden werden.



Kapitel 4

Untersuchung der Mikrostruktur
von Co- und FeCo-Nanopartikeln

Die Mikrostruktur, d.h. die Kristallstruktur und Morphologie von Nanopartikeln, die auf
nass-chemischem Wege hergestellt worden sind, wird durch viele verschiedene Parameter
während der Keimbildungs-, Wachstums- und Reifungsphase der Nanopartikel bestimmt.
Beispielsweise ist ein großer Einfluss der Reaktionstemperatur auf die Kristallinität der
Partikel bekannt, während bestimmte Liganden ein anisotropes Wachstum der Kristallite
fördern können [32, 157]. Auch die thermodynamischen Eigenschaften der zur Herstellung
verwendeten Materialien können eine große Rolle spielen [158, 114].
Im Falle magnetischer Nanopartikel bestimmt die mikrostrukturelle Ordnung das magne-
tische Verhalten der Partikel und entscheidet somit über die Attraktivität des Nanoparti-
kelsystems für Anwendungen. Dies ist insbesondere bei magnetischen Nanopartikeln aus
binären Legierungen der Fall, da deren magnetischen Eigenschaften stark von der Zusam-
mensetzung und der Ordnung abhängen. Als Beispiele aus der aktuellen Forschung seien
hier FePt-Partikel, die besonders in der chemisch geordneten L10-Phase äußerst interessant
für Anwendungen als magnetische Datenträger zur Informationsspeicherung sind [6, 7, 8],
und FeCo-Partikel genannt, deren Zusammensetzungsabhängige magnetische Eigenschaf-
ten bereits in Kap. 2.3 angesprochen wurden.
Allgemein kann bei binären Partikeln zwischen ein- und zweiphasigen Systemen unter-
schieden werden, wobei die Art des vorliegenden Systems durch die Mischbarkeit der ver-
wendeten Komponenten bestimmt wird [32]. Dass aus dem binären Phasendiagramm für
Eisen und Kobalt für die Bulk-Materialien eine gute Mischbarkeit hervorgeht (siehe An-
hang), ist ein Hinweis darauf, dass bei FeCo-Partikeln von einem einphasigen System aus-
gegangen werden kann. Aus thermodynamischen Betrachtungen erscheint eine homogene
FeCo-Legierung möglich, da die Oberflächenenergien beider Komponenten sich nicht stark
unterscheiden [159].
Von D. Sudfeld und K. Wojczykowski ist bereits gezeigt worden, dass einphasige legierte
FeCo-Nanopartikel mit verschiedenen chemischen Zusammensetzungen synthetisiert wer-
den können [32, 41]. Bei diesen Untersuchungen blieb jedoch bisher ein experimenteller
Nachweis der mikrostrukturellen Ordnung, d.h. ob eine homogene, stöchiometrische Ver-
bindung eingestellt werden kann oder ungeordnete Systeme vorliegen, offen.
In Folgenden wird zunächst auf die mikrostrukturelle Untersuchung von Co-Nanopartikeln
eingegangen, da aufgrund des Zusammenhangs von strukturellen und magnetischen Ei-
genschaften, von einem Einfluss der Mikrostruktur auf die in Kap. 7 diskutierten elektri-

42
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schen Transporteigenschaften ausgegangen werden kann. Anschließend wird die Fragestel-
lung der Legierungszusammensetzung von FeCo-Nanopartikeln anhand eines kinetischen
Wachstumsmodell, das auf dem Modell von La Mer beruht und experimenteller Analy-
tik untersucht. Hierfür sind (HR-)TEM-, EFTEM-, EDX- und XAS-Messungen eingesetzt
worden.

4.1 Mikrostrukturelle Charakterisierung von Co-Nanopartikeln

4.1.1 Kristallinität von Co-Nanopartikeln

Bei der in Kap. 3.1 vorgestellten Synthesestrategie können sowohl ein- als auch polykristal-
line Co-Nanopartikel entstehen. Einen ersten Eindruck der Kristallinität liefern die Kon-
trastunterschiede in konventionellen TEM-Hellfeld Aufnahmen (Abb. 4.1). Da bei den in
Abb. 4.1 (a) gezeigten Co-Nanopartikeln, mit einem mittleren Durchmesser von <D>=(9,8±
0,9) nm, nahezu keine Unterschiede im Kontrast innerhalb der Partikel zu sehen sind, kann
hierbei von einer einkristallinen Orientierung des metallischen Partikelkerns ausgegangen
werden. Die Helligkeitsunterschiede zwischen den einzelnen Partikeln werden durch die
verschiedenen Kristallorientierungen zum einfallenden Elektronenstrahl und den damit ver-
bundenen unterschiedlich starken Beugungseffekten verursacht (siehe Kap. 3.3.1).
Dagegen ist bei den in Abb. 4.1 (b) dargestellten und im Durchschnitt <D>=(5,8±1,3) nm
großen Co-Nanopartikeln auch innerhalb eines individuellen Partikels eine Variation in
dem Kontrast zu erkennen, was auf eine polykristalline Struktur hindeutet. Bei genauerer
Betrachtung der TEM-Aufnahme dieser Partikel lässt sich erkennen, dass diese aus 1,5-
2 nm großen Kristalliten aufgebaut sind. Diese polykristalline Struktur kann möglicherwei-
se durch Agglomerationsprozesse während des Partikelwachstums entstehen und wird in

(a) (b)

Abbildung 4.1: TEM-Hellfeld Aufnahmen von etwa 10 nm großen einkristallinen (a) sowie ca. 6 nm großen
polykristallinen Co-Nanopartikeln (b).

der Literatur häufig bei fcc Co-Nanopartikeln beschrieben [54, 29, 160].
Werden Co-Nanopartikel der Umgebungsluft ausgesetzt, bildet sich an der Partikeloberflä-
che eine Oxidschicht, die in TEM-Aufnahmen aufgrund der geringeren Dichte von CoO
(ρCoO=6,45 g/cm3) verglichen mit dem reinen Co (ρCo=8,9 g/cm3) im Kontrast heller er-
schienen als der kristalline Partikelkern. Ein Beispiel von Co-Nanopartikeln, die mit Öla-
min stabilisiert sind, mit einer deutlich sichtbaren zwischen 1,5 und 2 nm dicken Oxidhülle
ist in Abb. 4.2 gezeigt.
Zudem kann durch HRTEM-Aufnahmen die kristallographische Struktur der Nanopartikel
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analysiert werden. In Abb. 4.3 ist eine Gitterabbildung eines 9,8 nm großen einkristallinen
Co-Nanopartikels gezeigt. Aus den deutlich sichtbaren Gitterebenen ist ein Netzebenenab-
stand von dhkl= (0,205±0,003) nm bestimmt worden, der einer Co-fcc Struktur mit einer
(111)-Orientierung zugeordnet werden kann. Mit Gl. 3.2 konnte ein Gitterparameter von
afcc= (0,355±0,005) nm bestimmt werden.

BF-overview-3

20 nm

03.11.2008, 11:08

Abbildung 4.2: TEM-
Aufnahme von Co-
Nanopartikeln mit einer
deutlich sichtbaren Oxidhülle.

Abbildung 4.3: HRTEM-
Aufnahme von einem einkri-
stallinen Co-Nanopartikel
mit einer fcc (111)-
Kristallstruktur auf amorphem
Kohlenstoff.−→

4.1.2 Morphologie

Neben den sphärischen Nanopartikeln können bei der Synthese ebenfalls Partikel in Form
von Scheiben, Stäbchen oder Würfeln entstehen (siehe z.B. [158, 161, 157]). Zwei Beispie-
le für polymorphe Co-Nanopartikel sind in Abb. 4.4 gezeigt. Die Partikel sind entsprechend
der in Kap. 3.1 beschriebenen Synthesevorschrift präpariert worden, wobei zur Stabilisie-
rung der in Abb. 4.4 (b) gezeigten Co-Partikel anstelle von Ölsäure Ölamin verwendet wor-
den ist. Abweichend von der nach der Thermodynamik energetisch günstigen Kugelform
sind in den beiden TEM-Aufnahmen ebenfalls scheibenförmige Partikel mit einem nahezu
einheitlichen, geringen Kontrast zu beobachten1. Während in Abb. 4.4 (a) viele drei- und
sechseckige Scheiben mit Größen zwischen 10 und 40 nm zu beobachten sind, liegen in
Abb. 4.4 (b) meist sechseckige oder nahezu runde Scheiben mit Durchmessern zwischen
18 und 20 nm vor. Da ebenfalls Übergangsformen wie z.B. abgeschliffene Dreiecke zu be-
obachten sind, lässt sich vermuten, dass die runden Scheiben durch einen Abbau bzw. eine
Umordnung der energetisch ungünstigen Eckatome entstehen.

Dieses anisotrope Wachstum der Partikel ist vermutlich auf den Einfluss der zur Stabi-
lisierung verwendeten Liganden zurückzufüren, die durch eine selektive Adsorption an be-
stimmten Kristallflächen diese für ein weiteres Wachstum blockieren und somit, in Abhän-
gigkeit von der stabilisierten Oberfläche, für die Ausbildung von Stäbchen oder Scheiben
sorgen können [163, 164, 157]. Die Ursache für die bevorzugte Anlagerung der Liganden
an bestimmten Kristallflächen liegt bei den unterschiedlichen Oberflächenenergien der kri-
stallographischen Ebenen2. Diese selektive Adsorption tritt besonders häufig bei schwach
bindenden Liganden auf, da sich diese durch die reversible Anbindung an die Partikelkerne

1Eine Untersuchung der Ausbeute an scheibenförmigen Partikeln in Abhängigkeit von der Konzentration
des Ölamins und der Menge des verwendeten Lösungsmittels sowie eine ausführliche Beschreibung der Reak-
tionsparameter sind in [162] zu finden.

2Zum Beispiel gilt für fcc-Kristallstrukturen γ(111)<γ(100)<γ(110) [158].
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(a) (b)

Abbildung 4.4: TEM-Hellfeld Aufnahmen von polymorphen Co-Nanopartikeln. Zur Stabilisierung der Partikel
ist ein Tensidgemisch aus Ölsäure und TOPO (a) bzw. Ölamin und TOPO (b) verwendet worden.

die energetisch bevorzugten Flächen „aussuchen” können. In der Literatur werden in diesem
Zusammenhang neben Aminen auch Phosphine bzw. Phosphinoxide als Form bestimmend
bei der Synthese verschiedener Partikelsysteme diskutiert [35, 165, 164, 166].
In Abb. 4.5 ist eine Gitterabbildung eines scheibenförmigen Partikels, das mit Ölamin stabi-

(a) (b)

~2,5- 3nm

(c)

60°

Abbildung 4.5: (a) HRTEM-
Aufnahme einer Co-Scheibe
mit deutlich sichtbarer poly-
kristalliner Oxidhülle. (b) Zur
besseren Sichtbarkeit markie-
ren Hilfslinien den sechsecki-
gen Umriss des Partikelkerns
(rot) und der Oxidhülle (gelb).
(c) zeigt das zugehörige FFT-
Muster, das aus der Überlage-
rung der Gitterstrukturen der
Oxidhülle und des metallischen
Kerns entsteht.

lisiert worden ist, dargestellt. Die sechseckige Form der Scheibe mit den leicht abgerundeten
Ecken wird in Abb. 4.5 (b) verdeutlicht, wobei die lange Achse des Sechsecks etwa 18,3 nm
beträgt. Besonders auffällig ist die zwischen 2,5 nm und 3 nm dicke Oxidhülle zu sehen, die
eine polykristalline Struktur aufweist. Das zugehörige FFT-Muster des Partikels (Abb. 4.5
(c)) zeigt eine 60◦-Symmetrie der sechs deutlichen Reflexe welches ein Hinweis auf eine
fcc-Co (111)-Orientierung sein kann. Aufgrund der fortgeschrittenen Oxidation und einer
typischen Scheibendicke von etwa 6 nm (siehe Kap. 5.1) kann der für fcc-Co sehr große, im
Bereich des Kerns gemessene, Gitterebenenabstand von dhkl=(0,215 ± 0,006) nm durch ei-
ne fcc-CoO Struktur hervorgerufen werden und einer (200)-Orientierung entsprechen (CoO
d200=0,213 nm [167]).
In der Literatur wird jedoch bei scheibenförmigen Co-Partikeln meist von einer hcp-Struktur
berichtet [168, 163, 35]. Puntes et al. geht dabei von einer selektiven Adsorption der Amine
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an die (100)-Netzebene des hcp-Co Kristallits aus, so dass diese Richtung für weitere An-
lagerung von Co blockiert wird und Scheiben entstehen [163]. Darüber hinaus wird davon
berichtet, dass bei einer weiteren thermischen Behandlung eine Umorganisation in sphäri-
sche Nanopartikel stattfindet [35]. Eine solche Reorganisation von ausschließlich in Schei-
benform kristallisierten und mit Ölamin stabilisierten Co-Nanopartikeln in die Kugelform
ist kürzlich von K. Eckstädt nach wenigen Tagen der Lagerung der Suspension bei Raum-
temperatur beobachtet worden [169]. Dies zeigt die große Dynamik des Systems, die durch
die Beweglichkeit der Liganden gefördert wird. Daher können die in Abb. 4.4 gezeigten
TEM-Bilder vermutlich als eine Art „Momentaufnahmen” betrachtet werden.

4.2 Mikrostrukturelle Charakterisierung von
FeCo-Nanopartikeln

4.2.1 Kinetisches Modell zur Legierungsbildung

Mit Hilfe des von K. Wojczykowski erweiterten La Mer-Modells, das in Kap. 2.1.1 beschrie-
ben worden ist und auf rein kinetischen Betrachtungen basiert, lässt sich auf die chemische
Zusammensetzung der resultierenden binären Nanopartikel schließen [32, 29]. Als Input-
parameter für das Modell dienen das eingesetzte Verhältnis von Fe- zu Co-Atomen sowie
die Zerfallsraten der verwendeten Metallcarbonylprecursoren. Letztere sind für die in die-
ser Arbeit verwendeten Precursoren Dicobaltoctacarbonyl, Eisenpentacarbonyl bzw. dem
Eisentetracarbonyl-TOPO-Komplex experimentell ermittelt worden3 und betragen [32]:

• k(Co4(CO)12)4= 1, 37 · 10−2 1/s

• k(Fe(CO)5) = 7, 52 · 10−3 1/s

• k(Fe(CO)4(TOPO)) = 1, 82 · 10−2 1/s.

Ein Vergleich dieser Zerfallskonstanten zeigt, dass sich das Co4(CO)12 fast doppelt so
schnell zersetzt wie das Fe(CO)5, aber verglichen mit Fe(CO)4(TOPO) etwas langsamer
zerfällt. Hieraus resultieren nach dem Modell von La Mer verschiedene Wachstumsraten
für Eisen und Kobalt. In Abb. 4.6 ist ein Beispiel hierfür gezeigt, bei dem Co2(CO)8 und
Fe(CO)5 als Precursoren eingesetzt worden sind, so dass für die resultierenden Partikel no-
minell eine chemische Zusammensetzung von Fe/Co = 1:1 erwartet werden kann. Für die
Geschwindigkeitskonstante der Nanopartikelbildung k3 ist ein Wert von 0,01 1/s angenom-
men worden [38]. Da die Konzentrationen der zum Aufbau von Partikeln vorhandenen Co-
und Fe-Monomere, d.h. der „freien” Co- und Fe-Atome in der Lösung, in Abhängigkeit
vom Zeitpunkt der Reaktion unterschiedlich sind, müßten sich experimentell zwei Folgen
beobachten lassen: Erstens, eine Abhängigkeit der chemischen Zusammensetzung von der
Partikelgröße und zweitens, eine Änderung der Komposition innerhalb eines einzelnen Par-
tikels.

3Die Untersuchung der Kinetik des Precursorzerfalls während der Partikelsynthese geschieht über die Aus-
wertung von FT-IR-Absorptionsspektren. Diese sind an Proben der Reaktionslösung gemessen worden, die
zu verschiedenen Zeitpunkten der Reaktion entnommen worden sind, wobei die Abnahme der gemessenen
Absorption bei den für die jeweiligen Precursoren charakteristischen CO-Banden direkt proportional zur Kon-
zentration des absorbierenden Komplexes ist. Aus dem beobachteten exponentiellen Abfall der Absorption, ist
mittels k = ln2/t1/2 die Zerfallsrate k ermittelt worden. Eine genauere Beschreibung ist in [32] zu finden.

4Das Co4(CO)12 stellt eine stabilere Zwischenstufe beim Zerfall des Co2(CO)8 dar und ist somit bei der
Zerfallskinetik geschwindigkeitsbestimmend [32].
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Abbildung 4.6: Zeitliche Entwick-
lung der Größe (linke Skala) und
der Wachstumsrate eines Nanopar-
tikels (rechte Skala, grüne Kurve),
das mit Co2(CO)8 und Fe(CO)5

synthetisiert wird. Die rote bzw. die
blaue Kurve gibt die aus den Zerfalls-
konstanten folgenden Wachstumsra-
ten für Eisen bzw. Kobalt an [38].

Die Abhängigkeit der Zusammensetzung von der Größe resultiert aus der Annahme, dass
kleinere Partikel erst zu einem späteren Zeitpunkt der Nukleationsphase entstehen und
so, verglichen mit den großen, aus der Anfangsphase stammenden, Partikeln ein anderes
Verhältnis der Fe- und Co-Monomere als Ausgangslage haben. Bei der Verwendung von
Co2(CO)8 und Fe(CO)5 als Precursoren im Verhältnis 1:2, wird aus Abb. 4.6 beispielswei-
se für kleine Partikel eine eisenreichere Zusammensetzung erwartet als für die größeren Na-
nopartikel des gleichen Ansatzes. Dieser Zusammenhang ist bereits durch EDX-Analysen
an Nanopartikeln mit verschiedenen Durchmessern gezeigt worden [29, 112, 30].
Die im folgenden vorgestellte Untersuchung der Mikrostruktur von FeCo-Nanopartikeln er-
laubt es, Rückschlüsse auf die Zusammensetzung innerhalb eines Nanopartikels zu ziehen.
Um die experimentell ermittelte Komposition mit der Vorhersage des Modells vergleichen
zu können, sind die entlang des Partikelquerschnitts zu erwartenden Änderungen in der Zu-
sammensetzung am Beispiel eines 6,6 nm großen Nanopartikels für die beiden möglichen
Precursormischungen und einem Eisen zu Kobalt Verhältnis von 1:1 berechnet worden.
Abbildung 4.7 (a) zeigt die erwartete Materialzusammensetzung als Funktion des Parti-
kelradius für ein FeCo-Nanopartikel, das mit den Precursoren Co2(CO)8 und Fe(CO)5

synthetisiert worden ist. Deutlich ist zu erkennen, dass für diese Partikel aufgrund der lang-
samen Zersetzung des Eisenpentacarbonyls eine eisenreiche Oberfläche erwartet werden
kann. Dagegen kann im Fall einer Verwendung von Co2(CO)8 und dem schneller zerfallen-
dem Fe(CO)4(TOPO)-Komplex dieses Verhältnis umgekehrt und es kann eine mit Kobalt
angereicherte Partikeloberfläche vermutet werden.
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Abbildung 4.7: Aus dem kinetischen Modell erwartete elementare Zusammensetzung eines 6,6 nm großen
FeCo-Partikels als Funktion des Partikelradius. (a) zeigt den Konzentrationsgradienten für ein Partikel präpariert
mit Co2(CO)8 und Fe(CO)5 und (b) zeigt den Fall einer Mischung von Co2(CO)8 und Fe(CO)4(TOPO).
Die grüne Linie gibt als Kontrolle die Anzahl der in die Partikel eingebauten Atome an. Für k3 ist ein Wert von
0,01 1/s angenommen worden [38].
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4.2.2 Legierungszusammensetzung und Strukturanalyse

Zunächst sind FeCo-Nanopartikel untersucht worden, die mit Fe(CO)5 und Co2(CO)8 als
Precursoren synthetisiert worden sind. Nach dem zuvor vorgestellten kinetischen Modell
werden für solche Partikel eine eisenreichere Hülle und ein kobaltreicher Kern erwartet.
Um die Komposition von FeCo-Nanopartikeln zu bestimmen und evt. einen Hinweis auf
eine inhomogene Materialzusammensetzung zu bekommen, sind EDX-Analysen durchge-
führt worden. Hierfür sind mit TOPO stabilisierte FeCo-Nanopartikel mit einem nominellen
Verhältnis von Fe/Co = 1:1 hergestellt worden. Diese kolloidale Lösung ist aufgeteilt und je-
weils ein drittel ist einem Ligandenaustausch, entsprechend der Beschreibung in Kap.3.1.1,
unterzogen worden. Auf diese Weise konnten die FeCo-Partikel nachträglich mit Ölamin,
Dodecanthiol (DDT) oder Ölsäure stabilisiert werden. Die Ergebnisse der TEM- und EDX-
Untersuchungen an diesen Partikeln sind in Abb. 4.8 dargestellt.
Ein Vergleich der gezeigten Größenstatistiken zeigt, dass die mit Ölamin und DDT stabili-
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Abbildung 4.8: TEM-Hellfeld Aufnahmen, die dazugehörigen Durchmesserverteilungen und EDX-Spektren
von FeCo-Nanopartikeln, die über einen Ligandenaustausch nachträglich mit Ölamin (a), Dodecanthiol (b) und
Ölsäure (c) stabilisiert worden sind. In den Größenstatistiken beschreibt N die Anzahl der bei der Auswertung
berücksichtigten Nanopartikel.

sierten Partikel etwa vergleichbare mittlere Durchmesser um 5,5 nm haben, während die mit
Ölsäure umhüllten Nanopartikel mit <D>=(3,8± 1,28) nm einen deutlich kleineren Durch-
messer aufweisen. Diese verkleinernde Wirkung der Ölsäure lässt sich durch die Bildung
von Co- bzw. Fe-Oleat Komplexen erklären, durch die Metallatome aus dem Partikelkern
herausgelöst werden, bis sich ein Gleichgewicht zwischen dem an die Partikel angebunde-
nen Oleat und den freien Metall-Oleat Komplexen eingestellt hat [32]. Da die Prozedur des
Ligandenaustausches sowie die anschließende Reinigung mehrfach erfolgte, kann hier da-
von ausgegangen werden, dass die Oberfläche der Nanopartikel abgebaut worden ist.
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Die an diesen Partikeln aufgenommenen EDX-Spektren sind ebenfalls in Abb. 4.8 gege-
ben5. Die in den Messungen neben den Signalen von Fe und Co gefundenen zusätzlichen
Peaks für C, O, Si oder Cu werden durch den Probenhalter, das TEM-Netz oder durch
Reste des Lösungsmittels bzw. die Liganden verursacht. Da in keinem Spektrum ein für
TOPO charakteristischer Phosphor-Peak gefunden worden ist, kann von einem erfolgrei-
chen Ligandenaustausch ausgegangen werden. Ein Nachweis für die angebundenen neuen
Liganden, ist aus den EDX-Spektren nur für das Dodecanthiol, durch dessen Schwefel-
Komponente möglich (siehe mittleres EDX-Spektrum).
Betrachtet man ausschließlich das Verhältnis von Fe zu Co, lässt sich zunächst feststellen,
dass die Ölamin und DDT stabilisierten Partikel mit einer Zusammensetzung von Fe52at%-
Co48at% insgesamt eisenreicher sind als das eingesetzte nominelle Verhältnis von Fe50Co50,
was darauf hindeutet, dass bei der Synthese nicht alle Metallatome der Precursoren in Parti-
kel umgesetzt worden sind. Im Vergleich dazu ist mittels EDX für die nachträglich verklei-
nerten, mit Ölsäure stabilisierten Partikel eine kobaltreichere Fe43,6at%Co56,4at% Komposi-
tion ermittelt worden. Da für den Fall einer homogenen Legierung ebenfalls ein Verhältnis
von Fe52at%Co48at% hätte gemessen werden müssen, kann bei diesen Partikeln, in Über-
einstimmung mit der Vorhersage des kinetischen Modells, von einem Gradienten in der
Zusammensetzung ausgegangen werden. Aufgrund der Zunahme der Kobalt-Komponente
lässt sich vermuten, dass das Kobalt im Partikelkern angereichert ist, während an der Parti-
keloberfläche eine eisenreiche Komposition vorliegt.

Um mit diesen Precursoren eine homogenere Zusammensetzung der Nanopartikel zu
erreichen, sind Partikel über eine sukzessive Precursorenzugabe bei einem eingesetzten Ver-
hältnis von Fe/Co = 1:2 präpariert worden. In diesem Fall liegen im Mittel Monomere beider
Komponenten über einen längeren Zeitraum in der Lösung vor, so dass der Gradient in der
Komposition der resultierenden Legierung nicht so ausgeprägt sein dürfte.
In Abb. 4.9 (a) ist eine Hellfeld-Aufnahme der mit Ölsäure und TOPO stabilisierten FeCo-

20nm20nm

(a) (b)

Abbildung 4.9: (a) Hellfeld-Aufnahme von Fe47at%Co53at% Nanopartikeln mit einem mittleren Durchmesser
von (10,3±1,17) nm. (b) zeigt denselben Bildausschnitt, wobei zur Aufnahme ein Co-Energiefilter verwendet
worden ist.

Nanopartikel mit einem mittleren Durchmesser von <D>=(10,3±1,17) nm gezeigt. Aus
5Die EDX-Analysen sind im TEM mit einer Spotsize von 125 nm an verschiedenen Stellen der Proben

aufgenommen worden, um einen repräsentativen Eindruck zu bekommen. Die beobachteten Schwankungen
zwischen den verschiedenen Messungen in der aus den Peakhöhen der jeweiligen Elemente ermittelten Zu-
sammensetzung betragen etwa 4% . Die in Abb. 4.8 gezeigten Spektren stellen Beispiele typischer Messungen
dar.
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EDX-Messungen an den Nanopartikeln ist eine mittlere Komposition von Fe38at%Co62at%

bestimmt worden. Bei Betrachtung der in Abb. 4.9 (b) gezeigten EF-STEM Aufnahme, die
das Co-Signal zeigt, fällt auf, dass das Co nicht gleichmäßig über die Partikel verteilt ist, wie
es für homogen legierte Partikel erwartet werden würde. Aus der Aufnahme ist jedoch kei-
ne eindeutige Aussage zu treffen, ob das Co vermehrt im Partikelkern angereichert ist oder
nicht. Durch den ungleichmässigen Kontrast erscheint eine Agglomeration von kleineren
Kristalliten während der Synthese für möglich, was insbesondere aufgrund der in diesem
Fall längeren Reaktionszeit von zwei Stunden, nicht ausgeschlossen werden kann. Für eine
Analyse der Gitterstruktur ist daher ein Partikel mit einheitlichem Kontrast verwendet wor-
den.
Eine HRTEM-Hellfeld Aufnahme von einem dieser Teilchen mit einem Durchmesser von
(9,88±0,33) nm ist in Abb. 4.10 (a) gegeben. Die EDX-Analyse von diesem Partikel ergab
eine Fe47at%Co53at% Zusammensetzung. Aus dem zugehörigen FFT-SAD-Beugungsbild

Fe47at%Co53at%

63.4 % 36.6 %at atFe Co 43.9 % 56.1 %at atFe Co

(a)
(b)

(c) (d)

Abbildung 4.10: (a) HRTEM-Aufnahme eines (9,88±0,33) nm großen Fe47at%Co53at% Nanopartikels in bcc
(100) Orientierung und das zugehörige SAD-Beugungsbild (b). (c) und (d) zeigen das Partikel aus (a) mit
eingefärbten Gitterebenen die den angegebenen Materialzusammensetzungen entsprechen.

dieses Partikels (Abb. 4.10 (b)), konnte eine bcc-Struktur des Kristalls in der (100)-Orientie-
rung identifiziert werden. Bei genauer Betrachtung der Gitterabbildung fällt auf, dass die
Gitterebenen auch außerhalb der Partikelgrenzen zu sehen sind. Dieser Abbildungsarte-
fakt, der einen Delokalisierungs-Effekt darstellt, ist eine Folge der sphärischen Aberrati-
on der Objektivlinse des TEMs und ist häufig bei periodischen Strukturen zu beobach-
ten [170]. Darüber hinaus sind in der Gitterabbildung zwei Untergitter zu erkennen, die
zur besseren Sichtbarkeit in Abb. 4.10 (c) und (d) farblich markiert dargestellt sind. Diese
können aufgrund ihrer leicht unterschiedlichen Gitterebenenabstände einer eisenreicheren
Fe63,4at%Co36,6at%-Legierung (rotes Gitter, c) bzw. einer kobaltreichen Fe43,9at%Co56,1at%-
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Komposition (gelbes Gitter, d) zugeordnet werden. Daraus lässt sich schließen, dass auch
bei der sukzessiven Precursorenzugabe, für die eine homogenere Materialzusammensetzung
erwartet worden ist, ein Co-reicher Kern entsteht, während die äußere Schicht des Partikels
aufgrund der langsamen Zersetzung des Fe(CO)5 eisenhaltiger ist.

Dagegen sind zur Synthese der in Abb. 4.11 gezeigten (6,6± 0,9) nm großen Fe48,1at%-
Co51,9at%-Nanopartikel, Dicobaltoctacarbonyl und der schneller zerfallende Eisencarbonyl-
TOPO-Komplex als Precursoren, mit einem nominellen Verhältnis von Fe/Co = 1:1 einge-
setzt worden. Dies entspricht der Situation, die mit dem kinetischen Modell (Abb. 4.7 (b))
betrachtet worden ist, so dass für diese Nanopartikel eine Co-reichere Partikeloberfläche
erwartet werden kann.
Eine weitere Möglichkeit den strukturellen Aufbau zu prüfen, bietet die Röntgenabsorpti-

Abbildung 4.11: TEM-
Hellfeld Aufnahme der
6,6 nm großen FeCo, die
mit Fe(CO)4(TOPO) und
Co2(CO)8 synthetisiert wor-
den sind.

onsspektroskopie, mit der die FeCo-Partikel in verschiedenen Oxidationszuständen unter-
sucht worden sind. In Abb. 4.12 ist eine Zusammenfassung der XAS-Spektren zu sehen,
die im oberflächensensitiven TEY-Modus bei 13 K aufgenommen und hier für die beiden
Elemente getrennt aufgetragen worden sind. Zunächst sind die Nanopartikel in ihrem Aus-
gangszustand nach der Probenpräparation gemessen worden (erste Zeile). Die in diesen
Spektren sichtbare Feinstruktur in den Absorptionspeaks (siehe Pfeilmarkierungen) zeigt,
dass die Partikel oxidiert vorliegen6. Aus einem Vergleich der Form der Peaks an der L3-
und L2-Absorptionskante mit den in der untersten Zeile abgebildeten Referenzspektren
[135] kann geschlossen werden, dass das Eisen in den Partikeln hauptsächlig zu Fe2O3

oxidiert, wobei auch ein kleiner Anteil von Fe3O4 nicht ausgeschlossen werden kann. Da-
hingegen lässt sich die beobachtete Feinstruktur der Co L3-Kante eindeutig dem CoO zu-
ordnen.
Diese Oberflächenoxide sind anschließend durch eine Behandlung der Partikel in einem

Wasserstoffplasma entfernt worden7. Anhand der im Anschluß aufgenommenen XAS-Spek-
tren lässt sich der Erfolg dieser Behandlung prüfen (zweite Zeile). Da sowohl für Fe als

6Eine natürliche Oxidation der metallischen Nanopartikel kann bei einem Kontakt mit der Luft nicht ver-
hindert werden. Die Auswirkungen der Oxidation auf die magnetischen Eigenschaften ist in Kap. 6.3 näher
untersucht worden.

7Hierfür sind zunächst die Liganden der Partikel durch eine zehnminütige Behandlung in einem Sauerstoff-
plasma entfernt worden, bevor die verbliebenen Metalloxid-Partikelkerne für 20 min in einem Wasserstoffplas-
ma reduziert worden sind [171]. Weitere Informationen zu der Behandlung von Nanopartikeln im Wasserstoff-
plasma sind z.B. in [172, 173] zu finden.
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Abbildung 4.12: XAS-Spektren gemessen an der Fe-Absorptionskante (linke Spalte) und an der Co-
Absorptionskante (rechte Spalte) für die in Abb. 4.11 dargestellten FeCo-Nanopartikel in verschiedenen Oxi-
dationszuständen. Die unten dargestellten Referenzspektren sind aus [135] entnommen worden.
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auch für Co keine Feinstruktur mehr in den Peaks an den Absorptionskanten zu sehen ist,
kann von einem rein metallischen Zustand der Partikel ausgegangen werden (vgl. Referenz-
spektren). Dies wird ebenfalls durch die beobachtete Verschiebung der L3-Kante für Fe um
1,6 eV zu kleineren Energien (von 709,7 eV nach 708,1 eV) bestätigt, da nach Ref. [133]
für einen Übergang von Fe2O3 bzw. Fe3O4 nach Fe eine Verschiebung der L3-Intensität
von 1,7 eV bzw. 1,4 eV erwartet werden kann.
Ausgehend von den Partikeln im metallischen Zustand sind diese schrittweise wieder oxi-
diert worden. Die Spektren in der dritten Zeile zeigen den Zustand der Partikel nach einer
zehnminütigen Lagerung bei 1 mbar Sauerstoff. Während sich im XAS-Spektrum von Fe
keine Änderung, wie z.B. eine L3-Peakverschiebung zu höheren Energien beobachten lässt,
ist an den Co-Absorptionskanten bereits ein Ansatz von einem CoO-Beitrag zur Messung
zu erkennen. Dieser zeigt sich bei der L3-Kante an zusätzlichen Schultern und an einem
schmaleren L2-Absorptionspeak. Da zunächst die Oberfläche der Nanopartikel oxidiert, ist
aus diesen Messungen zu schließen, dass die untersuchten FeCo-Partikel, in Übereinstim-
mung mit der Vorhersage des kinetischen Modells, eine Co-reiche Oberfläche besitzen.
Bei dieser Betrachtung ist jedoch zu beachten das noch nicht geklärt ist, ob die Plasmabe-
handlung eine Änderung der Kristallinen Struktur der FeCo Partikel bewirken kann. Um
dieses ausschließen zu können erscheinen zusätzlich weitere HRTEM-Unteruchungen der
Nanopartikel ohne und mit Plasmabehandlung sinnvoll.

4.3 Fazit

Die Mikrostruktur und elementare Zusammensetzung von Co- und FeCo-Nanopartikeln ist
mittels (HR-)TEM, EDX und XAS untersucht worden.
Hierbei zeigte sich, dass bei der verwendeten Syntheseroutine sowohl ein- als auch poly-
kristalline Partikel entstehen können. Abweichend von der sphärischen Partikelform lassen
sich auch Co-Nanopartikel in Scheibenform mit drei-, sechs- oder achteckigem Umriss prä-
parieren, wobei die Entstehung dieser verschiedenen Morphologien durch die Verwendung
geeigneter Verhälnisse aus Liganden und Lösungsmittel gefördert werden kann. Die kristal-
lographische Analyse der Mikrostruktur einer Partikelscheibe ergab eine fcc-CoO Struktur.
Durch die Analyse der chemischen Zusammensetzung von FeCo Nanopartikeln in der ku-
bischen Phase konnte gezeigt werden, dass die Komposition der Nanopartikel von den Zer-
fallskinetiken der zur Synthese eingesetzten Metallcarbonylprecursoren abhängt. Hierfür
sind FeCo-Nanopartikel, die mit zwei verschiedenen Precursormischungen hergestellt wor-
den sind, untersucht worden. Die bislang präparierten FeCo-Nanopartikel zeigen einen Gra-
dienten in der elementaren Zusammensetzung, wobei je nach Schnelligkeit des Zerfalls des
Fe-Precursors verglichen mit der Zersetzung des Co-Precursors, eine mit Eisen bzw. mit
Kobalt angereicherte Partikeloberfläche beobachtet werden konnte. Daher konnten die ge-
zeigten Untersuchungen die Vorhersage des kinetischen Wachstumsmodells, das auf dem
Modell von La Mer basiert, insgesamt bestätigen. Hierdurch können ebenfalls die bislang
vermuteten nachträglichen Umordnungsprozesse in der Reifungsphase der Partikel, die zu
homogen legierten Partikel führen könnten [41, 174], weitestgehend ausgeschlossen wer-
den. Interessant wäre, ob und in welcher Form eine Umordnung der Komposition dieser
Gradienten-Partikel durch eine nachträgliche physikalische Modifikation der Partikel mit-
tels eines Heizschrittes oder durch einen Ionenbeschuss erreicht werden kann.
Um auf chemischen Wege eine über den gesamten Partikeldurchmesser homogene Legie-
rungszusammensetzung einstellen zu können und auf diese Weise die Präparation von Par-
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tikeln mit definierten, maßgeschneiderten magnetischen Eigenschaften zu ermöglichen, er-
scheint daher das Design von Fe- und Co-Precursoren mit identischen Zerfallskinetiken
notwendig.



Kapitel 5

Selbstorganisation und Manipulation
von Nanopartikelanordnungen

Besonders im Hinblick auf technologische Anwendungen ist die Möglichkeit, magnetische
Nanopartikel in der Trägerflüssikeit zu steuern oder die Selbstorganisation auf Substraten
gezielt beeinflussen zu können, von hoher Wichtigkeit. Letzteres ist besonders durch die
Idee, einzelne Partikel als Bits auf Festplatten einzusetzen, um die Speicherdichte zu erhö-
hen, in das Bewußtsein der Forscher und Entwickler gedrungen [9]. Hierbei ist besonders
eine gezielte und gleichmäßige Anordnung von Interesse. Dagegen ist im Fall biotechnolo-
gischer Anwendungen häufig eine kontrollierte Konzentration von Partikeln an bestimmten
Stellen, wie z.B. oberhalb eines Sensors oder im Körper innerhalb eines Tumors, wün-
schenswert (siehe z.B. [11, 175]). Aber auch bei grundlegenden Fragestellungen wie z.B.
der Messung der elektrischen Transporteigenschaften von Partikelmonolagen, wie im Kapi-
tel 7 beschrieben, ist eine gezielte Anordnung von Partikeln zwischen Kontakten notwendig.
Daher sollen im folgenden Kapitel einige Aspekte, die bei der Selbstorganisation von Na-
nopartikeln eine Rolle spielen sowie Konzepte zur gezielten Manipulation der Anordnung
von Nanopartikeln auf Substraten vorgestellt werden.

5.1 Einfluss der Partikelgrößenverteilung und Partikelform

Die mit Liganden stabilisierten sphärischen Co-Nanopartikel ordnen sich auf Substraten zu-
meist in hexagonalen Strukturen an. Hierbei hängt die Ausdehnung der geordneten Bereiche
stark von der Breite der Durchmesserverteilung der Partikel ab. Dieser Zusammenhang wird
in Abb. 5.1 verdeutlicht, in der charakteristische Anordnungen von Ölsäure stabilisierten
Co-Nanopartikeln für verschiedene Standardabweichungen σ des mittleren Durchmessers
abgebildet sind.
Während die hexagonale Anordnung der im Mittel 8,82 nm großen Nanopartikel in Abb.

5.1 (a) bei einer Standardabweichung von σ =1,38 durch die verschieden großen Partikel
sehr unregelmäßig ist, ist bei einer Standardabweichung von σ =0,71 (Abb. 5.1 (c)) für die
im Mittel 8,84 nm großen Nanopartikel eine langreichweitigere hexagonale Ordnung mög-
lich.
Diese experimentellen Beobachtungen wurden von D. Sudfeld bei theoretischen Betrach-
tungen mit einem Spielalgorithmus bestätigt [41]. In der Literatur wird ebenfalls die Stan-
dardabweichung der Partikeldurchmesserverteilung als ein Schlüsselparameter für geordne-
te Überstrukturen von Nanokristalliten angesehen, wobei i.A. langreichweitige hexagonale

55
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Abbildung 5.1: TEM-Hellfeld Aufnahmen von Bereichen hexagonaler Anordnungen von sphärischen Co-
Nanopartiklen. Die Standardabweichung der jeweiligen Durchmesserverteilung nimmt von σ =1,38 (a), über σ
=1,07 in (b) nach σ =0,71 in (c) ab, während die Ausdehnung der geordneten Bereiche zunimmt.

Anordnungen für σ <10% erwartet werden [48, 176, 47].

Neben der Durchmesserverteilung kann auch die Morphologie der Partikel die Art der

(a) (b)

A

B

C

Abbildung 5.2: (a) TEM-Hellfeld Aufnahme von einer Anordnung aus scheibenförmigen, sphärischen und
dreieckigen Co-Nanokristalliten. Die Nanopartikel sind mit Ölamin stabilisiert worden. Die STEM-Dunkelfeld
Aufnahme in (b) zeigt einen deutlichen Kontrastunterschied zwischen stehenden Scheiben (A), sphärischen Na-
nopartikeln (B) und liegenden Scheiben oder Dreiecken (C). (STEM-Aufnahme von H. Rösner, FZ Karlsruhe)

Anordnung bestimmen. Die in Abb. 5.2 gezeigten Co-Partikel sind vorwiegend in Schei-
benform kristallisiert, wobei die Scheiben einen mittleren Durchmesser von <D>=(17,94
± 2,84) nm bei einer mittleren Dicke von (6,40± 0,54) nm aufweisen1. Im Gegensatz zur
hexagonalen Anordnung von sphärischen Partikeln, ordnen sich diese scheibenförmigen
Partikel bevorzugt in Ketten an, wobei sie dabei auf ihrer schmalen Seite stehen und im

1Die Ursache für die Entstehung von Scheibenformen während der Synthese sind in Kap. 4.1 beschrieben.
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TEM-Bild wie Stäbchen erscheinen. Einen Hinweis darauf, dass in diesem Fall „stehende”
Co-Scheiben vorliegen, könnte z.B. der starke Kontrastunterschied liefern, der besonders in
der STEM-Dunkelfeld Aufnahme in Abb. 5.2 (b) gut zu sehen ist. Die stehenden Scheiben
(Bereich A) liefern verglichen mit den sphärischen Nanopartikeln (B) und den liegenden
Scheiben bzw. Dreiecken (z.B. in Bereich C) in dem Dunkelfeld-Bild die höchste Intensität.
Da es sich bei allen Fällen um Co-Kristallite handelt, d.h. kein verschiedener Materialkon-
trast vorliegen kann, kann der Kontrastunterschied entweder durch Braggbeugung, die je
nach Orientierung der Gitterebenen der Nanokristallite zum Elektronenstrahl verschieden
stark ist, oder durch unterschiedliche Dicken des Materials entstehen. Da senkrecht ste-
hende Scheiben für den senkrecht einfallenden Elektronenstrahl die dickste Materialschicht
darstellen würden, wäre die Streuwahrscheinlichkeit für die Elektronen in diesem Fall am
größten und damit die Intensität in der Dunkelfeldabbildung am höchsten. Die stellenweise
hohe Intensität bei den liegenden Scheiben kann durch eine (partielle) Überlappung von
mehreren Partikelscheiben verursacht werden.
Darüber hinaus konnte bei einer Verkippung des TEM-Halters entlang der schmalen Seite
der Scheiben keine deutliche Änderung des Durchmessers beobachtet werden, während die
Scheiben, die entlang der langen Seite verkippt wurden, breiter erschienen. In dem Fall vor-
liegender Stäbchen hätte dagegen eine Verkleinerung des „Durchmessers”, bzw. bei Verkip-
pung entlang der langen Achse, keine Änderung der Breite festgestellt werden dürfen [163].
Diese Anordnung der Scheiben wird durch die attraktiven Wechselwirkungen bereits in der
Suspension verursacht. Wenn die Scheiben in hcp Co kristallisiert sind, wie es von vie-
len Gruppen beobachtet worden ist [168, 163, 35], kann die leichte Richtung der Magne-
tisierung aufgrund der magnetokristallinen Anisotropie entlang der (0001)-Richtung und
damit senkrecht zur Scheibenebene liegen (siehe Kap. 2.3). Analog zu den sphärischen Co-
Partikeln (siehe Kap. 2.4.2 und 5.4) würde hierdurch eine Anordnung in Ketten mit gleicher
Ausrichtung des magnetischen Moments bevorzugt, weshalb sich die Scheiben mit ihren
langen Seiten parallel zueinander anordnen würden. Von Puntes et al. ist jedoch eine beob-
achtete senkrechte Anordnung von hcp Co-Scheiben durch eine antiparallele Ausrichtung
der magnetischen Momente der benachbarten Scheiben und somit durch die Minimierung
des magnetischen Streufelds begründet worden, wobei aufgrund der Formanisotropie ein in
der Scheibenebene liegendes, magnetisches Moment angenommen worden ist [163]. Um
diese Frage zu klären, könnten magnetische Messungen helfen, da in dem Fall sich addie-
render Streufelder ein deutliches Koerzitivfeld zu beobachten wäre, während in dem Fall ei-
ner antiparallelen Ausrichtung der Momente benachbarter Scheiben ein weichmagnetisches
Verhalten erwartet werden könnte2. Einen weiteren Hinweis auf die Ausrichtung der ma-
gnetischen Momente könnte die Untersuchung der Anordnung unter Einfluss eines (nicht zu
starken) äußeren Magnetfelds erbringen. Im Gegensatz zu einer erwarteten parallelen Aus-
richtung der Scheibenketten in Richtung des äußeren Feldes für den Fall der senkrecht zur
Scheibenebene orientierten magnetischen Momente, dürfte das äußere Magnetfeld auf die
Anordnung der „antiferromagnetischen” Konfiguration der magnetischen Momente kaum
einen Einfluss ausüben.
Eine weitere mögliche Ursache für die beobachtete parallele Anordnung der Scheiben liegt
in der van-der-Waals-Wechselwirkung die maximal wird, wenn die langen Scheibenseiten
parallel zueinander stehen. Wie in Abb. 5.2 zu sehen ist, liegen einzelne, d.h. nicht in ei-

2Hierfür sind Proben notwendig, die ausschließlich in der Scheibenform kristallisiert sind, um einen Beitrag
von sphärischen Partikeln zur Hysterese ausschließen zu können.
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ner Kette gekoppelte Scheiben stets flach auf der Substratoberfläche3, da dies, aufgrund der
vdW-Anziehung zwischen Substrat und Scheibe, die energetisch günstigste Lage ist.

Ein Einfluss der vdW-Wechselwirkung wird ebenfalls bei der Anordnung von facettierten
Partikelkernen deutlich. Diese ordnen sich bei der Bildung von Doppellagen häufig nicht
in die für ein Kugelmodell erwartete, energetisch günstige Lage in der Mitte zwischen drei
Partikeln der unteren Schicht an, sondern nur zwischen zwei Partikeln. Diese Anordnung
wird favorisiert, da dadurch die Anzahl der parallel zueinander angeordneten Ebenen der
facettierten Partikelkerne und somit die vdW-Wechselwirkung maximiert wird [47].
Ein Beispiel für eine solche Anordnung ist in in der TEM-Aufnahme der im Durchschnitt

A B

50 nm

(A) (B) (C)

Abbildung 5.3: Einfluss der Facettierung von kristallinen Partikelkernen auf die Anordnung: TEM-Aufnahme
einer Anordnung von Co-Nanopartikeln in einem Bereich partieller Mono- und Doppellagen-Bedeckung. (A),
(B) und (C) zeigen schematische Darstellungen möglicher Partikelarrangements in Doppellagen unter dem
Einfluss von vdW-Wechselwirkungen zwischen den Kristallflächen (entnommen aus [47]).

(9,41± 0,77) nm großen Co-Nanopartikel in Abb. 5.3 gegeben. Bei vielen Partikeln ist eine
sechseckige Form zu sehen. Die in gelb und rot markierten Bereiche im TEM-Bild entspre-
chen den in Abb. 5.3 (A) und (B) schematisch dargestellten 2D Partikelanordnungen. Diese
skizzierten Anordnungen können nach Ref. [47] für eine abgeschliffene ikosaedrische Form
von Nanopartikelkernen unter dem Einfluss von vdW-Wechselwirkungen zwischen den Kri-
stallflächen der facettierten Partikel erwartet werden. Die Art der Anordnung in der zweiten
Lage hängt dabei von der Orientierung der Nanokristalle in der unteren Monolage ab.
Bei einer dichtest gepackten Monolagenanordnung von facettierten Partikeln kann die vdW-
Wechselwirkung dazu führen, dass ein großer Teil der Partikel in einer bestimmten Kristall-
richtung auf dem Substrat liegt, durch die sowohl die Anziehung zwischen Substrat und den
Partikelkernen als auch zwischen den Partikeln untereinander optimiert wird [47].

5.2 Einfluss des verwendeten Lösungsmittels

Lösungsmittel, die als Trägerflüssigkeit für die Suspension von Nanopartikeln dienen, kön-
nen den Anordnungsprozess der Partikel auf Substraten z.B. durch unterschiedliche Ver-
dampfungsraten und Benetzungseigenschaften stark beeinflussen.
Um großflächige, hexagonale Anordnungen von monodispersen Nanopartikeln zu errei-
chen, sind lange Verdampfungszeiten vorteilhaft. Bei sehr hohen Verdampfungsraten, wie
sie bei Lösungsmitteln mit niedrigem Siedepunkt vorliegen, können sich auch monodisper-
se Nanopartikel nicht langreichweitig ordnen, da die Diffusion der Partikel zu den ener-

3Dies ist ein weiterer Hinweis auf die Scheibenform, da im Fall von Stäbchen diese auch vereinzelt anzu-
treffen sein müssten.
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ODCB Toluol Heptan Hexan
Formel C6H4Cl2 C7H8 C7H16 C6H14

Struktur
CH3

H C  C  C  C  C  C  C H
H  H  H  H  H  H  H

H  H  H  H  H  H  H
H C  C  C  C  C  C H

H  H  H  H  H  H

H  H  H  H  H  H

TS [◦C] 180 110,63 93,64 63,48
γ [mN/m] 33,60 28,40 20,14 18,43

∆vapH [kJ/mol] 50,21 39,01 35,49 30,61
ρ [g/cm3] 1,0855 0,8669 0,6836 0,6554

Tabelle 5.1: Übersicht über die Struktur, Siedepunkt TS , Oberflächenspannung γ, Verdampfungsenthalpie
∆vapH (gemessen bei 25◦C) und Dichte ρ der in dieser Arbeit am häufigsten verwendeten Lösungsmittel.
Die angegebenen Dichten und Oberflächenspannungen gelten für reine Lösungsmittel bei 20◦C. Die Oberflä-
chenspannungen der Lösungsmittel bei Verwendung als Trägerflüssigkeit für Nanopartikeln können abweichen.
(Daten entnommen aus [177, 178]).

getisch günstigen Plätzen im Gitter nicht möglich ist [48]. Daher sind Lösungsmittel wie
Ortho-Dichlorbenzol (ODCB) gegenüber z.B. Hexan aufgrund des höheren Siedepunktes
zu bevorzugen, wenn eine gleichmäßige Anordnung oder eine Beeinflussung der Anord-
nung z.B. durch äußere Magnetfelder (siehe Kap. 5.5.1) erwünscht ist. In Tab. 5.1 ist ein
Überblick über einige Eigenschaften der in dieser Arbeit am häufigsten verwendeten Lö-
sungsmittel gegeben.
Darüber hinaus müssen für eine homogene Anordnung von Nanopartikeln die Oberflä-

chenspannungen von Lösungsmittel und Substrat zueinander passen, um eine gleichmäßige
Benetzung des Substrats zu gewährleisten. Dieses ist der Fall, wenn der Ausbreitungskoef-
fizient S positiv ist [179].

S = γS,L − (γS,NP + γNP,NP ) (5.1)

Hierbei bezeichnen γS,L, γS,NP und γNP,NP die Substrat-Lösungsmittel, Substrat-Nanopar-
tikel und Nanopartikel-Nanopartikel Oberflächenspannungen.
Ein Beispiel, in dem ein ungünstiges Oberflächenspannungsverhältnis zwischen Substrat

(a) (b)

Verdampfung

Kontakt-
linie

Substrat

(c)

Abbildung 5.4: (a) REM-Aufnahme aus dem Randbereich eines Tropfens einer Suspension von Co-
Nanopartikeln in Heptan auf einer Al2O3 Oberfläche. (b) TEM-Hellfeld Aufnahme von Ölsäure stabilisierten
Fe-Nanopartikeln. Die Partikel können sich nur innerhalb des Hexan Tröpfchens anordnen. (c) Schematische
Darstellung des, durch die starke Verdampfung am Rand eines Lösungsmittelstropfens dominierten Organisati-
onsprozesses von Nanopartikeln (angelehnt an Skizze aus [180]).

und Lösungsmittel zu einer inhomogenen Bedeckung mit Nanopartikeln führt, ist in Abb.
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5.4 (a) gezeigt. In der REM-Aufnahme ist der Randbereich eines Tropfens einer Suspension
von Co-Nanopartikeln in Heptan auf einer Al2O3 Oberfläche zu sehen. Es ist deutlich sicht-
bar, dass der Lösungsmittelfilm während des Eintrocknens instabil war und sich einzelne
Tropfen gebildet haben. Da sich die Partikel nur innerhalb dieser Lösungsmitteltröpfchen
anordnen können, wird die Ausbildung eines großflächigen Übergitters unmöglich. Der ent-
scheidende Faktor für die Anordnung der Partikel ist in diesem Fall die Wechselwirkung
zwischen dem Lösungsmittel und dem Substrat. Daher kann die Anordnung der Partikel als
eine Art Abbildung des Lösungsmittelflusses auf der Oberfläche verstanden und zur Unter-
suchung des Ausbreitungsverhaltens verwendet werden [48].
Abbildung 5.4 (b) zeigt eine TEM-Aufnahme einer Nanopartikelanordnung innerhalb eines
solchen Tröpfchens, wobei es sich in diesem Beispiel um Fe-Partikel dispergiert in Hexan
auf der amorphen C-Oberfläche eines TEM-Netzchens handelt. Die etwa 4 nm großen Na-
nopartikel sind vermehrt am Rand des Tropfens angehäuft, während größere Agglomerate
sich in der Tropfenmitte angesammelt haben. Solche ringartigen Anordnungen entlang der
Kontaktlinie des Lösungsmittels zum Substrat können nach Ref. [48] typischerweise bei
schnellflüchtigen Lösungsmitteln beobachtet und durch eine Konvektionsströmung inner-
halb der Tropfen erklärt werden, die stark genug ist, um die kleinen Partikel zu beeinflussen.
Bei gut benetzenden und schnell verdampfenden Lösungsmitteln können die Strömungen

Abbildung 5.5: REM-Aufnahmen der
Nanopartikelanordnung am Rand eines
Tropfens. Die <D>= (14,9 ± 0,43) nm
großen Co-Nanopartikel waren in Heptan
dispergiert.

25 µm

Abbildung 5.6: Abbildung eines
strukturierten GMR Sensors zur
Detektion von magnetischen Parti-
keln. Der Rand des Wassertropfens
mit den darin verteilten magneti-
schen Beads wurde auf der Mitte
des Sensors positioniert.

innerhalb der Lösungsmitteltropfen genutzt werden, um lateral ausgedehnte, hexagonal ge-
ordnete Partikelmonolagen zu präparieren, wie sie beispielsweise in Kap. 7.1 bei der Mes-
sung der elektrischen Transporteigenschaften notwendig sind. Ein Beispiel hierfür ist in
Abb. 5.5 gezeigt. Die verwendeten etwa 15 nm großen Co-Nanopartikel waren in Heptan di-
spergiert und wurden auf ein Si/SiO2-Substrat getropft. Entlang des Tropfenrandes hat sich
eine Monolage von hexagonal angeordneten Nanopartikeln gebildet, wie in der Vergröße-
rung deutlich zu sehen ist. Diese vermehrte Anordnung von Partikeln am Tropfenrand wird
durch eine Kapillarströmung hervorgerufen, die durch unterschiedliche Verdampfungsra-
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ten an verschiedenen Stellen des Tropfens verursacht wird [180]. Entlang der Kontaktlinie
zwischen dem Lösungsmittel und dem Substrat verdampft das Lösungsmittel, aufgrund der
größeren Oberfläche durch die dort abgelagerten Partikel, am schnellsten. Dies resultiert
in einer Strömung von Lösungsmittel aus dem Inneren zum Rand des Tropfens, wodurch
weitere Partikel zum Rand transportiert werden (siehe Skizze 5.4 (c)). Aufgrund der star-
ken, attraktiven Kapillarkräfte, die bei der Verdampfung zwischen den Partikeln wirken (Gl.
2.6), wird die Ordnung in diesem Bereich zusätzlich verstärkt.
Je nach Tropfvolumen und Substratgröße lassen sich auf diese Weise zusammenhängende
Monolagenanordnungen mit Längen im cm-Bereich herstellen.
Des Weiteren wird mittels dieser Methode bei bekannter Abhängigkeit des Durchmessers
des Tropfens vom Topfvolumen eine gezielte Positionierung einer Partikelmonolage ermög-
licht. Ein Anwendungsbeispiel ist in Abb. 5.6 gezeigt. In diesem Fall sind Magnetit Beads4

mittig auf einem mäanderförmigen GMR-Sensor (helle Linien) positioniert und durch Aus-
wertung des elektrischen Signals des Sensors nachgewiesen worden.

5.3 Einfluss der Substratoberfläche

Substrate können durch ihre Oberflächeneigenschaften die Anordnung von Nanopartikeln
mitbestimmen. Dies kann z.B. wie bereits beschrieben in Kombination mit dem Lösungs-
mittel durch die Benetzung oder durch die Wechselwirkung zwischen Substrat und Ligan-
den geschehen, die eine Anlagerung der Partikel begünstigen kann.
In der Literatur sind zahlreiche Studien zu finden, in denen vordefinierte Oberflächenstruk-
turen zur Anordnung von Nanopartikeln verwendet werden. Die hierfür verwendeten Tem-
plate reichen von Protein-Strukturen („S-Layer”) [181, 182] über Vertiefungen im Substrat
[183, 184, 180] bis hin zu durch Ionenbeschuss elektrisch geladenen Lackmasken, durch de-
ren elektrische Felder ladungsstabilisierte Nanopartikel positioniert werden können [185].
In Ref. [48] wird berichtet, dass durch die Verwendung von hochgeordneten Substraten wie
z.B. HOPG („highly oriented pyrolytic graphit”) die Ordnung der Partikel verbessert und
so im Gegensatz zu den lückenhaften, lokalen Anordnungen von Nanopartikeln auf den
amorphen C-Filmen der TEM-Netzchen ein geschlossenes, hexagonales Übergitter erreicht
werden kann.
Eine bevorzugte Anordnung von Nanopartikeln in bestimmten Bereichen eines Substrats
kann durch eine Modifikation der Oberfläche beispielsweise durch die Verwendung von
Photolacken erreicht werden. Dies ist in Abb. 5.7 am Beispiel einer Anordnung von etwa
12 nm großen Co-Nanopartikeln auf einer Ta-Oberfläche zu sehen. Hierfür ist mittels Laser-
lithographie auf einer Probe eine Lackmaske aus periodisch angeordneten, 2,5µm breiten
Streifen hergestellt worden5. Nach einer Lagerungszeit von 5 Monaten ist die Lackschicht
entfernt worden und die Probe ist in die Suspension der mit Ölamin stabilisierten Nanopar-
tikel gedippt worden. In der REM-Aufnahme in Abb. 5.7 (a) ist eine Übersicht über sechs
der für längere Zeit belackten Streifen gezeigt. Die Ausmaße der Streifen sind aufgrund der
bevorzugten Anordnung der Partikel in diesen Bereichen deutlich zu sehen (dunkle Berei-
che). Die Vergrößerung (Abb. 5.7 (b)) zeigt die hexagonale Anordnung der Partikel in den
Streifen, wohingegen auf der während der Lagerung nicht mit Lack bedeckten Oberfläche

4Hier: Dynabeads MyOne, <D>=(1,04±0,07)µm
5Die Probe wurde von V. Höink durch Kathodenzerstäubung hergestellt und hat folgenden Schichtaufbau

SiO2/Py5nm/MnIr15nm/Co1,5nm/Cu4nm/Co5nm/Ta4nm. Für die Strukturierung wurde der positiv Lack AR-P-
5350 für 30 s bei 4000 U/min aufgeschleudert und anschließend für 25 min bei 95◦C geheizt. Die Lackdicke
entspricht bei diesem Parametern etwa 1µm [186].
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(a) (b)

Abbildung 5.7: (a) Überblick über die Anordnung von Co-Nanopartikeln (dunkle Bereiche) auf einer Ta-
Oberfläche. Die Partikel ordnen sich überwiegend in den Streifen an, die für fünf Monate mit Lack bedeckt
waren. Die REM-Aufnahme in (b) zeigt eine detailliertere Abbildung der Monolagenanordnung auf einem der
Streifen.

(linker und rechter Bildrand), nur vereinzelte Partikel zu beobachten sind.
Eine mögliche Ursache dieser bevorzugten Anordnung auf den zeitlich länger belackten
Streifen können Lackreste sein. Da Lackschichten mit zunehmender Lagerungszeit schwe-
rer zu entfernen sind als frische Lackmasken, ist es möglich, dass der Lack im Bereich
der Streifen nicht vollständig abgelöst wurde. Diese Lackreste können den Liganden wie
in diesem Falle Ölamin, eine gute Haftung ermöglichen. Darüber hinaus ist auch eine Ver-
änderung der Oberflächenergien z.B. durch eine stärkere Oxidation in den nichtbelackten
Zwischenräumen denkbar. Diese könnte zu einer hydrophileren Oberfläche führen, so dass
für die hydrophoben Kohlenwasserstoffketten der Liganden der Kontakt ungünstiger wäre.
Diese auffällige Abhängigkeit der Anordnung von Nanopartikeln von der Beschaffenheit

Abbildung 5.8: REM-
Aufnahme einer Co-
Nanopartikel Anordnung
auf einer Probenober-
fläche, die teilweise aus
Ta oder Cu besteht (sie-
he Markierung). Auf
der zuvor belackten
Ta-Oberfläche sind die
Partikel stellenweise in
hexagonalen Übergittern
angeordnet. In dem Inset
ist eine Vergrößerung
dieser wohlgeordneten
Bereiche abgebildet.

Ta
(zuvor belackt) Cu

der Substratoberfläche lässt sich ebenfalls beobachten, wenn z.B. anstatt einer TaO- eine
Cu-Oberfläche angeboten wird (siehe Abb. 5.8). Um präparative Einflüsse, z.B. aufgrund
unterschiedlicher Benetzung, auf die Anordnung der Partikel zu vermeiden, ist die Probe
in diesem Fall in die Suspension der bereits oben verwendeten Co-Nanopartikel gelegt und
das Lösungsmittel langsam verdampfen gelassen worden. Während auf der zuvor belackten
Ta-Oberfläche eine fast lückenlose Bedeckung mit den Co-Partikeln zu sehen ist, lassen sich
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auf dem Bereich der Probe mit einer Cu-Oberfläche kaum Nanopartikel finden6. Wie in der
Vergrößerung im Inset in Abb. 5.8 deutlich wird, sind die Co-Nanopartikel auf der ehemals
belackten Ta-Oberfläche teilweise hochgeordnet in Übergittern angeordnet.

5.4 Einfluss von magnetischen Wechselwirkungen zwischen den
Partikeln

Während bei kleinen Nanopartikeln mit Durchmessern unterhalb des superparamagneti-
schen Limits die oben genannten Einflüsse wesentlich für die Anordnung auf Substraten
sind, kommt bei ferromagnetischen Partikeln auch ohne ein externes Magnetfeld die attrak-
tive Dipol-Dipol-Wechselwirkung hinzu. Diese bevorzugt bei einer geringen Konzentration
von Partikeln auf einem Substrat eine Bildung von Partikelketten mit ausgerichteten Mo-
menten entlang der Kette, wie in Monte Carlo Simulationen gezeigt worden ist [187, 188].
Ein Beispiel für diese bevorzugte Kettenbildung bei ferromagnetischen Partikeln ist in Abb.
5.9 gezeigt. In der TEM-Aufnahme ist eine Anordnung von Co-Nanopartikeln mit bimo-
daler Größenverteilung abgebildet, wobei die kleinen Nanopartikel einen mittleren Durch-
messer von <Dklein>= (4,55± 0,55) nm und die großen Partikel einen Durchmesser von
<Dgroß>= (12,30± 1,31) nm aufweisen. Während die ferromagnetischen Nanopartikel in
Ketten arrangiert sind, liegen die kleinen, superparamagnetischen Nanopartikel vereinzelt
oder in hexagonalen Anordnungen vor.
Des Weiteren sorgt die Dipol-Dipol-Wechselwirkung als zusätzliche attraktive Wechselwir-

Abbildung 5.9: TEM-
Aufnahme einer Anord-
nung von im Mittel etwa
12,3 nm bzw. 4,5 nm großen
Co-Nanopartikeln.

NC71_50

200 nm

20.09.2008, 18:45

kung für eine schnellere Agglomeration der ferromagnetischen Nanopartikel, verglichen mit
superparamagnetischen Partikeln bei gleicher Stabilisierung. Ein Zwischenschritt zur voll-
ständigen Koagulation kann hierbei die Formation von dreidimensionalen Kristallstrukturen
innerhalb der Suspension sein. Ein Beispiel für solche 3D Überstukturen ist in Abb. 5.10
gezeigt.
Zur Präparation der Probe sind 4µl einer sechs Monate alten, unter Schutzgas gelagerten

Suspension von Ölsäure stabilisierten Co-Nanopartikeln in ODCB auf ein Si/SiO2-Substrat
getropft worden. Durch die langsame Verdampfung des Lösungsmittels und die hierbei ent-
stehenden Verspannungen ist der 3D Partikelfilm aufgebrochen worden. Die so entstande-

6Ein ähnliches Verhalten ließ sich auch bei der Verwendung von Au anstelle von Cu beobachten.
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Abbildung 5.10:
(a) REM-
Übersichtsaufnahme
von einer dreidimen-
sionalen Anordnung
von Partikelclustern.
Die Vergrößerung
in (b) verdeutlicht,
dass die einzelnen
Cluster aus Nano-
partikeln aufgebaut
sind. (c) zeigt, dass
die Durchmesser-
verteilung der 240
ausgewerteten Clu-
ster einer LogNormal
Funktion folgt.

nen Risse sind in Abb. 5.10 (a) als dunkle Linien sichtbar7. Die Nanopartikel, die einen
mittleren Partikeldurchmesser von <DPartikel>=(13,92 ± 0,56) nm aufweisen, haben sich
zu Clustern mit einen mittleren Durchmesser von <DCluster>=(113,9 ± 23,2) nm zusam-
mengeschlossen (siehe Abb. 5.10 (b) und (c)). Dies entspricht einem Zusammenschluß von
im Mittel etwa 360 Partikeln, bei angenommener sphärischer Form der Cluster. Möglicher-
weise wird die beobachtete Clustergröße favorisiert, da diese Anordnung eine Minimierung
der Energie aufgrund der magnetischen Streufelder ermöglicht8.
In diesen 3D Kristallstrukturen lassen sich sowohl hexagonal als auch kubisch geord-

nete Bereiche beobachten. Dies ist beispielsweise in der TEM-Aufnahme eines Clusters
aus Co-Nanopartikeln in Abb. 5.11 zu sehen. Solche Phasenübergänge innerhalb der 3D-
Partikelkristalle können analog zum Kristallgitter in Festkörpern durch Stapelfehler entste-
hen, die in dem Fall von Partikelclustern z.B. aufgrund unterschiedlicher Partikeldurchmes-
ser auftreten können.
Neben minimalen Unterschieden in der Größe oder der Art der Stabilisierung der Partikel,
kann auch die Lagerungsumgebung sowie die Konzentration der Partikel in der Suspension
die Bildung von Überstrukturen beeinflussen. Dies wird bei Betrachtung von Abb. 5.12 im
Vergleich mit Abb. 5.10 besonders deutlich. Im Gegensatz zu der in Abb. 5.10 beobachteten
Clusterbildung zeigen die in Abb. 5.12 dargestellten Partikel vorzugsweise eine Anordnung
in Ketten. Diese Ketten bestehen aus einer Aneinanderreihung von hexagonal angeordneten

7Über ein vergleichbares Verhalten wird in der Literatur bei der 3D Anordnung von Fe2O3 und Ag-Partikeln
berichtet [189, 190] und lässt sich in der Natur häufig z.B. in ausgetrockneten Flussbetten beobachten.

8Die Auswirkungen von 3D Überstrukturen auf die magnetischen Eigenschaften wird in Kap. 5.4 untersucht.
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50nm

Abbildung 5.11: TEM-Aufnahme einer
dreidimensionalen Überstruktur aus Co-
Nanopartikeln, die hexagonale und kubische
Ordnung aufweist. Die farbigen Hilfsgitter
dienen zur besseren Sichtbarkeit.

Partikeln und haben eine Breite von etwa 25 nm für zweireihige, bzw. 45 nm für dreireihige
Ketten (siehe Abb. 5.12 (c)) und Längen von bis zu 1,4µm. In dem in Abb. 5.12 (b) ab-
gebildeten Randbereich des Tropfens sieht man, dass im Übergangsbereich zwischen zwei
Ketten noch vereinzelte Partikel vorhanden sind (gelbe Kreise). Die Abstände der verein-
zelten Partikel betragen etwa δ=3 nm, während sich die in den Ketten angeordneten Partikel
teilweise zu berühren scheinen, was auf die beginnende Agglomeration hindeutet.
Bei den in Abb. 5.10 und Abb. 5.12 gezeigten Partikel handelt es sich um die gleichen etwa
14 nm großen Co-Nanopartikel, die mit Ölsäure stabilisiert worden sind. Im Gegensatz zu
den Cluster bildenden Partikeln, sind die in Abb. 5.12 gezeigten Nanopartikel kurz nach
der Herstellung aus der Reaktionslösung entnommen und im Verhältnis 1:3 mit Heptan ver-
dünnt worden. Die überwiegende Anordnung in Ketten ist durch Auftropfen der verdünnten
Suspension nach fünfmonatiger Lagerung unter Umgebungsbedingungen hergestellt wor-
den.
Durch die Lagerung unter Umgebungsbedingungen über den langen Zeitraum, d.h. durch
den Kontakt der Suspension mit Luft, ist eine oberflächliche Oxidation der Partikel wahr-
scheinlich. Da hierdurch das magnetische Moment und damit auch die Dipol-Dipol-Wech-
selwirkung abnimmt (siehe Kap. 6.3), ist das attraktive Potenzial für diese Partikel schwä-
cher als jenes der permanent unter Schutzgas aufbewahrten Partikel, welches ein Grund
für die verschiedenen Überstrukturen sein kann. Ein starker Einfluss des Substrats auf die
verschiedenen Anordnungen der Partikel ist in diesen Fällen unwahrscheinlich, da es sich
bei beiden Proben um eine SiO2-Oberfläche handelt. Darüber hinaus wird in den gezeig-
ten REM-Aufnahmen deutlich, dass die Anordnung in 3D vorliegen, wodurch die obersten
Partikel keinen Kontakt mit dem Substrat haben. Ein andere Ursache für die andersarti-
ge Anordnung könnte die unterschiedliche Konzentration der Partikel in den Suspensionen
sein, die 23,8 mg Co pro ml im Fall der Reaktionslösung bzw. 7,9 mg Co pro ml für die
mit Heptan verdünnte Suspension betragen. In Ref. [187] wurde in Monte Carlo Simulatio-
nen eine Abhängigkeit der Partikelanordnung von der Konzentration der über Dipol-Dipol-
Wechselwirkungen interagierenden Partikel auf einer Oberfläche gefunden. Während für
geringe Partikelbedeckungen auf einer Oberfläche die Anordnung in Ketten bevorzugt wird,
bildeten sich bei höheren Konzentrationen vermehrt ring- oder spiralförmige Anordnungen
aus.
Ein Beispiel für solche Ringformationen aufgrund der magnetischen Dipol-Dipol-Wech-
selwirkung ist in Abb. 5.13 dargestellt. Die Konzentration in der Lösung beträgt 15,5 mg
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(a) (c)

(b)

Abbildung 5.12: (a) Überblick über eine Anordnung von 14 nm großen Co-Nanopartikeln in Ketten. (b) REM-
Aufnahme aus dem Randbereich des Tropfens. Die Kreise markieren die Stellen gestörter Kettenanordnung. (c)
Detaillierte Abbildung zweier Nanopartikelketten.
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(a)

(b)
Abbildung 5.13: (a) REM-
Aufnahme im Bereich eines
Tropfenrandes für etwa 13 nm
große mit Ölamin stabilisierte
Co-Nanopartikel nach elfmona-
tiger Lagerung der Suspension.
Neben Anordnungen der Nano-
partikel in Ringstrukturen sind
ebenfalls vereinzelte Partikel zu
erkennen. (b) Die Vergrößerung
der Ringe zeigt, dass die Struk-
turen aus mehreren Partikella-
gen bestehen.

Co pro ml und liegt damit zwischen den Konzentrationen der bereits beschriebenen Fälle.
Die Ringe können entweder durch Alterungsprozesse oder bereits während der Synthe-
se aufgrund eines Magnetfeldeinflusses entstehen, wie bereits in der Diplomarbeit gezeigt
worden ist [37]. In dem in Abb. 5.13 dargestellten Fall wurden die mit Ölamin stabili-
sierten Co-Nanopartikel mit einem mittleren Durchmesser von (13,21 ± 1,81) nm über elf
Monate unter Umgebungsbedingungen in ODCB gelagert. Die Partikelsuspension ist auf
das Si/SiO2-Substrat aufgeschleudert worden, woraus die größenabhängige Anordnung der
Ringstrukturen in Abb. 5.13 (a) resultiert. Am Rand des Tropfens (oberer Bildrand) ha-
ben sich kurze Partikelketten und kleinere Ringe angesammelt. In Richtung Zentrum des
Tropfens (unterer Bildrand) werden die Ringe zunehmend größer. In Abb. 5.13 (b) sind
die verschiedenen Entwicklungsstadien der Ringformationen zu beobachten: neben großen
Ringen, bei denen teilweise keine Partikelstruktur mehr zu erkennen ist, d.h., die in diesen
Bereichen vollständig agglomeriert sind und kleineren Ringen mit jeweils einer Partikelrei-
he, sind ebenfalls kurzkettige Anordnungen von Nanopartikeln, die stellenweise im Begriff
sind, sich zu Ringen zusammenzulagern, zu finden. Daher kann davon ausgegangen wer-
den, dass sich die Partikel bei längerer Lagerung in der Suspension in zunehmenden Maße
in Ringen arrangieren werden.
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5.5 Einfluss von äußeren Magnetfeldern

Neben den bereits gezeigten Einflüssen bieten magnetische Nanopartikel zusätzlich die
Möglichkeit, die Anordnung von außen z.B. durch Anlegen von Magnetfeldern zu mani-
pulieren.

5.5.1 Einfluss eines homogenen Magnetfeldes

Befindet sich ein Partikel mit dem magnetischen Dipolmoment ~m in einem homogenen
externen Magnetfeld ~H , wird das Partikel versuchen, sich entsprechend der Magnetfeld-
richtung auszurichten. Dabei hängt das Drehmoment ~τ von dem magnetischen Moment ~m
des Partikels und der magnetischen Flußdichte ~B ab:

~τ = ~m× ~B (5.2)

Experimente zur Anordnung von Co-Nanopartikeln in homogenen Magnetfeldern wurden
bereits in der Diplomarbeit [37] beschrieben. Hierbei wurde ein Tropfen der Nanopartikel-
suspension unter Einfluss eines homogenen Magnetfeldes der Stärke 1500 Oe auf einem
Substrat eintrocknen gelassen. Die Partikel ordnen sich vorzugsweise in Ketten in Richtung
des externen Magnetfeldes an (siehe Abb. 5.5.1), wobei der Abstand der Partikelketten un-
tereinander von deren relativer Orientierung zur äußeren Feldrichtung abhängt. Während
der minimale Zwischenpartikelabstand parallel zur Richtung des angelegten Feldes gemes-
sen wird, findet man bei Messung der Zwischenpartikelabstände senkrecht zur Richtung
des Feldes einen relativ dazu um 4 Prozent vergrößerten Wert. Dieses wurde auf die zu-
sätzlich wirkende Zeeman-Energie zurückgeführt. Diese spielt eine Rolle, da sich während
der Eintrocknungsphase alle magnetischen Momente der Partikel in Feldrichtung orientiert
hatten. Einen weiteren Hinweis auf diese Ausrichtung der Momente wurde in magnetischen
Messungen einer so präparierten Probe gefunden, die eine deutliche uniaxiale Anisotropie
aufwies [37].
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Abbildung 5.14: Einfluss eines während
der Präparation anliegenden, homogenen
Magnetfeldes von 1500 Oe auf die Anord-
nung und magnetischen Eigenschaften der
etwa 10 nm großen Co-Nanopartikel.
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5.5.2 Einfluss eines inhomogenen Magnetfeldes

In einem inhomogenen Magnetfeld wirkt auf ein Partikel eine Kraft ~Fm, die eine Translati-
onsbewegung verursacht. Nimmt man das Partikel als punktförmiges Teilchen an gilt:

~Fm = (~m · ∇) ~B (5.3)

Das Dipolmoment ~m wird dabei durch die Volumenmagnetisierung ~M und das Gesamtvo-
lumen des magnetischen Materials Vm bestimmt: ~m = Vm ~M . Unter der Annahme, dass
sich das Partikel in einem schwach diamagnetischen Lösungsmittel bewegt, ist die durch
das äußere Feld ~H induzierte Magnetisierung ~M = ∆χ ~H , wobei ∆χ die effektive Sus-
zeptibilität des Partikels relativ zum Lösungsmittel ist. Näherungsweise gilt für schwach
diamagnetische Lösungsmittel ~B = µ0

~H , womit man aus Gleichung 5.3 folgendes erhält
[17]:

~Fm = (Vm · ~M · ∇) ~B =
Vm∆χ
µ0

( ~B · ∇) ~B (5.4)

Für den Fall, dass es sich um statische Magnetfelder handelt und keine Induktionsströme
vorliegen, lässt sich das Magnetfeld aus einem skalaren Potenzial φ bestimmen durch ~H =
−~∇φ. Außerdem gilt in diesem Fall die Vektoridentität ∇( ~B · ~B) = 2( ~B · ∇) ~B [18, 37].
Man erhält damit für die magnetische Kraft [20, 17]:

~Fm =
Vm
2µ0

∆χ∇ ~B2 bzw. ~Fm =
µ0mS

2 | ~H |
∇ ~H2 (5.5)

Damit wirkt die magnetische Kraft in Richtung der größten Zunahme der magnetischen
Flußdichte.

Das Experiment

Um mit dem Einfluss eines inhomogenen Streufeldes die Anordnung von Co-Nanopartikeln
gezielt zu manipulieren, wurde eine von V. Höink über DC und RF Magnetron Sputtern
hergestellte Probe verwendet9. Die Probe besteht aus folgendem Schichtstapel: 30 nm Cu/
15 nm Mn83Ir17/ 3 nm Co70Fe30/ 1,4 nm Al (+ 100 s electron cyclotron resonance plasma
oxidation). Das Exchange Bias zwischen dem antiferromagnetischen MnIr und dem fer-
romagnetischen CoFe wurde durch Abkühlen in einem externen Magnetfeld von ~HFC=
1500 Oe homogen in der Probe initialisiert. Mittels Elektronenstrahllithographie wurde ei-
ne ionenbeständige Lackmaske mit 1,6µm breiten unbelackten Linien, die parallel zu ~HFC

verlaufen, mit einer Periodizität von 5µm hergestellt. Die Probe wurde anschließend von T.

2 mm

1,6 µm 5 µm

HFC HIB

Abbildung 5.15: Vereinfachte Skizze
der verwendeten magnetischen Struk-
tur. Der grau unterlegte Bereich stellt
die Lackmaske dar, während die wei-
ßen Rechtecke, die durch den Ionenbe-
schuss beeinflussten Bereiche markie-
ren. Die Pfeile symbolisieren die jewei-
lige Ausrichtung der Magnetisierung.

Weis (Universität Kassel) mit 10 keV He-Ionen bei einer Ionendosis von 1 ·1014Ionen/cm2

9Eine genaue Beschreibung der Probe und der zur Präparation verwendeten Methoden sind in [75] zu finden.
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beschossen. Während des Beschusses wurde ein externes Magnetfeld ~HIB antiparallel zu
~HFC angelegt (vgl. Abb. 5.15). In den Gebieten ohne schützende Lackschicht kann auf-
grund der lokalen Erwärmung durch die Ionen die Richtung der Exchange-Bias Kopplung
umgedreht werden [191, 192, 193, 194, 195]. Auf diese Weise erhält man nach der Ent-
fernung der Lackmaske eine rein magnetische Struktur ohne topographische Unterschie-
de. Dieses wurde mittels magnetischer Rasterkraft-Mikroskopie (MFM) Messungen von V.
Höink getestet [196, 192]. In Abb. 5.16 (b) ist ein MFM-Bild eines solchen Streifens zu
sehen. Während bei der dazugehörigen AFM-Messung (Abb. 5.16 (a)), die den gleichen
Probenausschnitt zeigt, keine topographischen Streifenstrukturen zu erkennen sind, zeigt
das MFM-Signal deutlich das magnetische Streufeld der Néel-Wände entlang der Seiten-
linien der beschossenen Streifen. Dadurch kann eine Beeinflussung der Partikelanordnung

1�m

(b)(a)

10nm

0nm

Abbildung 5.16: (a) AFM-Messung an einer teilweise beschossenen Fläche der Probe. Die beschossenen, et-
wa 1µm breiten Streifen verlaufen von links nach rechts. (b) die zugehörige MFM-Messung zeigt deutliche
Kontraste entlang der Streifenseiten aufgrund des Streufeldes der Néel-Wände.

durch vorhandene topographische Strukturen an dieser Stelle der Probe ausgeschlossen, und
eine Anpassung der Partikelanordnung an die Form der beschossenen Flächen der Existenz
magnetischer Streufelder zugeordnet werden.
Um die auf Partikel wirkenden Kräfte, die durch die Streufelder der magnetischen Struktur
erzeugt werden, darstellen zu können, sind von A. Weddemann numerische Berechnungen
mit Hilfe der Finite-Elemente-Methode mit dem Softwarepaket FemLab der Comsol AB
ausgeführt worden. Hierfür ist das aus Gl. 5.5 resultierende Vektorfeld

Fi ∼
1

| ~H|

∑
j

Hj∂j

Hi. (5.6)

eingesetzt worden. Die Ergebnisse dieser Berechnungen sind in Abb. 5.17 gezeigt.
Die Pfeile in Abb. 5.17 (a), die die lokale Richtung der Kraft in der x-y Ebene parallel

zur Probenoberfläche andeuten, zeigen in Richtung Ende des beschossenen Streifens. Die
Stärke der Kraft in z-Richtung, die durch den Farbverlauf dargestellt wird, nimmt mit ab-
nehmenden Abstand zur Quelle des Streufelds sehr stark zu. Auffällig ist, dass der große
Feldgradient nur in einem sehr kleinem Bereich beobachtet werden kann. Hierdurch wird
der Bereich, aus dem die Partikel durch die Streufeldquelle angezogen werden können, be-
grenzt. Aus diesem Grund wird eine deutliche Abhängigkeit der Anzahl der angeordneten
Partikel von der Zeit, die diese sich im Lösungsmittel durch die Brownsche-Bewegung über
der magnetischen Struktur bewegen können, erwartet.
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Abbildung 5.17: Simulation der Kraft die auf ein punktförmiges Partikel in dem Streufeld (a) der senkrecht
aufeinanderstehenden Magnetisierungsrichtungen am Ende einer beschossenen Linie und (b) der Néel-Wände
an den Seiten der Streifen wirkt. Die weißen Pfeile symbolisieren die Richtung der Kraft parallel zur Oberfläche.
Die Stärke der Kraft in z-Richtung senkrecht zur Oberfläche wird durch den Farbverlauf dargestellt, wobei
die Skala in beliebigen Einheiten und nicht für beide Fälle vergleichbar ist. Leichte Fluktuationen sind durch
numerische Artefakte entstanden. Die Skizze veranschaulicht die simulierten Bereiche sowie die Richtung der
lokalen Remanenzmagnetisierung durch die schwarzen Pfeile.

Ein ebenfalls attraktives, jedoch schwächeres Vektorfeld wird durch das Streufeld der Néel-
Wände an den Seiten der beschossenen Streifen erzeugt und ist in Abb. 5.17 (b) dargestellt.
Hierbei ist zu beachten, dass die Skala des Farbverlaufs, die in (b) verwendet wird, nicht
direkt vergleichbar mit der in (a) ist. Ein ähnliches Verhalten des Vektorfeldes ist auch in
Simulationen mit Bloch-Wänden gezeigt worden.
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Abbildung 5.18: (a) TEM-
Hellfeld Aufnahme der im
Durchschnitt 12 nm großen
Co-Nanokristalle, (b) zeigt eine
Vergößerung der Partikel in
der sich die Oxidschicht an der
Partikeloberfläche erkennen
lässt und (c) die zugehörige
Durchmesserverteilung.

Auf die magnetische Struktur sind die in Abb. 5.18 (siehe Kap. 6.1) gezeigten Co-
Nanopartikel aufgebracht worden. Die Nanokristalle sind mit Ölamin stabilisiert und haben
einen mittleren Durchmesser von 12,14 nm (σ=1,34).

Die Partikel sind auf drei verschiedene Arten auf die Struktur aufgebracht worden, um
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einen Eindruck von dem präparativen Einfluss auf die Partikelanordnung zu bekommen10:

1. Dippen: die Probe wurde in die Suspension getaucht und langsam herausgezogen.

2. Tropfen: 1µl der Suspension wurde auf die Struktur getropft und das Lösungsmittel
verdampfen gelassen.

3. Eintrocknen: die Probe wurde in ungefähr 0,5 ml der Suspension gelegt und es wurde
gewartet bis das Lösungsmittel verdampft ist.

Die Anordnung der Nanopartikel wurde jeweils im REM bei einer Elektronenenergie von
5 keV untersucht.

Untersuchung der Partikelanordnung im inhomogenen Magnetfeld

In Abb. 5.19 ist ein Beispiel für die durch ein langsames Dippen der Probe in die Suspensi-
on entstandene Anordnung der Nanopartikel zu sehen. Die Abbildung zeigt einen Teil der
Probe mit einem 1,6µm breiten beschossenen Streifen, der von oben in das Bild kommt und
etwa 250 nm oberhalb des unteren Bildrandes endet. Am Rand des Streifens haben sich ver-

Abbildung 5.19: REM-Aufnahme der Na-
nopartikelanordnung nach dem langsamen
Eintauchen der magnetisch strukturierten
Probe in die Co-Nanopartikelsuspension:
Anhand der Anordnung der Nanokristallite
lässt sich der Rand des beschossenen Strei-
fens deutlich erkennen.

mehrt Nanopartikel angesammelt. Besonders viele Partikelcluster haben sich am Ende des
Streifens, wo die Magnetisierungsrichtungen senkrecht aufeinander stehen, angesammelt.
Dies entspricht den Erwartungen, welche aus den theoretischen Berechnungen (Abb. 5.17)
für diese Struktur resultieren. Diese Verteilung der Partikel ist ein weiterer Hinweis dafür,
dass eine deutliche Beeinflussung der Partikelanordnung durch topographische Strukturen
unwahrscheinlich ist, da in diesem Fall die Anzahl und Größe der Partikelcluster unabhän-
gig davon sein sollte, ob sie an den Seiten oder am Ende des Streifens platziert sind.
Darüber hinaus lässt sich ein topographischer Einfluss durch die Untersuchung der Parti-

kelanordnung auf einem Probenbereich, der durch eine zusätzliche Schicht abgedeckt ist,
ausschließen. Abbildung 5.20 zeigt einen Überblick über einen teilweise mit Kohlenstoff
abgedeckten Bereich der magnetischen Struktur. Die C-Schicht die in der linken, unteren
Hälfte (dunkler Bereich) zu sehen ist, ist während Röntgenbeugungsexperimenten an dieser

10Vor jedem Präparationsschritt ist die Probe im Ultraschallbad mit 1,2-Propanol abgewaschen worden, um
einen vergleichbaren Ausgangszustand der Struktur herzustellen. Die vollständige Ablösung der vorherigen
Partikelanordnung von der Probenoberfläche infolge dieser Behandlung ist vor erneuter Aufbringung von Na-
nopartikeln im REM überprüft worden.
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10 µmKohlenstoff

kein Kohlenstoff

Abbildung 5.20: REM-Aufnahme der Nanoparti-
kelanordnung auf der gedippten Probe: Der Bereich
der Probe der hier gezeigt ist, weist unten links ei-
ne Kohlenstoffbeschichtung auf (dunkler Bereich),
während der helle Bereich oben keine zusätzliche
Deckschicht hat. Kleine horizontale Ketten aus Na-
nopartikeln markieren das Ende der beschossenen
Streifen (etwa 7µm oberhalb des unteren Bildran-
des).

Probe entstanden. Die genaue Schichtdicke kann daher nicht bestimmt werden. Die be-
schossenen Streifen kommen von oben ins Bild und enden ca. 7µm oberhalb des unteren
Bildrandes11. Die Enden der Streifen sind durch die horizontalen Ketten von Partikelclu-
stern gut sichtbar.
Es ist deutlich zu sehen, dass sich die Partikel bevorzugt an Stellen stärkeren Streufelds
anlagern, obwohl eventuell vorhandene topographische Strukturen durch die C-Schicht ab-
gedeckt worden sind. Ein Vergleich der Anzahl der angeordneten Partikel an den Seiten der
Streifen auf der C-Schicht und daneben zeigt, dass in dem Bereich der Abdeckung weniger
Partikel an den Seiten der Streifen angeordnet sind als in dem Bereich ohne Beschichtung.
Dieses lässt sich durch das schwächere Streufeld erklären, das die Partikel auf dem Kohlen-
stofffilm aufgrund des größeren Abstands zur ferromagnetischen Schicht spüren.
Um einen Wert für die Kraft abschätzen zu können, die auf die Co-Partikel in dem Streufeld
der magnetischen Struktur wirkt, sind von A. Weddemann Simulationen über einen kleinen
Bereich mit antiparallelen Magnetisierungsrichtungen durchgeführt worden. Dabei sind die
folgenden Randbedingungen angenommen worden (vgl. Inset in Abb. 5.21 (a)): das mit fi-
niten Elementen berechnete Volumen wird von infiniten Elementen umrandet. Diese simu-
lieren eine magnetische Isolation in dem oberen Bereich (n̂ ~B = 0), während ein konstantes
Potenzial, das während der Simulation gleich Null gesetzt worden ist, an den Seiten ober-
und unterhalb der Probe angenommen worden ist. Davon ausgenommen ist der Bereich der
Verlängerung der magnetischen Schicht, in dem eine eintretende magnetische Flussdichte
(n̂ ~B = −µ0M ) angenommen worden ist.

Für einen Querschnitt der Probe ist der Verlauf der magnetischen Feldlinien in Abb. 5.21
(a) dargestellt. Um aus dem Feldgradienten die magnetische Kraft zu berechnen kann auf-
grund der lokal sehr großen Unterschiede, nicht mehr die Näherung eines punktförmigen
Teilchens angenommen werden. Da die Kraft nicht über das gesamte Partikelvolumen als
konstant angesehen werden kann, ist sie über das Partikelvolumen integriert worden. Aus
Gl. 5.5 erhält man damit:

~F = µ0MS

∫
Partikel

~H~∇
| ~H|

~HdV (5.7)

11Der Kontrastunterschied zwischen den beschossenen Streifen und der Umgebung in dem nicht mit C be-
deckten Bereich der Probe, könnte auf den Einbau von z.B. C-Atomen in die Oberfläche oder eine Durchmi-
schung infolge des Ionenbeschusses oder eine unterschiedlich starke Oxidation der Oberfläche zurückzuführen
sein und lässt sich bei mittels Ionenbeschuß modifizierten Proben stellenweise beobachten [186]. Der Unter-
schied im Kontrast in diesem Fall besonders deutlich zu sehen, da diese Abbildung zur besseren Sichtbarkeit
der Partikel auf der C-Schicht Kontrast verstärkt dargestellt ist.
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Abbildung 5.21: (a) Querschnitt durch die ferroma-
gnetische Schicht mit eingezeichneten Linien des
magnetischen Flusses des Streufeldes in der x-z
Ebene. Der Inset zeigt eine zweidimensionale Skiz-
ze der angenommenen Randbedingungen (weißer
Bereich: finite Elemente, grau: magnetische Isolati-
on (n̂ ~B = 0), schraffierter Bereich: konstantes Po-
tenzial (φ = konst.), schwarz: eintretende magne-
tische Flussdichte (n̂ ~B = −µ0M )) (b) Kraft, die
auf ein Partikel in x- und z- Richtung wirkt, in Ab-
hängigkeit vom Abstand zwischen dem Partikelzen-
trum und dem Ende des beschossenen Streifens. Die
Berechnungen wurden mit Gl. 5.7 durchgeführt.

In Abb. 5.21 (b) ist die Kraft, die auf ein 12 nm großes Co-Nanopartikel in x- und z-Richtung
wirkt, in Abhängigkeit vom Abstand zwischen dem Zentrum des Partikels und dem Ende
des beschossenen Streifens gezeigt. Die leichten Schwankungen in dem Verlauf entstehen
durch die unvollkommene Anpassung der sphärischen Partikelform durch die finiten Ele-
mente. Die Werte für die Kraft, die die Partikel in Richtung der antiparallelen Magneti-
sierungskonfiguration zieht, liegen im Bereich von 10−11 N. Die attraktive Kraft auf die
Partikel, die durch das Streufeld der Néel-Wände an den Streifenseiten erzeugt wird, hängt
von der Dicke der Néel-Wand ab. Grob gerundet ist sie um einen Faktor 10 kleiner als die
oben beschriebenen Kräfte. Dieses Ergebnis ist in sehr guter qualitativer Übereinstimmung
mit den experimentellen Beobachtungen, dass sich weniger Partikel an den Seiten als am
Ende des Streifens anordnen und, dass die Partikelanhäufung bei den mit Kohlenstoff abge-
deckten Bereichen nur am Ende der Streifen auftritt.

Bei der Anordnung der Nanopartikel im inhomogenen magnetischen Streufeld spielen nicht
nur die Eigenschaften der Probe, wie Stärke und Form des Streufelds, sondern auch die Art
der Präparation eine wichtige Rolle. Kritische Parameter sind hierbei u.a. die Zeit während
der sich die Partikel unter Einfluss des Streufelds bewegen können und dabei die Möglich-
keit haben so nah an die Streufeldquelle zu kommen, dass sie angezogen werden. In dem
Fall eines sich auf dem Substrat bewegenden Lösungsmittels ist zudem die Strömungsge-
schwindigkeit ein wichtiger Parameter.
Abbildung 5.22 (a) zeigt ein Beispiel für den Einfluss der Strömung des Lösungsmittels bei
einer durch Dippen präparierten Probe. In dem Überblick über vier der beschossenen Strei-
fen ist deutlich sichtbar, dass sich ein Großteil der Nanopartikel oberhalb des Endes der
beschossenen Streifen befindet, während sich unterhalb der Enden der beschossenen Strei-
fen und entlang der Streifenseiten kaum Partikel angesammelt haben. Diese Anordnung ist
vermutlich durch die Einwirkung der Strömung des Lösungsmittels verursacht worden, die
während des herausziehens der Probe aus der Suspension mit einer Geschwindigkeit von
etwa 0.1 cm/s, entstand. In diesem Fall wird durch die Reibung zwischen Partikeln und
Lösungsmittel eine Zugkraft auf die Partikel ausgeübt, die in entgegengesetzter Richtung
zur Bewegung der Probe wirkt. Durch diese können Nanopartikel, die sich aufgrund des
Streufelds am Ende des Streifens angesammelt haben abgewaschen werden. Für höhere



5.5. EINFLUSS VON ÄUSSEREN MAGNETFELDERN 75
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Abbildung 5.22: (a) REM-Aufnahme der
Nanopartikelanordnung nach dem Eintau-
chen der Probe in die Suspension der Par-
tikel. Die Nanopartikel werden durch das
zurückströmende Lösungsmittel von der
Streufeldkante in Strömungsrichtung ab-
gerissen. (b) Abbildung der Anordnung
der Partikel im Bereich der magnetischen
Struktur nach dem Auftropfen der in Hexan
dispergierten Nanopartikel auf die Probe.

Geschwindigkeiten beim Herausziehen der Probe aus der Suspension kann daher erwartet
werden, dass keine Partikelanordnung bezüglich der Streufelder beobachtet werden kann,
da die zuvor angesammelten Partikel vollständig abgewaschen werden.
Ein ähnlicher Effekt tritt auf, wenn anstatt die Probe in die kolloidale Suspension zu dippen,
etwa 1µl der in Heptan dispergierten Nanopartikel auf die Probe getropft wird. Der Heptan-
Tropfen verteilt sich auf der Probe bis zu einem Durchmesser von etwa 9 mm in 3,5 s und
befördert so die meisten Partikel zum Rand des Tropfens (siehe Kap. 5.2), weshalb sich
keine Anordnung bezüglich der Streufelder beobachten lässt.
Des Weiteren ist die Verwendung eines schnell verdampfenden Lösungsmittels wie Hex-
an als Trägerflüssigkeit für die Nanopartikel nicht geeignet, um bei einem Auftropfen der
Nanopartikelsuspension auf die Probe eine Anordnung der Partikel entsprechend der ma-
gnetischen Streufelder zu erhalten. Dies ist deutlich in Abb. 5.22 (b) zu sehen, in der ein
Überblick über die Anordnung der Partikel im Bereich der magnetischen Struktur gezeigt
ist. Die Partikel sind statistisch auf der Oberfläche verteilt, da die Zeit in der sich die Parti-
kel unter Einfluss des Streufelds bewegen konnten, nicht für eine entsprechende Anordnung
ausreichte.

Um den Partikeln genügend Zeit für die Anordnung zu geben und hydrodynamische Ein-
flüsse möglichst zu minimieren, ist die Probe in etwa 0,5 ml der Suspension gelegt, und
gewartet worden bis das Lösungsmittel vollständig verdampft ist. Das Resultat dieser Prä-
parationsmethode ist in Abb. 5.23 gezeigt. Der Bereich der Probe, der in Abb. 5.23 (a) zu
sehen ist, ist nahezu vergleichbar mit dem in Abb. 5.20 gezeigten Ausschnitt, d.h. ein Teil
der Probe (unten links) ist mit einem Kohlenstofffilm bedeckt. Die Enden der beschossenen
Linien sind durch große Nanopartikelcluster, die in der REM-Aufnahme als helle Punkte
erscheinen deutlich sichtbar. Die Ränder der Streifen, die nicht von der C-Schicht bedeckt
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sind, lassen sich durch die hohe Anzahl der kleineren Cluster, die in parallelen Linien an-
geordnet sind nachvollziehen. Diese Linien der angeordneten Cluster fehlen im Bereich der
C-Schicht. Dies ist ein weiterer Beweis dafür, dass bei dieser Probe das Streufeld der Néel-
Wände an den Seiten der beschossenen Linien nicht stark genug ist die Partikel anzuziehen
sobald der Abstand zwischen den Partikeln und der Streufeldquelle durch eine zusätzliche
Deckschicht minimal vergrößert wird.
Die größere Anzahl der Partikel die sich an den Kanten der beschossenen Streifen ange-

(a)

(b) (c)

50 μm

500 nm 200 nm

Abbildung 5.23: REM-Aufnahmen der Co-Nanokristallite nach langsamer Verdampfung des Lösungsmittels:
(a) Überblick über einen teilweise mit Kohlenstoff bedeckten Teil der Probe. Der gezeigte Ausschnitt ist ver-
gleichbar mit Abb. 5.20. (b) zeigt einen der Cluster aufgebaut aus Nanopartikeln, die sich am Ende der beschos-
senen Streifen gebildet haben und (c) eine Vergrößerung des Clusterrandes.

lagert haben, verglichen mit der Messung an der gedippten Probe, kann durch die längere
Zeit erklärt werden, die den Partikeln zur Anordnung zu Verfügung stand. Die Tatsache,
dass mehr Partikel an den Enden der Streifen in den großen Clustern liegen, ist wiederum
eine Folge des stärkeren und langreichweitigeren Streufelds an diesen Stellen. Ein detail-
lierteres Bild der großen Partikelcluster ist in Abb. 5.23 (b) und (c) gezeigt.
Die Größe der Partikelcluster lässt sich somit durch die Dauer des Kontakts der magnetisch
strukturierten Probe mit der Partikellösung, bzw. der Breite der durch magnetische Struktu-
rierung erzeugten Streifen einstellen.
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5.6 Fazit

Die Anordnung von Co-Nanopartikeln auf Substraten ist unter dem Gesichtspunkt verschie-
dener dominierender Einflüsse betrachtet worden. Hierbei wurde neben den Einflüssen der
Partikeleigenschaften wie Form, Größenverteilung und interpartikuläre magnetische Wech-
selwirkungen, ebenfalls die Bedeutung der Oberflächenenergien der Substrat-Lösungsmittel
Kombination und der Wahl der präparativen Methodik für die Ordnung der Partikel deut-
lich. Letztere bietet ebenfalls die Möglichkeit die Anordnung der Partikel gezielt zu steuern.
Dabei kann einerseits unter Ausnutzung der Selbstorganisation, z.B. bei der Verwendung
von Heptan als Lösungsmittel auf einer Si-Oberfläche, eine lateral ausgedehnte, hexago-
nal dichtest gepackte Monolagenanordnung erzeugt und positioniert werden. Andererseits
kann durch Nutzung der magnetischen Natur der Partikel durch von außen angelegte homo-
gene Magnetfelder eine zweidimensionale Anordnung von ferromagnetischen Partikeln mit
ausgerichteten magnetischen Momenten auf einer Fläche von bis zu 3µm× 3µm [29, 37]
oder im Falle inhomogener Magnetfelder eine Anhäufung von Partikeln an vordefinierten
Stellen erreicht werden. Die für die Erzeugung der inhomogenen Felder verwendete Me-
thode der durch Ionenbeschuss induzierten magnetischen Strukturierung ferromagnetischer
Schichten erlaubt prinzipiell eine gezielte Positionierung von magnetischen Partikeln bis in
den Bereich der nm-Skala12 und bietet damit eine weitere Möglichkeit magnetische Nano-
partikel z.B. für die Charakterisierung ihrer elektrischer Eigenschaften zwischen Kontakten
anzuordnen. Dies ist insbesondere von Interesse, da, wie gezeigt worden ist, die Anzahl
der angeordneten Partikel von einer Monolage bis hin zu dreidimensionalen Clustern durch
Anpassung der Prärparationsmethode eingestellt werden kann.
Darüber hinaus ist diese Technik im Hinblick auf die Anwendung magnetischer Partikel
als Marker für magnetoresistive Biosensoren sehr interessant, weil sie eine Integration der
streufelderzeugenden Elemente in die zur Detektion der Partikel notwendigen Sensoren er-
laubt13 [75]. Bei einer Verwendung eines magnetisch strukturierten GMR-Spinventil Sen-
sors können die magnetischen Partikel direkt von den sensitiven Schichten angezogen und
magnetisch ausgerichtet werden, so dass verglichen mit den „normalen” GMR-Sensoren
kein zusätzliches, senkrecht zur Schichtebene angelegtes Magnetfeld zur Erzeugung und
Ausrichtung des magnetischen Momentes der Partikel benötigt wird.

12In Ref. [195] ist gezeigt worden, dass durch den He-Ionen Beschuss eine magnetische Strukturierung bis
in den Größenbereich um 20 nm möglich ist.

13Zur Leitung und Positionierung von magnetischen Markern auf die Oberfläche von z.B. GMR-Sensoren
werden üblicherweise die inhomogenen Magnetfelder stromdurchflossener Leiterbahnen verwendet (siehe z.B.
[197, 23, 24, 22]).



Kapitel 6

Magnetische Eigenschaften von Co-
und FeCo-Nanopartikeln

Viele Anwendungskonzepte in der Biotechnologie und Magnetosensorik basieren auf der
Nutzung der magnetischen Eigenschaften von Nanopartikeln (siehe z.B. [2, 11, 23]). Da
diese Eigenschaften, neben dem in Kap. 5 beschriebenen Einfluss auf die Anordnung der
Partikel auf Substraten, ebenfalls die in Kap. 7 untersuchten spinabhängigen Transportphä-
nomene bestimmen, ist eine Untersuchung des magnetischen Verhaltens der Nanopartikel
für ein Verständnis der elektrischen Transportmessungen essentiell.
Im folgenden Abschnitt sollen daher die magnetischen Eigenschaften von Co- und FeCo-
Nanopartikeln in Abhängigkeit von z.B. der Partikelgröße, der Stabilisierung und Zwischen-
partikelwechselwirkungen näher betrachtet werden. Dabei sind zur magnetischen Charakte-
risierung neben AGM- und SQUID-Messungen bei verschiedenen Temperaturen ebenfalls
XMCD-Untersuchungen eingesetzt worden, die einen Zugang zur elementspezifischen Be-
stimmung der Spin- und Bahnmomente bieten.

6.1 Vom Superparamagnetismus zum Ferromagnetismus

Das magnetische Verhalten von Co- und FeCo-Nanopartikeln hängt, wie bereits in Kap. 2.3
beschrieben, stark von der Größe der Kristallite ab. Bei kleinen Nanokristallgrößen füh-
ren thermische Fluktuationen der magnetischen Momente zu einem superparamagnetischen
(SPM) Verhalten bei Raumtemperatur. Dieses Verhalten kann z.B. an Co-Nanopartikeln, die
nach der Synthesevorschrift von Puntes et al. dargestellt worden sind, typischerweise beob-
achtet werden [198, 199]. Ein Beispiel für auf diese Weise synthetisierte, im Durchschnitt
(4,9±0,43) nm Co-Nanopartikel ist in Abb. 6.1 (a) gezeigt. Die zugehörige AGM-Messung
bei Raumtemperatur Abb. 6.1 (b) (blaue Kurve) zeigt das für diese Partikelgröße erwartete
Langevin-Verhalten, mit einem kleinen Koerzitivfeld von Hc=2,1 Oe1. Ein ähnliches Ver-
halten lässt sich auch für etwa 6,5 nm große Fe48Co52-Nanopartikel beobachten (Abb. 6.1
(c) und rote Kurve in (b)), die ebenfalls über eine einmalige und schnelle Injektion der Pre-
cursoren dargestellt worden sind.
Bei einer Vergrößerung des Durchmessers der Partikel auf etwa 10 nm durch eine suk-

1Dieses kleine Koerzitivfeld kann z.B. durch vorhandene Agglomerationen hervorgerufen werden, die bei
der TEM-Untersuchung nicht beobachtet worden sind. Da bei einer AGM-Messung über Signale aller auf der
Probe vorliegenden Partikel integriert, während bei der elektronenmikroskopischen Analyse die Partikelgrö-
ßenverteilung nur lokal untersucht wird, sind Abweichungen von dem erwarteten Verhalten möglich.
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Abbildung 6.1: TEM-Aufnahmen von Co-Nanopartikeln (a) und (d) sowie von Fe48Co52- (c) und Fe39Co61-
Nanopartikeln (f) und die entsprechenden Messungen der magnetischen Momente in Abhängigkeit eines äuße-
ren Magnetfeldes bei Raumtemperatur (b) und (e). Bei den magnetischen Messungen sind die Skalen auf der
linken Seite den Co-Partikeln und die auf der rechten Seite den jeweiligen FeCo-Partikeln zugeordnet.

zessive Zugabe der Metallcarbonyle während der Synthese (siehe Kap. 3.1 und Ref. [32]),
lässt sich im Fall der Co-Partikel bei Raumtemperatur eine deutliche Hysterese messen, wo-
hingegen für die vergleichbar großen Fe39Co61-Nanopartikel weiterhin ein SPM Verhalten
beobachtet wird (Abb. 6.1 (d)-(f)). Der Grund hierfür liegt in einer, verglichen mit hcp Co,
geringeren magnetokristallinen Anisotropie für FeCo, die nach Gl. 2.12 zu einem größeren
Durchmesser führt, bei dem der Übergang zwischen superpara- und ferromagnetischem Ver-
halten erwartet werden kann2. Der größere Durchmesser der FeCo-Partikel in Abb. 6.1 (f)
ist in der magnetischen Messung an einem kleineren Sättigungsfeld von etwa Hsat=3500 Oe
zu sehen, verglichen mit dem Hsat=11000 Oe für die 6 nm großen FeCo-Nanopartikeln aus
Abb. 6.1 (c).
Für ferromagnetische Partikel lässt sich der Verlauf der Magnetisierungskurve mit der von
Stearns und Cheng vorgestellten Formel anpassen [200]:

M(Hext)
MS

=
2
π
· arctan

[
µ0Hext ± µ0Hc

µ0Hc
tan

(
π · S

2

)]
(6.1)

(Hierbei wird die Squareness S durch das Verhältnis der Remanenz zur Sättigungsmagneti-
sierung bestimmt S = MR/MS .)
Das Resultat einer Anpassung von Gl. 6.1 an die normierte Magnetisierungskurve der

10 nm großen hcp Co-Partikel ist in Abb. 6.2 (a) gezeigt. Aus der besten Übereinstimmung
zwischen Rechnung und Messkurve ergibt sich ein Koerzitivfeld von 321 Oe und eine Squa-
reness von S= 0,54.
Zum Vergleich ist in Abb. 6.2 (b) eine AGM-Messung bei Raumtemperatur für (12,14 ±
1,34) nm große Co-Nanopartikel dargestellt, die in der fcc Co-Phase kristallisiert sind3.

2In Tab. 2.2 ist eine Übersicht über die Anisotropiekonstanten und die daraus resultierenden kritischen Par-
tikeldurchmesser für den SPM-FM Übergang gegeben.

3Eine TEM-Aufnahme dieser Co-Partikel ist bereits in Abb. 5.18 gezeigt worden.
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Abbildung 6.2: (a) Fit der normierten AGM-Messung der in Abb. 6.1 (d) gezeigten ferromagnetischen hcp
Co-Partikel mit Gl. 6.1. (b) Anpassung der Langevin-Funktion (Gl. 2.10) an die normierte AGM-Messung bei
Raumtemperatur für die in Abb. 5.18 gezeigten fcc Co-Partikel.

Durch die kleinere Anisotropiekonstante von K1(fcc Co)= 2,7·106 erg/cm3 [64] verglichen
mit K1(hcp Co)= 4, 1 · 106 erg/cm3 [62] lässt sich auch für diese großen Co-Partikel ein
größtenteils SPM Verhalten beobachten. Die gemessene Abhängigkeit des magnetischen
Momentes vom äußeren Feld lässt sich daher am besten mit der in Kap. 2.3 vorgestellten
Langevin-Funktion (Gl. 2.10) beschreiben (rote Kurve in Abb. 6.2 (b)), wobei zur Anpas-
sung die in Abb. 5.18 (c) gezeigte Gauss’sche Verteilung der Partikeldurchmesser berück-
sichtigt worden ist.
Bei Nanopartikeln, deren Durchmesserverteilungen in dem Bereich des superparamagneti-
schen Limits liegen, lassen sich in dem gemessenen magnetischen Verhalten häufig Über-
lagerungen eines SPM und eines FM Beitrages erkennen. Solche Magnetisierungskurven
lassen sich durch eine gewichtete Anpassung der FM (Gl. 6.1) und SPM (Gl. 2.10) Beiträge
entsprechend der Durchmesserverteilung fitten. Beispiele hierfür sind in [41] zu finden.

Geht man von bei Raumtemperatur SPM Nanopartikeln aus und kühlt diese ab, werden
die thermischen Fluktuationen der magnetischen Momente zunehmend unterdrückt bis sich
unterhalb der Blockingtemperatur ein FM Verhalten beobachten lässt (analog zu Gl. 2.12).
In Abb. 6.3 sind SQUID-Messungen bei Raumtemperatur sowie bei 5 K an (4,87± 1,00) nm
großen in Toluol dispergierten Co-Nanopartikeln gezeigt4. Durch das Abkühlen steigt das
Koerzitivfeld um drei Größenordnungen von 2,7 Oe auf 2690 Oe bei 5 K an.
Zusätzlich zu den SQUID-Messungen an 0,2 ml der Nanopartikelsuspension in der flüssi-
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Abbildung 6.3: SQUID-Messungen bei Raum-
temperatur (schwarze Rechtecke) und 5 K (ro-
te Kreise) an 0,2 ml einer Suspension aus (4,87
± 1,00) nm großen Co-Nanopartikeln disper-
giert in Toluol (Skala links). Die blaue Linie
zeigt zum Vergleich die entsprechende AGM-
Messung bei Raumtemperatur nach dem Auf-
tropfen von 2µl der Suspension auf ein Si-
Substrat (Skala rechts).

4Zur Präparation wurde 0,2 ml der Suspension unter Schutzgas in ein NMR-Probenröhrchen eingeschweißt
[201].



6.1. VOM SUPERPARAMAGNETISMUS ZUM FERROMAGNETISMUS 81

gen Phase ist in Abb. 6.3 eine AGM-Messung bei Raumtemperatur an den durch Auftropfen
auf ein Si-Substrat immobilisierten Nanopartikeln gezeigt (blaue Kurve). Der Verlauf beider
Messungen ist nahezu identisch, wodurch der SPM Charakter dieser Teilchen bei Raumtem-
peratur nochmals verdeutlicht wird5. Die gemessenen absolut Werte für die Sättigungsmo-
mente liegen bei ms(SQUID)=40,6 memu, bzw. ms(AGM)=448µemu und unterscheiden
sich um den Faktor 91, welches in etwa den um den Faktor 100 verschiedenen, zur Präpa-
ration verwendeten Flüssigkeitsvolumina entspricht6.
Um die Blockingtemperatur von Nanopartikeln zu bestimmen, lässt sich das magnetische
Moment in Abhängigkeit von der Temperatur für verschiedene Ausgangszustände einer ge-
frorenen Nanopartikelsuspension messen. Dies ist in Abb. 6.4 am Beispiel von Fe52Co48-
Nanopartikeln, die einen mittleren Durchmesser von (5,7±0,71) nm aufweisen und in 0,1 ml
ODCB dispergiert sind, gezeigt7. Um die verschiedenen Ausgangszustände zu präparieren,
sind die Nanopartikel zunächst ohne ein angelegtes Magnetfeld („zero-field-cooling”-ZFC)
bis unterhalb des Schmelzpunktes des Lösungsmittels gekühlt worden8, um eine statisti-
sche Verteilung der leichten Achsen in dem gefrorenen Ferrofluid zu erhalten. Ab 200 K
ist entweder unter Einfluss eines äußeren Magnetfeldes von HPHFC= 20000 Oe („positive-
high-field-cooling”-PHFC) oder ohne Magnetfeldeinfluss weiter bis auf 5 K gekühlt wor-
den. Während des Auftauens wurde ein kleines positives Magnetfeld von 500 Oe angelegt
und das magnetische Moment jeweils in Abhängigkeit von der Temperatur gemessen [145].
Die beiden Kurven laufen bei einer Blockingtemperatur von etwa TB=(35±5) K zusam-
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Abbildung 6.4: Messung des magnetischen
Momentes als Funktion der Temperatur wäh-
rend des Auftauens bei angelegtem Magnetfeld
von HFW=500 Oe für verschiedene Ausgangs-
zustände der in ODCB dispergierten Fe52Co48-
Nanopartikel. Der Pfeil markiert den Schmelz-
punkt des Lösungsmittels.

men, oberhalb derer der unterschiedliche Ausgangszustand „vergessen” ist und die Partikel
sich superparamagnetisch verhalten. Aus Gl. 2.12 erhält man somit für diese Nanopartikel
unter Berücksichtigung des mittleren Partikelradius eine effektive Anisotropiekonstante von

Keff =
25 · kBT
4/3 · πr3

= (1, 06 · 105 ± 1, 76 · 104) J/m3. (6.2)

Verglichen mit der aus der Literatur erwarteten Anisotropiekonstanten für ungeordnete Fe50-
Co 50-Systeme von 1,5·104 J/m3 (vgl. Abb. 2.8) ist das experimentell bestimmte Keff etwa
um einen Faktor 7 größer. Diese Abweichung wird vermutlich durch die herstellungsbe-
dingte Variation des Legierungsverhältnisses in Abhängigkeit von dem Durchmesser der

5Bei ferromagnetischen Partikeln können die beobachteten magnetischen Eigenschaften von der Anord-
nung der Partikel auf dem Substrat abhängen, da die Dipol-Dipol-Wechselwirkungen vom Abstand der Partikel
abhängen [202]. Die Einflüsse dieser dipolaren Wechselwirkungen werden in Abschnitt 6.4 näher beschrieben.

6Die Abweichungen könnten z.B. durch Ungenauigkeiten beim Abmessen der Flüssigkeiten entstanden sein.
7Eine TEM-Aufnahme dieser Nanopartikel ist in Abb. 4.8 (b) zu sehen.
8Der Schmelzpunkt von ODCB liegt bei 255 K.
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Abbildung 6.5: Sättigungsmagnetisierung
bei Raumtemperatur für Co-Nanopartikel
in Abhängigkeit von dem mittleren Parti-
keldurchmesser. Die angegebenen Fehler in
x-Richtung entsprechen der Standardabwei-
chung der Durchmesserverteilung, die Fehler
in y-Richtung wurden aus den Schwankungen
bei Wiederholungsmessungen bestimmt. Die
blaue Linie gibt den nach Gl. 6.4 (mit c=1)
für Co-Partikel erwarteten Verlauf der MS(D)-
Abhängigkeit wieder, wobei hierfür die rechte
Skala gilt. Für die Normierung wurde der
Bulk-Wert von fcc Co (MS=1420 emu/cm3)
verwendet.

Nanopartikel verursacht, die bereits in Kap. 4.2.2 diskutiert worden ist.
Zusätzlich lässt sich aus den in Abb. 6.4 gezeigten Messungen der Schmelzpunkt des Lö-
sungsmittels bestimmen. Bei dieser Temperatur lässt sich im Fall zuvor statistisch verteilter
leichter Achsen ein Anstieg des magnetischen Momentes beobachten, da sich an diesem
Punkt die Partikel mit ihren in Richtung des äußeren Feldes drehen können. Für zuvor
vollständig ausgerichtete Partikel kann eine Abnahme des Moments an diesem Punkt er-
wartet werden, da die Partikel im Mittel ihre Orientierung verlieren [53]. Der so bestimmte
Schmelzpunkt von TS=215±5 K ist kleiner als der erwartete Wert für ODCB von 255 K
[177], was durch eine Verunreinigung des ODCB z.B. durch in der Suspension vorhandene
überschüssige Liganden oder auch durch die Partikel selbst verursacht werden kann.

6.2 Bestimmung der Magnetisierung

Die Bestimmung der Sättigungsmagnetisierung von magnetischen Nanopartikeln kann nicht
direkt aus dem gemessenen magnetischen Sättigungsmoment bestimmt werden, da das ma-
gnetische Volumen der Partikel zunächst nicht bekannt ist. Der Grund hierfür liegt darin,
dass die bei der Synthese eingesetzte Menge der Metallcarbonyle nicht vollständig in die
Partikel umgesetzt wird9. Die Konzentration des Kobalts, das in den Partikeln der Suspensi-
on vorliegt, lässt sich physikalisch mittels AAS-Messungen oder chemisch durch eine Titra-
tion ermitteln, wenn die Suspension zuvor aufbereitet, d.h. die Reaktionsrückstände durch
Reinigungsschritte entfernt worden sind. Bei bekannter Konzentration cCo lässt sich aus
dem gemessenen Sättigungsmoment mS und dem Tropfvolumen Vsus, dass zur Präparation
der AGM-Probe verwendet wurde, auf die Sättigungsmagnetisierung MS schließen.

MS =
mS

Vmag
=

mSρCo
cCoVsus

(6.3)

Hierbei wird als Näherung für die Dichte der Metallatome in den Partikeln der Bulk-Wert
für Co angenommen (ρCo=8,9 g/cm3).
In Abb. 6.5 sind auf diese Weise ermittelte Werte für die Sättigungsmagnetisierung von
Co-Nanopartikeln bei Raumtemperatur als Funktion des Partikeldurchmessers dargestellt.
Während für Co-Partikel mit Durchmessern zwischen 4 und 5 nm bzw. 12 bis 14 nm mehr-
fach eine Sättigungsmagnetisierung in dem Bereich von 180 bis 250 emu/cm3 bzw. um

9Ein Teil der Metallatome bildet mit den Liganden lösliche Komplexe, wie z.B. ein Co-Oleat-Komplex bei
der Stabilisierung mit Ölsäure [32, 203].
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730 emu/cm3 bestimmt worden ist, sind die Werte der Magnetisierung für die 6-8 nm großen
Partikel starken Schwankungen unterlegen, die u.a. in diesen Fällen auch durch die teilweise
sehr breiten Durchmesserverteilungen verursacht werden können. Generell ist zu beachten,
dass der in Abb. 6.5 angegebene Fehler für die Magnetisierung aus den Abweichungen bei
Wiederholungsmessungen ermittelt worden ist10. Um den tatsächlichen Fehler bei der Be-
stimmung der Magnetisierung möglichst gering zu halten, ist darauf geachtet worden, dass
neben der sorgfältigen Aufbereitung der Suspensionen, auch die Messung des magnetischen
Momentes direkt im Anschluss an die Präparation der Probe erfolgte, um eine starke Oxi-
dation der Partikeloberfläche zu vermeiden. Eine Oxidation der Oberfläche würde, genau
wie noch vorhandene paramagnetische Reaktionsrückstände in der Suspension, zu einer
Unterschätzung der Sättigungsmagnetisierung führen. Dies geschieht dadurch, dass die an-
tiferromagnetische CoO-Hülle nicht zum gemessenen Sättigungsmoment beiträgt, aber bei
der Bestimmung der Co-Konzentration in der Lösung mit berücksichtigt wird, woraus eine
Überschätzung des magnetisch effektiven Volumens resultiert.
Insgesamt lässt sich in Abb. 6.5 jedoch erkennen, dass die Sättigungsmagnetisierung mit
abnehmendem Partikeldurchmesser kleiner wird. Die Größenabhängigkeit der Magnetisie-
rung lässt sich ebenfalls bei Schichtsystemen beobachten (siehe Abb. 6.6) und wird ver-
mutlich durch den zunehmenden Einfluss ungeordneter Spinstrukturen an der Oberfläche
verursacht.
In der Literatur wird dieses Verhalten seit Ende der Sechziger Jahre für verschiedene magne-
tische Systeme beobachtet und diskutiert (siehe z.B. [204, 205, 206]). In Ref. [206] ist ein
Ansatz zur Berechnung der Abnahme der Magnetisierung vorgestellt worden, der basierend
auf einem Modell der von der Größe des Systems abhängigen Austauschenergie beruht,
dass von Zhong et al. entwickelt worden ist [207, 208]. Da von H. M. Lu und Q. Jiang
dieses Modell auf Betrachtungen bei Raumtemperatur eingeschränkt worden ist, wird eine
Vorhersage des Verlaufs der auf den Bulk-Wert normierten Magnetisierung in Abhängigkeit
von dem Partikeldurchmesser durch das Einsetzen einiger elementspezifischer Konstanten
in die folgende Gleichung erlaubt11:

MS(D)
MBulk

= 4 ·
[
1− 1

2D/(ch)− 1

]
· exp

[
−2Sb

3R
· 1

2D/(ch)− 1

]
− 3 (6.4)

Hierbei bezeichnet Sb = Hv/Tb (Sb=117,2 Jg−1K−1atom−1 für Co) die Entropie des Fest-
körper-Gas Übergangs von Kristallen (mitHv (Tb): Enthalpie für den Festkörper-Gas Über-
gang (Übergangstemperatur)), R=8,3144 JK−1mol−1 die ideale Gaskonstante, h den Atom-
durchmesser (h=0,2506 nm für Co) und c ist eine Konstante zwischen 0 und 1, die die
normierte Oberflächenfläche beschreibt, wobei für niederdimensionale Systeme mit freien
Oberflächen c=1 gilt12 [206].
Die mit diesen Werten aus Gl. 6.4 erwartete Abhängigkeit der Magnetisierung vom Parti-
keldurchmesser ist ebenfalls in Abb. 6.5 gezeigt (blaue Linie), um einen möglichen Ver-
lauf der Magnetisierung zu skizzieren. Hierbei muß beachtet werden, dass in dem Modell
die Zwischenpartikel-, Substrat-Partikel-Wechselwirkungen und eine möglicherweise un-
terschiedliche Kristallstruktur der Partikel, die im Festkörper zu verschiedenen Werten von
MS führt (siehe Tab. 2.2), hier nicht berücksichtigt werden. Darüber hinaus wäre ein c<1

10Die Schwankungen der Werte für die Sättigungsmagnetisierung betragen bei Wiederholung der Messungen
i.A. um die 20% .

11Für eine Herleitung von Gl. 6.4 und weiteren Details zum Modell siehe Ref. [206].
12Für den Fall von Schichtsystemen wird aufgrund der starken Substrat-Schicht Wechselwirkung ein c von

0,5 angenommen [206].
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Abbildung 6.6: (a) Vergleich der Abhängigkeit der normierten Sättigungsmagnetisierung von der Co-
Schichtdicke für experimentell bestimmte Werte (Symbole) und dem aus Gl. 6.4 mit c=0,5 erwarteten Verlauf
für Co-Schichten. (b) Gemessene Sättigungsmagnetisierung bei Raumtemperatur als Funktion der Schichtdicke
für Co, Fe50Co50, Fe70Co30 und Py.

für dieses System wahrscheinlich eine bessere Annahme, da die untersuchten Partikel ei-
ne Ligandenhülle aufweisen, die das Potenzial der bei der Anbindung der Tensidmoleküle
beteiligten Oberflächenatome vermutlich verändern. Da die Anzahl der Messpunkte für die
Sättigungsmagnetisierung nicht ausreicht, um genauere Aussagen über die Größenabhän-
gigkeit der Magnetisierung zu treffen, soll an dieser Stelle nur der Trend aufgezeigt und auf
eine weitere Anpassung verzichtet werden.
Der aus dem einfachen Modell erwartete Verlauf der Magnetisierung für verschiedene

Schichtdicken ist mittels gesputteter Co-Schichten überprüft worden. Der Vergleich der
experimentell bestimmten Sättigungsmagnetisierung und dem Ergebnis des Modells ist in
Abb. 6.6 (a) gezeigt. Im Rahmen der Schwankungen der experimentellen Daten wird die
M(D)-Abhängigkeit durch Gl. 6.4 sehr gut beschrieben.
In Abb. 6.6 (b) sind neben den Ergebnissen für die Co-Schichten ebenfalls die ermittel-
ten Daten der Sättigungsmagnetisierung für gesputterte Fe50Co50, Fe70Co30 und Ni20Fe80

Schichten als Funktion der Schichtdicke abgebildet. Das magnetische Volumen ist hierbei
aus der beim Herstellungsprozess eingestellten Schichtdicke und einer digitalen Ausmes-
sung der Fläche der bei Raumtemperatur gemessenen AGM-Proben bestimmt worden. Wie
in Abb. 6.6 (b) deutlich zu sehen, zeigen die FeCo-Legierungen die höchsten Werte für
die Magnetisierung, wobei bei einer Schichtdicke von 50 nm zu 95% der für Fe50Co50-
Festkörper erwartete Wert von 1910 emu/cm3 erreicht wird. Bei Schichtdicken unterhalb
von 10 nm lässt sich für alle untersuchten Materialien ein steiler Abfall der Magnetisierung
beobachten. Dieses ist besonders für theoretische Betrachtungen im Kap. 7.2 von Bedeu-
tung, da die dort untersuchten Schichtsysteme Schichtdicken unterhalb von 10 nm aufwei-
sen.

6.3 Einfluss der Oxidation

Wie bereits bei der Untersuchung der Mikrostruktur gesehen worden ist (Kap. 4.1), lassen
sich natürliche Oxidationsprozesse metallischer Partikel trotz einer stabilisierenden Ligan-
denhülle nicht verhindern. Im Falle der Ölsäure wird bereits durch die Bindung zwischen
der Ligandenkopfgruppe und dem metallischen Kern 1 bis 2 Monolagen einer Oxidschicht
verursacht. Durch die antiferromagnetischen Eigenschaften vieler Oxide der Übergangsme-
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talle wie z.B. CoO, FeO, αFe2O3 und NiO [68], verändert sich das magnetische Verhalten
solcher Kern-Hülle Partikel verglichen mit demjenigen reiner metallischer Nanopartikel.

6.3.1 Untersuchung der Oxidationsstabilität

Bei einer zunehmenden Oxidation von magnetischen Nanopartikeln lässt sich eine Abnah-
me des Sättigungsmoments beobachten, da die antiparallele Konfiguration der Spins in der
antiferromagnetischen Oxidhülle im Idealfall kein Streufeld erzeugen und somit das ma-
gnetisch effektive Volumen der Partikel kleiner wird.
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Abbildung 6.7: Links: Magnetisches Moment als Funktion der Zeit der Lagerung unter Umgebungsbedin-
gungen für eine AGM-Probe mit im Durchschnitt (8,02 ± 0,21) nm großen Co-Nanopartikeln. Der Inset zeigt
exemplarisch vier der zugrundeliegenden AGM-Messungen bei Raumtemperatur. Rechts: Aus dem Verlauf des
magnetischen Moments berechnete Durchmesserverteilung des durch die Oxidationsprozesse schrumpfenden
magnetisch effektiven Partikelkerns.

In Abb.6.7 ist die oxidationsbedingte Abnahme des magnetischen Momentes für Öl-
säure stabilisierte etwa 8 nm große Co-Nanopartikel in Abhängigkeit der Zeit der Lagerung
unter normaler Atmosphäre gezeigt. Innerhalb des ersten Tages nimmt das Moment von
349µemu um etwa 58% nach 146µemu ab, während es nach etwa 80 Tagen bei einem
nahezu konstanten Wert von etwa 20µemu verbleibt. Diese Resistenz gegenüber weiterer
Oxidation, die sich nach ca. 11 Wochen einstellt ist auf die passivierende Wirkung einer
ausreichend dicken Oxidschicht zurückzuführen [29].
Um die Dicke der entstehenden CoO-Schicht abzuschätzen, wird die Abnahme des Momen-
tes mit einer Abnahme des magnetischen Volumens gleichgesetzt. Damit ergibt sich für die
Zunahme der Oxidschicht xCoO:

xCoO =
1
2
D

[
1−

(
m

m0

)1/3
]

+ xML (6.5)

wobei D der Durchmesser, m das gemessene magnetische Moment, m0 das ursprüngliche
magnetische Moment und xML die Dicke einer Monolage CoO ist, die im Falle der Ölsäure
stabilisierter Partikel mitberücksichtigt werden muß.
Auf diese Weise lässt sich die Oxidschichtdicke bzw. der verbleibende Kerndurchmesser
bestimmen. Ausgehend von den gezeigten magnetischen Messungen und der gemessenen
Durchmesserverteilung ist in Abb. 6.7 ebenfalls die zeitliche Entwicklung des Durchmes-
sers des verbleibenden, magnetisch effektiven Kerns gezeigt. Für die Berechnung wurde
die gemessene Partikelverteilung (schwarze Kurve) auf eins normiert und eine konstante
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Abbildung 6.8: Abnahme des magneti-
schen Sättigungsmoments als Funktion
der Lagerungszeit unter Umgebungsbe-
dingungen für mit Ölamin stabilisier-
te Co-Nanopartikel mit einem mittle-
ren Durchmesser von <D>=(13,46 ±
1,05) nm. Zur Präparation der AGM-
Proben sind 14µl (Probe 1), 8µl (Probe
2) bzw. 2µl (Probe 3) der Suspension
auf Si-Substrate getropft worden.

Standardabweichung angenommen. Nach 10 Wochen ist der effektive Durchmesser von ur-
sprünglich (8,02 ± 0,21) nm auf (3,2 ± 0,21) nm geschrumpft.
Dies bedeutet, dass die Dicke der stabilisierenden Oxidhülle etwa 2,4 nm beträgt. Diese
durch magnetische Untersuchungen gefundene CoO-Hüllendicke ist in guter Übereinstim-
mung mit den in der Literatur gefundenen elektronenmikroskopischen Analysen der Oxid-
hüllendicke für Ölsäure stabilisierte Co-Nanopartikel [209, 210].

Einfluss der Partikelanordnung auf die Oxidationsstabilität

Die Geschwindigkeit der Oxidation hängt von verschiedenen Einflüssen ab. Zunächst soll
der Einfluss der Dicke der Partikelschicht untersucht werden. Hierfür sind drei Proben durch
Auftropfen von 14, 8 bzw. 2µl einer Suspension von im Durchschnitt (13,46 ± 1,05) nm
großen und mit Ölamin stabilisierten Co-Nanopartikeln präpariert worden13. Bei bekann-
ter Co-Konzentration (cCo=1,14 mg/ml) und Fläche der Substrate (ASubstrat=1,2·10−5 m2)
kann unter der Annahme einer idealen hexagonalen Anordnung der Partikel auf dem Sub-
strat aus der aufgetropften Menge der Suspension die Anzahl der Partikellagen auf 16 im
Fall von Probe 1, auf 9 Lagen für Probe 2 sowie etwas mehr als eine Doppellage für Probe
3 abgeschätzt werden.
Das magnetische Verhalten dieser Proben ist mittels AGM-Messungen bei Raumtempera-
tur über einen Zeitraum von etwa 100 Tagen beobachtet worden (siehe Abb. 6.8). Da die
magnetischen Momente aufgrund des verschiedenen magnetischen Volumens für die drei
Proben variieren14, ist für den gezeigten Vergleich der Abhängigkeit von der Lagerungszeit
das jeweilige magnetische Sättigungsmoment, das in der ersten Messung ermittelt worden
ist, auf 100% gesetzt worden.
Der Vergleich zeigt deutlich, dass der Oxidationsprozess für die dünnste Partikelschicht

(Probe 3) am schnellsten ist, so dass nach 100 Tagen nur noch 57% des Ausgangswertes
des Sättigungsmoments messbar sind, während für Probe 1 mit etwa 16 Partikellagen nach
dieser Zeit noch etwa 87% des Ausgangswertes beobachtet werden können15. Diese Un-

13Die Suspension der Nanopartikel ist jeweils in 2µl Schritten auf die Si-Substrate aufgetropft worden.
Für die Proben 1 und 2 wurde jeweils gewartet, bis das Lösungsmittel verdampft war, bevor das nächste mal
aufgetropft worden ist.

14Die magnetischen Sättigungsmomente am Tag der Probenpräparation betrugen: mS(Probe1, 14µl)=
1,48 memu, mS(Probe2, 8µl)= 800µemu, mS(Probe3, 2µl)= 192µemu.

15Hierbei ist zu beachten, dass die aufgrund der längeren Präparationszeit von Probe 1 und 2, durch das
mehrmalige Auftropfen und Verdampfen lassen des Lösungsmittels, die bei diesen Proben verwendeten Partikel
vor der AGM-Messung länger der Umgebungsluft ausgesetzt waren, als diejenigen auf Probe 3. Dieses wird bei
dem Vergleich in Abb. 6.8 nicht berücksichtigt.
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Abbildung 6.9: (a) Änderung des magnetischen Moments als Funktion der Zeit der Lagerung bei Umgebungs-
bedingungen für Co-Nanopartikel, die mit TOPO, Ölsäure und Ölamin bzw. dem Tellerliganden stabilisiert
worden sind. Die Messungen sind auf das jeweilige Ausgangsmoment normiert worden. (b) Abnahme des ma-
gnetischen Moments und die mit Gl. 6.5 ermittelte, entsprechende Zunahme der Dicke der Oxidschicht für die
mit Ölamin stabilisierten Partikel.

terschiede in der Oxidationsgeschwindigkeit sind darauf zurückzuführen, dass die unteren
Partikellagen durch die darüber liegenden Partikel von einem direkten Kontakt mit der Um-
gebungsluft abgeschirmt werden. Deshalb verläuft der Oxidationsprozess umso langsamer,
je größer der Anteil der eingeschlossenen Partikel ist.

Einfluss der Liganden auf die Oxidationsstabilität

Da die magnetischen Partikelkerne von einer Ligandenhülle stabilisiert werden, ist ein Ein-
fluss dieser Moleküle auf die Stabilität der Partikel gegenüber Oxidation wahrscheinlich.
Um den Einfluss der zuvor beschriebenen Abhängigkeit der Oxidationsgeschwindigkeit von
einer unterschiedlichen Packungsdichte der Partikel auf dem Substrat, bei einem Vergleich
der Oxidationsstabilität von Co-Nanopartikeln, die mit TOPO, Ölamin, Ölsäure bzw. dem
Tellerliganden stabilisiert worden sind, minimieren zu können, sind Suspensionen mit mög-
lichst vergleichbaren Co-Konzentrationen verwendet worden. Von den Suspensionen sind
jeweils 2µl auf Si-Substrate ähnlicher Größe getropft worden. Die Ergebnisse der Untersu-
chung sind für die verschiedenen Partikelsysteme in Tab. 6.1 zusammengefasst.
Abbildung 6.9 (a) zeigt den Verlauf der Sättigungsmomente als Funktion der Lagerungszeit
unter Umgebungsbedingungen. Deutlich ist zu sehen, dass die zeitliche Abnahme des ma-
gnetischen Moments für die verschiedenen Partikelsysteme unterschiedlich ist. Die stärkste
Abnahme wird für die bereits zuvor gezeigten mit Ölsäure stabilisierten Co-Nanopartikel
beobachtet, während das magnetische Moment für die mit Ölamin umhüllten Nanoparti-
kel nach 12 Wochen nur auf etwa 57% reduziert ist. Für diese Teilchen ist die mit Gl. 6.5
bestimmte Zunahme der Oxidhüllendicke in Abb. 6.9 (b) gegeben. Die nach 14 Wochen
erreichte Dicke der Oxidschicht von 1,15 nm ist durch Streuexperimente mit polarisierten
Neutronen („grazing incidence small angle neutron scattering”-GISANS) an diesen Parti-
keln bestätigt worden (siehe Ref. [211]).
Bei einem Vergleich der in Abb. 6.9 (a) dargestellten Abhängigkeiten des magnetischen
Moments von der Lagerungszeit für die verschiedenen Liganden ist zu beachten, dass die
verwendeten Nanopartikel unterschiedliche Durchmesser aufweisen (siehe Tab. 6.1). Da aus
Kap. 6.2 bereits bekannt ist, dass die Magnetisierung nicht linear mit dem Partikeldurch-
messer abnimmt, kann erwartet werden, dass sich die oxidationsbedingte Verkleinerung des
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Liganden <D> cCo m1.Tag
S m50.Tag

S /
[nm] [mg/ml] [µemu] m1.Tag

S [% ]
Ölamin 13,46 ± 1,05 1,14 192 66
Ölsäure 8,02 ± 0,21 1,96 349 6

Tellerligand 6,74 ± 1,88 1,85 432 57
TOPO 9,35 ± 0,83 1,06 297 17

Tabelle 6.1: Übersicht über die Ergebnisse der Untersuchungen der Suspensionen von Co-Nanopartikeln mit
unterschiedlicher Stabilisierung. Die angegebenen Kobalt-Konzentrationen cCo für die Ölamin, Tellerligand
und TOPO stabilisierten Nanopartikel sind mittels AAS bestimmt worden, während die angegebene Konzentra-
tion der Ölsäure stabilisierten Partikel aus der eingewogenen Menge des Co-Precursors ermittelt worden ist (die
tatsächliche Co-Konzentration in den Partikeln ist durch die bei der Synthese entstehenden löslichen Co-Oleate,
kleiner als der angegebene Wert.). [201].

magnetisch effektiven Partikelkerns bei kleineren Nanopartikeln in einer stärkeren Abnah-
me des magnetischen Moments widerspiegelt als bei großen Teilchen. Berücksichtigt man
dies bei der Betrachtung von Abb. 6.9 (a), ist es umso auffälliger, dass die mit dem Tel-
lerligand stabilisierten und mit einem mittleren Durchmesser von knapp 7 nm kleinsten der
verwendeten Co-Nanopartikel, nach einer Lagerungszeit von 100 Tagen mit 55% eine na-
hezu vergleichbare Abnahme des magnetischen Moments verglichen mit den etwa 13,5 nm
großen Ölamin stabilisierten Co-Partikeln zeigen. Möglicherweise kann die gute Stabilisie-
rungsfähigkeit gegenüber einer Oxidation durch die tellerförmige Struktur der Pyrenringe
verursacht werden, die sich wie ein Dach über die Partikel legen könnten. Andererseits sind
bei einer dichten Anordnung der Tellerligand-Moleküle ebenfalls π − π Bindungen zwi-
schen den Pyrenringen denkbar, die zu einer Bündelung der Moleküle führen könnten, in
deren Folge einzelne Kanäle der Partikeloberfläche ungeschützt vorliegen würden. In die-
sem Fall könnte jedoch eine höhere Oxidationsgeschwindigkeit erwartet werden.
Eine mögliche Ursache für den besseren Oxidationsschutz von Ölamin verglichen mit Öl-
säure liegt an der Art der Bindung. Während Ölsäure kovalent an die Partikeloberfläche
bindet, kann sich das durch Physisorption angebundene Ölamin auf der Partikeloberfläche
bewegen, während die Partikel im Lösungsmittel vorliegen. Auf diese Weise könnte im Fall
von Ölamin eine dichtere Packung der Tenside auf der Partikeloberfläche erlaubt werden, da
Fehlanordnungen ausgeglichen werden könnten. Andererseits kann ebenfalls ein Einfluss
der Beweglichkeit der Kohlenwasserstoffketten der Liganden auf die Oxidationsstabilität
der Partikel nicht ausgeschlossen werden.
Da die gezeigten Messungen jedoch nicht frei von weiteren Einflüssen wie z.B. verschiede-
nen Kristallstrukturen16 sowie leicht unterschiedlichen Packungsdichten der Partikel infolge
der Schwankungen in der Partikelgröße und Konzentration sind und insbesondere die Kon-
zentration von Reaktionsrückständen17 in den verwendeten Suspensionen nicht bekannt ist,
kann aus den vorgestellten Messungen keine abschließende Aussage über den Einfluss der
Liganden auf die Oxidationsprozesse getroffen werden.
Idealerweise müßten für eine solche Untersuchung, bis auf den stabilisierenden Liganden,
identische Nanopartikelsuspensionen, d.h. Partikel gleicher Größe, Morphologie, Kristall-
struktur und Konzentration in der Suspension vorliegen, um weitere Einflüsse ausschließen

16Beispielsweise kann für polykristalline Partikel aufgrund der Korngrenzen eine schnellere Oxidation er-
wartet werden.

17Hier kann vermutet werden, dass z.B. überschüssige Liganden, die nicht an die Partikel angebunden sind
bei der Untersuchung der Oxidationsstabilität eine Rolle spielen, da sie eine zusätzliche Schutzschicht über den
Partikeln bilden könnten.
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zu können.

6.3.2 Exchange-bias

Das Vorhandensein einer antiferromagnetischen Oxidhülle lässt sich ebenfalls indirekt durch
Beobachtung eines Exchange-bias (EB) Effektes nachweisen. In Abb. 6.10 sind Hysterese-
schleifen gemessen an (3,2 ± 0,46) nm großen in ODCB dispergierten Co-Nanopartikeln
bei 5 K, nach einem Abkühlen der Probe ohne (ZFC) und mit dem Einfluss externer Ma-
gnetfeldern, gezeigt. Die äußeren Felder von +50 kOe (PHFC) bzw. -50 kOe (NHFC) wur-
den ab einer Temperatur von T≤150 K angelegt, wobei diese und das Magnetfeld während
der Messung parallel zueinander orientiert waren [146]. Während die Messung im Fall der
ZFC symmetrisch zum Ursprung ist, lässt sich nach einem PHFC bzw. NHFC die für den
EB Effekt typische Verschiebung der Hysteresekurve in die entgegengesetzte Richtung, ver-
glichen mit der Orientierung des während der Abkühlung anliegenden Magnetfelds, beob-
achten. Aus den Verschiebungen der Hysteresekurven in positive und negative Magnetfeld-
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Abbildung 6.10: Hysteresekurven gemes-
sen bei 5 K an etwa 3 nm großen Co-
Nanopartikeln dispergiert in ODCB. Die
Probe ist zunächst ohne Einfluss eines Fel-
des auf 100 K abgekühlt, bevor bei einer
weiteren Abkühlung auf 5 K äußere Ma-
gnetfelder von 0 (ZFC), +50 kOe (PHFC)
bzw. -50 kOe (NHFC) angelegt worden
sind [53].

richtung lässt sich ein mittleres EB Feld von HEB= (2254±200) Oe ermitteln, welches auf
eine starke unidirektionale Austauschanisotropie in dieser Probe hinweist. Gleichzeitig ist
in den Messungen nach einer Abkühlung im Magnetfeld ein größeres Koerzitivfeld von
HHFC
c = (6882±25) Oe18 zu sehen, verglichen mit dem Koerzitivfeld von HZFC

c = 4350 Oe
der symmetrischen Messung. In der Literatur ist für 13 nm große Co/CoO-Nanopartikel von
einer Verdoppelung des Koerzitivfeldes als eine Folge der Austauschanisotropie berichtet
worden [210, 212].

6.4 Einfluss magnetischer Wechselwirkungen

Die zwischen magnetischen Nanopartikeln auftretenden Dipol-Dipol-Wechselwirkungen
können einen deutlichen Einfluss auf das beobachtete magnetische Verhalten haben. Dieser
kann z.B. eine Erhöhung der mittels SQUID bestimmten Blockingtemperatur TB bewirken,
wie in Abb. 6.11 (a) durch den den Vergleich verschiedener Abkühlungsprozeduren einer
von 0,2 ml einer Suspension von (3,2 ± 0,46) nm großen Co-Nanopartikeln dispergiert in
ODCB deutlich wird. Bei einer statistischen Orientierung der leichten Achsen der Nanopar-
tikel in der gefrorenen Suspension (siehe Abb. 6.11 (b), Skizze ZFC/P(N)HFC) weisen auch

18HHFCc ist aus der Mittelung der gemessenen Koerzitivfelder nach PHFC (HPHFCc =6909 Oe) und NHFC
(HPHFCc =6856 Oe) erhalten worden.
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die Dipolfelder der Partikel bei angelegtem Magnetfeld eine statistische Verteilung auf, so
dass sie sich im Mittel abschwächen [53]. Dagegen kann es im Fall ausgerichteter Dipole,
die durch Abkühlen der Suspension unter Einfluss eines Magnetfeldes von ±50 kOe (siehe
Skizze 6.11 (b), PHFC und NHFC) erzeugt werden können, zu einer verstärkenden Überla-
gerung bzw. zu der Bildung von Partikelketten kommen19. Während des Auftauens in einem
äußeren Magnetfeld von 1000 Oe führt diese Ausrichtung unterhalb des Schmelzpunktes
des Lösungsmittels (TS=215±5 K) zu einem erhöhten magnetischen Moment sowie zu ei-
ner Verschiebung der Blockingtemperatur von T1

B=70 K nach T2
B=80 K.

Die Ausprägung der Verschiebung hängt dabei von der Konzentration der Nanopartikel in
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Abbildung 6.11: (a) Messung des magnetischen Momentes während des Auftauens in Abhängigkeit der Tem-
peratur bei einem angelegtem Magnetfeld von HFW=1000 Oe für verschiedene Ausgangszustände der gefro-
renen Co-Nanopartikelsuspension. (b) Schematische Darstellung zur Verdeutlichung der verschiedenen Aus-
gangszustände. Hierbei deuten die Pfeile die Ausrichtung der magnetischen Momente der nichtwechselwirken-
den Partikel und die langen Achsen der Ellipsen die leichte Richtung der Magnetisierung an. (ZFC: zero-field-
cooling, P(N)HFC: positive- (negative)-high-field-cooling, FW: field-warming)

der Suspension ab. Bei höheren Konzentrationen sind die mittleren Partikelabstände kleiner
und somit die Wahrscheinlichkeit einer Kettenbildung aufgrund dipolarer Wechselwirkun-
gen größer, so dass eine größere Verschiebung beobachtet werden kann [53]. In [202] ist
dieser Zusammenhang mittels Monte-Carlo Simulationen bestätigt worden, wobei für die
Blockingtemperatur eine TB ∼ δ−3 Abhängigkeit vom Zwischenpartikelabstand erwartet
wird.

Neben dem Einfluss auf die Blockingtemperatur spielen Dipol-Dipol-Wechselwirkungen
insbesondere bei AGM-Messungen eine Rolle, da die Partikel hier durch Auftropfen einer
definierten Menge der Partikelsuspension auf ein Si-Substrat präpariert werden, wodurch je
nach Konzentration der Suspension, dicht gepackte Mono- oder Multilagen auf dem Sub-
strat entstehen. Durch den kleineren Abstand der Partikel auf dem Substrat verglichen mit
dem mittleren Zwischenpartikelabstand in den Suspensionen im flüssigen Zustand, der bei
den SQUID-Messungen vorliegt, wird eine starke Dipol-Dipol-Kopplung zwischen den Par-
tikeln begünstigt.
In Abb. 6.12 ist ein Vergleich von AGM-Messungen bei Raumtemperatur in einer paral-

19Eine TEM-Aufnahme von durch Dipol-Dipol-Wechselwirkungen entstandenen Partikelketten ist in Abb.
5.9 gezeigt worden.
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Abbildung 6.12: AGM-Messungen bei Raumtemperatur in senkrechter (rot) und paralleler (schwarz) Orientie-
rung des äußeren Magnetfelds zur Substratebene für (a) superparamagnetische, etwa 4 nm große und (b) 13 nm
große, ferromagnetische Co-Nanopartikel.

lelen („in-plane”) und senkrechten („out-of-plane”) Orientierung von äußerem Magnetfeld
und Substratebene für superparamagnetische (a) und ferromagnetische (b) Co-Nanopartikel
gezeigt. Für die (4,23±0,67) nm großen, SPM Nanopartikel macht die Orientierung von
Messfeld zu Substratebene entsprechend den Erwartungen für sphärische und nicht-wechsel-
wirkende Partikel keinen Unterschied. Dagegen ist für die Probe der (13,46±1,05) nm großen
und mit einem Koerzitivfeld von 52 Oe schwach ferromagnetische Nanopartikel eine deut-
liche Anisotropie mit einer leichten Achse in der Substratebene zu beobachten. Diese kann
durch die Dipol-Dipol-Wechselwirkung hervorgerufen werden, die, wie bereits in Kap. 5.4
gesehen, zu einer bevorzugten Anordnung der Partikel in Ketten oder Ringen führt mit Aus-
richtung des magnetischen Moments entlang der Formation. Dadurch liegt keine statistische
Verteilung der leichten Achsen der magnetokristallinen Anisotropie mehr vor, sondern ein
Großteil der magnetischen Momente der Partikel ist bevorzugt parallel zur Substratebene
ausgerichtet.
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Abbildung 6.13: (a) AGM-Messung bei Raumtemperatur an einer Probe mit 3D Überstrukturen. (b) Einfluss
eines äußeren Magnetfeldes während der Probenpräparation auf die magnetische Messung.

Bei in der Suspension vorliegenden 3D Überstrukturen, die aufgrund der starken di-
polaren Wechselwirkungen zwischen den Partikeln entstanden sind (siehe Kap. 5.4), lässt
sich häufig eine andere Form der Hystereseschleife beobachten. Ein Beispiel einer solchen
AGM-Messung ist in Abb. 6.13 (a) gezeigt. Bei kleinen äußeren Feldern sind abweichend
von einer typischen Hysteresekurve deutliche Auswölbungen zu sehen.
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Dieser Verlauf des Ummagnetisierungsprozesses entsteht aus einer Überlagerung der Bei-
träge von einzeln vorliegenden, ungekoppelten Nanopartikeln und dem kollektiven Verhal-
ten der in den Überstrukturen angeordneten, wechselwirkenden Partikel. Um diesen Zusam-
menhang zu verdeutlichen, ist in Abb. 6.13 (b) ein Vergleich zweier Magnetisierungsmes-
sungen an ferromagnetischen, jedoch nicht in 3D Überstrukturen vorliegenden, Nanoparti-
keln gezeigt. Während die schwarze Messkurve den Verlauf der idealerweise ungekoppelten
Partikel darstellt, ist zur Verstärkung der Dipol-Dipol-Wechselwirkungen zwischen den Par-
tikeln während der Präparation der zweiten Probe (rote Messung) ein äußeres Magnetfeld
von 1500 Oe angelegt worden. Auf diese Weise lässt sich der Einfluss eines kollektiven
Verhaltens der Partikel auf die Hysteresekurve demonstrieren. Der Vergleich beider Mes-
sungen zeigt, dass die im Magnetfeld präparierte Probe eine höhere Squareness aufweist20.
Dies bedeutet, dass durch eine starke dipolare Kopplung ein magnetisch stabilerer Zustand
erzeugt wird, für dessen Ummagnetisierung eine höhere Energie aufgebracht werden muß.
Überträgt man dieses Ergebnis auf die in Abb. 6.13 (a) gezeigte Messung, können die beob-
achteten Auswölbungen bei kleinen äußeren Magnetfeldern durch das spätere, gemeinsame
„Schalten” der in den Überstrukturen vorliegenden Partikel erklärt werden.

Die in Abb. 6.14 (a) dargestellte AGM-Messung bei Raumtemperatur (schwarze Kurve)
zeigt ein für (6,86±0,75) nm große FeCo-Nanopartikel sehr ungewöhnliches, aber reprodu-
zierbares Verhalten. Die untersuchten FeCo-Nanopartikel sind mit TOPO stabilisiert und
direkt nach der Präparation der Probe gemessen worden. Der Ummagnetisierungsprozess
lässt sich grob in vier Bereiche einteilen, die für positive und negative Felder symmetrisch
sind. Im Bereich I ist das für diese Partikelgröße erwartete SPM Verhalten mit einem kleinen
Koerzitivfeld von HI

c=1,4 Oe zu sehen. Im Bereich II (und II’) sind für Hin- und Rückweg
der Messung leicht unterschiedliche magnetische Momente zu messen. Dagegen ist im Be-
reich III (und III’) eine deutliche Hysterese zu beobachten, bevor die Probe bei äußeren
Magnetfeldern ab ±5800 Oe in die magnetische Sättigung übergeht (Bereich IV und IV’).
Die Hysteresen in den Bereichen III und III’ entsprechen mit einem Hub von 37µemu einem
in etwa 28%igen Anteil am gesamten Sättigungsmoment. Sie weisen bei einem Schaltfeld
von ca. ±4750 Oe ein Koerzitivfeld von HIII

c ≈317 Oe auf.
Nach 18 stündiger Lagerung der Probe unter Umgebungsbedingungen ist dieser zusätzliche
Schaltprozess nur noch ansatzweise zu erkennen (siehe Abb. 6.14 (a), rote Kurve).
Ein möglicher Grund für den weiteren Schaltvorgang in der Messung ist eine antiferroma-

gnetische Kopplung, deren antiparallele Konfiguration der Spins erst bei größeren Feldern
aufgebrochen werden kann, so dass diese Spins zusätzlich in Richtung des äußeren Feldes
ausgerichtet werden können und zum Gesamtmoment beitragen. Dieses wäre möglich, oh-
ne dass im Bereich I der Messung eine Hysterese zu erwarten wäre.
In Abb. 6.14 (b) und (c) sind eine TEM Aufnahme der Anordnung der Partikel auf einem
TEM-Netzchen und eine REM-Aufnahme der gemessenen AGM-Probe gezeigt. Die Na-
nopartikel liegen auf beiden Substraten ungeordnet vor. Bei den in der REM-Aufnahme zu
sehenden, hell erscheinenden, ca. 20 nm großen „Klumpen”, handelt es sich vermutlich um
Reaktionsrückstände, weil in diesem Fall die Reaktionslösung direkt aufgetropft worden
ist21.

20Bei der AGM-Messung lag eine parallele Orientierung zwischen dem Magnetfeld der Messung und dem
der Probenpräparation vor.

21D.h. vor der Entnahme der Suspension zur Präparation der AGM-Probe sind keine weiteren chemischen
Reinigungsschritte erfolgt, um beispielsweise überschüssige Liganden oder nicht vollständig in Partikel um-
gesetzte Precursoren zu entfernen. Bei der Verwendung von ausschließlich TOPO zur Synthese und Stabi-
lisierung von Co-Partikeln ist mittels Massenspektroskopie der Reaktionsrückstand untersucht und z.B. ein
Co2(CO)4TOPO4-Komplex nachgewiesen worden [213]. Solche Rückstände besitzen i.A. paramagnetische
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Abbildung 6.14: (a) Magnetisches Verhalten bei Raumtemperatur mit TOPO stabilisierten FeCo-Nanopartikeln
direkt nach der Präparation der Probe und nach einer Lagerungszeit von 18 Stunden. (b) zeigt eine TEM-
Hellfeld Abbildung der FeCo-Nanopartikel, die einen mittleren Durchmesser von (6,86±0,75) nm aufweisen.
(c) REM-Aufnahme von der Oberfläche der AGM-Probe, deren magnetische Messungen in (a) gezeigt sind.

Da bei den elektronenmikroskopischen Untersuchungen keine ungewöhnlichen Partikelfor-
men oder Anordnungen beobachtet werden konnten, die auf eine magnetische Wechselwir-
kung zwischen den Partikeln schließen lassen, erscheint eine starke antiferromagnetische
Kopplung zwischen den Partikeln, die zu Schaltfeldern von fast 5000 Oe führt, als sehr un-
wahrscheinlich. Die zudem beobachtete starke Abhängigkeit des Effektes von einer Oxida-
tion der Partikel, deutet darauf hin, dass die Ursache des zusätzlichen Schaltprozesses an der
Oberfläche der Partikelkerne liegt. Möglicherweise ist dieser Effekt, der bislang ausschließ-
lich an TOPO stabilisierten Nanopartikeln beobachtet worden ist, eine Folge der Anbindung
der Liganden an die Partikeloberfläche. Dieser erste experimentelle Hinweis auf eine solche
Wechselwirkung zwischen Ligand und Spinstruktur muß näher untersucht werden.

6.5 Untersuchung der magnetischen Eigenschaften mit XMCD

Eine Untersuchung von magnetischen Nanopartikeln auf ihre Spin- und Bahnmomente ist
durch die Analyse von XMCD-Spektren möglich. Hierfür sind zunächst fcc Co-Partikel mit
einem mittleren Durchmesser von <D>= (13,46± 1,05) nm verwendet worden22. Zur Prä-
paration ist die Suspension der Partikel auf eine mit 10 nm Ru beschichtete Siliciumnitrit
Membran aufgetropft worden, um neben der Messungen in dem TEY-Modus auch Messun-
gen in Transmission zu erlauben.
In Abb. 6.15 ist ein XAS-Spektrum gemessen an diesen Partikeln bei Raumtemperatur im
TEY-Detektionsmodus gezeigt. Da die präparierte Probe vor der Messung etwa für 14 Tage
unter Umgebungsbedingungen aufbewahrt worden ist, ist in dem Spektrum erwartungsge-
mäß ein Beitrag von CoO zu sehen, der sich in der deutlich erkennbaren Feinstruktur an der
Co L3-Kante zeigt (siehe Pfeile)23.
In Abb. 6.16 (a) ist das zugehörige XMCD-Differenzspektrum an den Co L3,2-Kanten er-

Eigenschaften [32].
22Eine TEM-Aufnahme dieser Partikel ist in Abb. 7.13 gegeben.
23Entsprechende Referenzspektren aus [135] sind bereits in Abb. 4.12 gezeigt worden.
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Abbildung 6.15: XAS-
Spektrum von etwa 13 nm
großen Co-Nanopartikeln. Die
Pfeile markieren die Lage der
für CoO erwarteten Peaks an
der L3-Kante.

mittelt aus den Messungen bei Raumtemperatur und 90 K dargestellt. Innerhalb der Schwan-
kungen der Daten ist keine Temperaturabhängigkeit des Dichroismussignals zu beobachten.
Aus der durch Integration ermittelten Fläche unter der Kurve (siehe Inset) lässt mit den be-
stimmten Parametern p=-0,071 und q=-0,027 aus Gl. 3.6 auf ein Verhältnis von Bahn- zu
Spinmoment von µL/µS=0,113 schließen. Verglichen mit dem Bulk-Wert für fcc Co von
µL/µS=0,08 [214] ist das gemessene Verhältnis um etwa 41% zu groß.
In der Literatur ist an verschiedenen Stellen berichtet worden, dass das µL/µS Verhält-

nis bei an der Oberfläche oxidierten Co-Nanopartikeln, verglichen mit den für ausgedehn-
te, nicht oxidierte Festkörper erwarteten Werten um bis zu 300% erhöht ist (siehe z.B.
[214, 210, 70]). Als Ursache für diese Zunahme wird ein Einfluss des Kobaltoxids vermutet.
Da i.A. ein Antiferromagnet durch die antiparallele Ausrichtung der magnetischen Momen-
te kein XMCD-Differenzsignal verursachen kann, kann ein Einfluss der CoO-Schicht nur
durch „Defekte” in der Spinstruktur, die z.B. durch Korngrenzen in der Oxidhülle oder nicht
perfekt orientierte Spins an der gekrümmten Grenzfläche zwischen metallischem Kern und
antiferromagnetischer Hülle verursacht werden können, begründet werden. Von U. Wied-
wald ist durch Untersuchung der Differenz von XMCD-Spektren, gemessen an denselben
ligandenfreien Co-Nanopartikeln im oxidierten sowie im metallischen Zustand, nachge-
wiesen worden, dass die CoO-Hülle in Nanopartikeln einen kleinen Beitrag zum gesam-
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Abbildung 6.16: (a) XMCD-Differenzspektren für die etwa 13 nm großen Co/CoO-Nanopartikel bestimmt
aus den XAS-Minoritäts- und Majoritätsspektren gemessen bei Raumtemperatur und 90 K. Der Inset zeigt das
Integral über das XMCD-Signal bei Raumtemperatur aus dem die Parameter p und q ermittelt worden sind. (b)
Hystereseschleifen gemessen bei 15 K bei der Energie der Co L3-Kante im TEY- und TM-Modus. Die Winkel
des einfallenden Lichtes betragen 0◦ und 60◦ bezogen auf die Probennormale.
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ten XMCD-Signal liefert24 [70]. Da die Co-Atome in der Oxidhülle aufgrund der höheren
Elektronegativität des Sauerstoffs, einzeln betrachtet als Co2+-Ionen vorliegen, weisen sie
verglichen mit den Co-Atomen in der metallischen Umgebung ein höheres magnetisches
Moment von 4µB (CoBulk: 1,72µB/Atom [177]) und ein höheres Verhältnis von Bahn-
zu Spinmoment von µL/µS=0,6 auf [215, 214]. Eine zusätzliche Ausrichtung eines kleinen
Anteils der Momente der Co2+-Ionen aus der CoO-Hülle in Richtung des magnetischen
Moments des Partikelkerns kann daher insgesamt zu einer Überhöhung von µL/µS führen.
Hierbei ist zu beachten, dass der Anteil der Co2+-Ionen an den XMCD-Spektren besonders
bei Messungen im TEY-Modus auffällt, da diese sehr oberflächensensitiv sind. Bei die-
ser Detektionsmethode wird das Signal typischerweise von den oberen 2-3 nm einer Probe
erzeugt, da die Anzahl der herausgelösten Sekundärelektronen exponentiell mit zunehmen-
der Probentiefe abnimmt. Bei Betrachtung von der in Abb. 6.7 gezeigten Abnahme des
Durchmessers des ferromagnetischen Partikelkerns, aufgrund der wachsenden Oxiddicke
bei einer Lagerung der Probe wird deutlich, dass der Beitrag des ferromagnetischen Parti-
kelkerns zu den XAS-Messungen klein ist. Daher spielen bei dieser Methode Effekte, die
z.B. durch die Spinstruktur in der Oxidhülle verursacht werden können, eine größere Rolle
als bei Messmethoden die über das gesamte magnetische Volumen integrieren, wie es z.B.
bei AGM- und SQUID-Messungen der Fall ist.
In Abb. 6.16 (b) sind Hysteresemessungen gezeigt, die für die Co-Nanopartikel sowohl im
TEY- als auch im TM-Modus bei einer Temperatur von 15 K für die Photonenenergie der Co
L3-Kante durchgeführt worden sind. Die unterschiedlichen Winkel beziehen sich auf den
Winkel zwischen dem einfallenden Röntgenlicht und der Normalen der Substratebene25.
Für beide Detektionsmethoden ist eine Abhängigkeit von diesem Winkel zu beobachten,
was auf eine dipolare Wechselwirkung zwischen den Partikeln hindeutet. Eine Anisotropie
mit Vorzugsrichtung in der Substratebene, ist für diese Nanopartikel auch mittels AGM-
Messungen bei Raumtemperatur gefunden worden (vgl. Abb. 6.12 (b)).

Neben den oben gezeigten XMCD-Untersuchungen an Co-Nanopartikeln, sind in Zu-
sammenarbeit mit U. Wiedwald (Universität Ulm) ebenfalls die magnetischen Eigenschaf-
ten von FeCo-Nanopartikeln mittels XMCD im TEY-Modus charakterisiert worden. Hierbei
handelt es sich um die im Durchschnitt (6,6±0,9) nm großen FeCo-Partikel, deren struktu-
relle Untersuchung mittels XAS bereits in Abschnitt 4.2.2 vorgestellt worden ist.
In Abb. 6.17 (a und b) ist ein Vergleich von elementspezifischen Messungen der Hysterese
für die FeCo-Partikel im metallischen Zustand26 (a) und nach einer 30 stündigen Oxidation
(b) gezeigt. Die Messungen sind jeweils bei 12 K durchgeführt worden, wobei für Co eine
Photonenenergie von 778 eV (Co L3) und für Fe eine Energie von 708 eV (Fe L3) verwendet
worden ist. Der Einfallswinkel entsprach dabei der Normalen auf der Substratebene.
Der Einfluss der Oxidhülle auf die Hysteresekurven ist deutlich zu sehen. Während im me-
tallischen Zustand ein Koerzitivfeld von 300 Oe zu messen ist, steigt dieses durch die Oxi-
dation auf etwa 500 Oe an. Dieses magnetisch härtere Verhalten ist bereits in Abschnitt 6.3.2
beobachtet worden. Ein unterschiedliches Verhalten für die beiden Elemente aufgrund der

24Dieser Beitrag entsteht vermutlich an der Co/CoO-Grenzfläche, wenn ein Teil der magnetischen Momente
der Co-Atome in der Oxidhülle zusätzlich parallel zum magnetischen Moment des metallischen Kerns ausge-
richtet ist.

250◦ entspricht nach dieser Definition der out-of-plane Messgeometrie im AGM.
26Wie in Kap. 4.2.2 beschrieben worden ist, wurde hierfür das Oxid an der Partikeloberfläche durch die

Behandlung der Partikel in einem Wasserstoffplasma entfernt.
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Abbildung 6.17: Normierte Hysteresekurven gemessen bei 12 K an den jeweiligen L3-Kanten für Fe (rot)
und Co (schwarz) im metallischen Zustand der Partikel (a) sowie nach einer 30 stündigen Oxidation unter
Umgebungsbedingungen (b). Die XMCD-Differenzspektren für diese Partikel im metallischen Zustand sind in
(c) für Fe und in (d) für Co gezeigt.
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Oxidation ist aus diesen Messungen nicht zu erkennen.
Abb. 6.17 (c und d) zeigen die im metallischen Zustand der Partikel ermittelten XMCD-
Spektren. Eine erste Abschätzung des Bahn- zu Spinmoment Verhältnisses aus diesen Spek-
tren der FeCo-Partikel ergab für Fe und Co in etwa mit den Bulk-Daten vergleichbare Werte
[171].

6.6 Fazit

Die magnetischen Eigenschaften von Co- und FeCo-Nanopartikeln sind in Abhängigkeit
von der Partikelgröße, der Kristallstruktur und der Messtemperatur sowohl in der flüssi-
gen Phase als auch in dem festen Zustand einer Anordnung von Nanopartikeln auf einem
Substrat mittels SQUID und AGM untersucht worden. Hierbei wurde ebenfalls der Einfluss
dipolarer Wechselwirkungen zwischen den Partikeln deutlich, die zu einem kollektiven Ver-
halten der magnetischen Partikel und einer Anisotropie mit Vorzugsrichtung in der Substra-
tebene führen können. Ein erster experimenteller Hinweis auf einen direkten Einfluss der
angebundenen Liganden auf das magnetische Verhalten von FeCo-Partikeln ist bei der Ver-
wendung von TOPO beobachtet worden. Hierbei zeigten sich bei superparamagnetischen
Partikeln zusätzliche Hysteresen bei hohen äußeren Magnetfeldern, die auf eine antiferro-
magnetische Kopplung schließen lassen. Der genaue Einfluss der TOPO-Moleküle auf die
Spinstruktur an der Oberfläche der Partikelkerne soll zukünftig analysiert werden.
Aufgrund der natürlichen Oxidation an der Nanopartikeloberfläche und den antiferromagne-
tischen Eigenschaften des Kobaltoxids lässt sich bei tiefen Temperaturen ein Exchange Bias
Effekt beobachten. Die Geschwindigkeit des Oxidationsprozesses hängt dabei von der An-
zahl der Partikellagen auf dem Substrat sowie von der Wahl der stabilisierenden Liganden
ab. In einem ersten Experiment zeigte besonders der Tellerligand gute Stabilisierungseigen-
schaften. Die aufgrund der Oxidation beobachtete sehr starke Abnahme des magnetischen
Sättigungsmoments von bis zu 58% innerhalb des ersten Tages verdeutlicht, dass bei den
im folgenden Kapitel vorgestellten Experimenten immer von einer oxidischen Hülle um die
metallischen Partikelkerne ausgegangen werden muß und zeigt besonders im Hinblick auf
mögliche Anwendungen magnetischer Nanopartikel die Notwendigkeit eines geeigneten
Oxidationsschutzes. Von besonderem Interesse sind hierbei Umhüllungen der Nanopartikel
mit Edelmetallen wie z.B. Au oder Ru [216].
Des Weiteren konnte gezeigt werden, dass die Kombination aus AGM- und AAS-Messungen
einen experimentellen Zugang zur quantitativen Bestimmung der Magnetisierung von Na-
nopartikeln bietet, wobei bei dieser Methode die schnelle Oxidation der Partikeloberfläche
als ein kritischer Parameter betrachtet werden muß. Da die bislang auf diese Weise be-
stimmten Werte der Sättigungsmagnetisierung teilweise große Schwankungen aufweisen,
erscheint eine größere Statistik notwendig, um einen generellen Verlauf der Magnetisie-
rungsabnahme mit kleiner werdendem Durchmesser bestimmen und mit einem Modell kor-
relieren zu können.
Mittels XMCD wurde das Verhältnis aus Spin- und Bahnmoment für Co- und FeCo-Partikel
bestimmt. Hierbei ist besonders die Möglichkeit nach einer Entfernung der Oberflächen-
oxide, durch eine Behandlung der Partikel im Wasserstoffplasma, die magnetischen Ei-
genschaften der Partikel im metallischen Zustand untersuchen zu können reizvoll. Durch
die Oberflächensensitivität erscheint XMCD im TEY-Modus eine interessante Ergänzung
zu den bislang verwendeten Bulk-Methoden wie AGM und SQUID zu sein, um weitere
Aspekte des Magnetismus von Co- und FeCo-Nanopartikeln analysieren zu können.



Kapitel 7

Transportmessungen

Eine physikalisch besonders interessante Anwendung ligandenstabilisierter, magnetischer
Nanopartikel liegt in der Herstellung granularer Systeme. Solche granularen Materialien be-
stehend aus magnetischen Partikeln in einer nichtmagnetischen Matrix können TMR- oder
GMR-Effekte zeigen, je nachdem ob das Matrixmaterial isolierend oder leitend ist. Bereits
1992 sind GMR-Effekte in granularen CoCu-Systemen von Xiao et al. und Berkowitz et al.
beschrieben worden [86, 87]. Hierbei findet die spinabhängige Streuung von Leitungselek-
tronen an den statistisch verteilten Orientierungen der Magnetisierungen der magnetischen
Partikel statt. Daher ist im Unterschied zu GMR-Effekten in Schichtproben der granulare
GMR isotrop [217, 218].
Aus theoretischen Betrachtungen ist bekannt, dass die Effektamplitude in granularen Sy-
stemen von der Dichte der magnetischen Körner, der Größe und Größenverteilung, deren
Abstand sowie der Reinheit des nichtmagnetischen Materials abhängt [219, 220, 221]. Da-
her sind für hohe Effekte wohl definierte Proben nötig.
Trotz der intensiven Forschung an granularen Systemen und deren technisches Potenzial
sind systematische Untersuchungen sowohl im Hinblick auf die Anwendungen als auch
vom fundamentalen Standpunkt aus rar. Der Grund dafür liegt in der Thermodynamik, die
den meisten der bisher verwendeten Herstellungsverfahren zugrunde liegt:
Bei der Verwendung von Sputtertechniken bei der Herstellung wie z.B. das Co-Sputtern
oder Verdampfen der magnetischen und nichtmagnetischen Komponente, werden die ma-
gnetischen Partikel über Phasensegregation durch z.B. Oberflächenmigration erzeugt [106,
222, 223]. Durch dieses Verfahren sind Partikelgröße, Zwischenpartikelabstand und der
Volumenanteil magnetischer Partikel im Matrixmaterial korreliert, so dass eine systema-
tische Variation einzelner Größen schwierig ist. Darüber hinaus stellen diese Systeme nur
metastabile Zustände dar, die zwar relativ hohe GMR-Effektamplituden aufweisen können
[224, 217, 225, 226], aber schon bei geringen Erwärmungen degradieren und somit uninter-
essant für Anwendungen werden.
Bei Benutzung von metallurgischen Verfahren wie z.B. einer schnellen Abkühlung aus der
Schmelze liegen die magnetischen Partikel zwar feinverteilt in einer gut leitenden Matrix
vor, allerdings sind die experimentell realisierbaren Matrixmaterialien nie phasenrein. Da-
mit ist der beobachtete GMR-Effekt immer einer Überlagerung von spinabhängiger Streu-
ung an den magnetischen Partikeln sowie der spinabhängigen Streuung an paramagneti-
schen Verunreinigungen innerhalb der Matrix [227]. Des Weiteren resultieren diese Verfah-
ren meist in breiten Größenverteilungen der magnetischen Partikel. Wie von theoretischen
Betrachtungen her bekannt ist, führt dies zu einer Verkleinerung der möglichen Effektam-
plitude [220, 228, 223].
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Eine physikalische Methode, bei der paramagnetische Verunreinigungen der Matrix wäh-
rend der Herstellung der granularen Systeme vermieden wird, basiert auf der gleichzeiti-
gen Deposition des Matrixmaterials und in der Gasphase vorgefertigter Partikel auf kalte
Substrate. In Studien über TMR- [229] und GMR-Effekte [230, 231] an auf diese Weise
gefertigten granularen Systemen konnte bereits gezeigt werden, dass Partikelgröße und Vo-
lumenbruchteil unabhängig voneinander variiert werden können. Allerdings ist auch hier
eine gezielte Einstellung des Zwischenpartikelabstandes nicht möglich.
Dagegen erlaubt die Verwendung von auf chemischem Wege präparierter, magnetischer
Nanopartikel als Bausteine für eine bottom-up Herstellung granularer Strukturen einen kri-
stallographisch wohl definierten Aufbau dieser Systeme, da aufgrund der Selbstorganisation
dieser Partikel auf Substraten eine gleichmäßige Verteilung in einer dicht gepackten Mono-
lage erreicht werden kann [232]. Wie bereits gezeigt worden ist, lassen sich die magneti-
schen Nanopartikel für unterschiedliche Materialien in verschiedenen Größen monodispers
herstellen und die Zwischenpartikelabstände durch Wahl der Liganden einstellen.
Vor Kurzem sind von der Gruppe von B. Chaudret erstmals TMR-Effekte in Systemen aus
ligandenstabilisierten FeCo-Nanopartikeln nachgewiesen worden, wobei die isolierende Li-
gandenhülle als Tunnelbarriere genutzt wurde [233, 234]. Diese Untersuchungen zeigen das
große Potenzial dieser auf chemischem Wege synthetisierten, magnetischen Nanopartikel
für systematische Studien spinabhängiger Transportprozesse.

Im Folgenden soll zunächst ein geeignetes Präparationsverfahren für die Herstellung granu-
larer GMR-Strukturen aus den in dieser Arbeit verwendeten magnetischen Nanopartikeln
vorgestellt werden. Anschließend werden Untersuchungen von Magnetowiderstandseffek-
ten in granularen Modellsystemen bestehend aus Co-Partikeln in metallischer sowie isolie-
render Umgebung vorgestellt. Des Weiteren wurden zwei neue, interessante Kombinatio-
nen aus Nanostrukturen elektrisch charakterisiert: Heterostrukturen bestehend aus dünnen
Co/Ru-Schichten und Co-Partikeln sowie eine Kombination aus Kohlenstoff-Nanoröhrchen
mit angebundenen Co-Nanokristalliten.
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7.1 Untersuchung des spinabhängigen Transports
in granularen Systemen

7.1.1 Präparation

Die Voruntersuchungen für die Herstellung granularer Strukturen mit ligandenstabilisierten
Nanopartikeln sind bereits in der Diplomarbeit1 vorgestellt worden und sollen daher im Fol-
genden nur kurz zusammengefasst werden. Die Präparation eines granularen GMR-Systems
kann generell in drei Arbeitsschritte unterteilt werden:

• Aufbringung einer Partikelmonolage auf ein Substrat: Um eine möglichst großflächi-
ge, geschlossene Monolage zu erhalten, werden die Nanopartikel üblicherweise durch
Aufschleudern2 oder Dippen auf das Substrat übertragen (siehe Kap. 3.2).

• Entfernung der organischen Hülle: Die organische Ligandenhülle der Partikel ist iso-
lierend und damit störend bei der Messung von GMR-Effekten. Die Entfernung der
Hülle kann durch eine Erwärmung der Partikelanordnung in einem Vakuumofen mit
gleichzeitigem Einlass eines reduzierenden Gases geschehen. In dieser Arbeit wurde
dazu wasserstoffhaltiges Formiergas (95% N2, 5% H2) verwendet. Die Auswirkun-
gen des Heizschrittes auf die Co-Nanopartikel ist in der Diplomarbeit [37] ausführlich
diskutiert worden und wird in Abschnitt 7.2.2 nochmals aufgegriffen. Grundsätzlich
ist, wie in Kap. 4.2.2 beschrieben wurde, zur Entfernung der organischen Hülle auch
eine Behandlung der Partikel im Wasserstoffplasma möglich.

• Abdeckung der magnetischen Partikelkerne mit einer dünnen Metallschicht: Zum
Schutz der metallischen Partikelkerne vor weiterer Oxidation und als Kontaktver-
mittler bei der elektrischen Charakterisierung wird anschließend bei Raumtemperatur
eine dünne Metallschicht aufgebracht. In dieser Arbeit wurde dazu ein 3-6 nm dicker
Cu-Film aufgedampft.

7.1.2 Granularer GMR

Zur Herstellung eines granularen Modellsystems sind Co-Nanopartikel mit einem mittle-
ren Durchmesser von (8,02 ± 0,21) nm verwendet worden. In Abb. 7.1 (a) ist eine REM-
Aufnahme der auf ein Si-Substrat3 aufgeschleuderten Partikel und deren Durchmesserver-
teilung gezeigt. Wie auf dem 730 × 540 nm2 großen Ausschnitt deutlich zu sehen ist,
sind die Partikel in einer Monolage mit einem mittleren Zwischenpartikelabstand von etwa
3,2 nm angeordnet. Da die Partikel zum Zeitpunkt der Präparation des granularen Systems
bereits 20 Tage alt waren, muß von einer Kobaltoxidschicht an der Partikeloberfläche ausge-
gangen werden. Die Messung des magnetischen Moments der 20 Tage alten Nanopartikel
in Abhängigkeit des äußeren Feldes bei Raumtemperatur ist in Abb. 7.1 (b) dargestellt4.
Die Partikel zeigen das für ihre Größe zu erwartende superparamagnetische Verhalten mit

1Für weitere Details siehe [37] Kap. 4.3.
2Typische Parameter sind hierfür 300 U/min für 180 s. Je nach Lösungsmittel und Konzentration der Partikel

in der Suspension können die idealen Parameter jedoch abweichen.
3Si (100) mit 50 nm thermisches SiO an der Oberfläche.
4AGM-Messungen als Funktion der Lagerungszeit sind für diese Partikel bereits detailliert in Kap. 6.3

beschrieben worden (siehe Abb. 6.7).
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Abbildung 7.1: (a) REM-Aufnahme der aufgeschleuderten, etwa 8 nm großen Co-Nanopartikel mit zugehöri-
ger Durchmesserverteilung. (b) AGM-Messung der 20 Tage alten Co-Nanopartikel bei Raumtemperatur. Der
Inset zeigt einen Vergleich zwischen der normierten Messung und dem mit Gl. 2.10 bestimmten, erwarteten
magnetischen Verhalten. Für die Berechnung wurde die Durchmesserverteilung des in Kap. 6.3 ermittelten
magnetisch effektiven Co-Kerns für 20 Tage alte Partikel verwendet.

einem kleinen Koerzitivfeld von Hc= 8 Oe5 und gehen bei einem äußeren Feld von ungefähr
5000 Oe in Sättigung. Die Magnetisierungskurve lässt sich durch eine Langevin-Funktion
(Gl. 2.10) beschreiben (Inset in Abb. 7.1 (b)), wobei für die Berechnung die Durchmes-
serverteilung des verbliebenen, magnetisch effektiven Partikelkerns verwendet worden ist.
Diese Partikelmonolage ist wie in vorherigem Abschnitt beschrieben, für 5 h bei 400◦C in
reduzierender Atmosphäre geheizt6 und anschließend bei Raumtemperatur mit einer etwa
4 nm dicken Cu-Schicht bedeckt worden.

Das Ergebnis einer Vier-Punkt Messung bei Raumtemperatur an dieser granularen Struk-
tur ist in Abb. 7.2 gezeigt. Hierfür wurde ein Probenstrom von 5 mA in der Probenebe-
ne parallel zum äußeren Magnetfeld angelegt. Es ist ein deutlicher GMR-Effekt mit ei-
ner Amplitude von etwa 4% zu erkennen7. Die Messung ist bei dem äußeren Magnetfeld
von 3000 Oe noch nicht vollständig gesättigt, was in Übereinstimmung mit der Magnetisie-
rungsmessung der Partikel ist. Der Verlauf der Magnetowiderstandskurve ist glockenförmig
und fast hysteresefrei, was aufgrund der hier verwendeten superparamagnetischen Partikel
erwartet werden konnte. Das vorhandene geringe Hc lässt sich leider nicht näher verifizie-
ren, da das Rauschen der Messung zu stark ist. Dieses Rauschen des Signals wird vermut-
lich durch Kontaktschwierigkeiten aufgrund der dünnen und durch die darunter liegende
Partikelschicht, sehr rauhen Cu-Schicht hervorgerufen. Nach Chien et al. lässt sich die Ab-
hängigkeit des Widerstandes von einem äußeren Magnetfeld in granularen Strukturen für
wechselwirkungsfreie Partikel durch

∆R/R0 = −A ·
(
M

Ms

)2

(7.1)

5Das Koerzitivfeld nimmt mit steigendem Oxidationsgrad zu, da das antiferromagnetische CoO eine Aus-
richtung der Spins an der Oberfläche des verbliebenen Co-Kerns bewirkt, weshalb oxidierte Partikel magnetisch
„härter” erscheinen.

6Basisdruck: 1,5·10−7 mbar, mit Formiergas: 1·10−2 mbar
7Zur Berechnung des GMR-Effektes ist die in der Literatur für granulare Systeme üblicherweise verwendete

Definition GMR=Rmin−Rmax
Rmax

angewandt worden, weshalb die relative Änderung des Widerstandes negative
Werte annimmt.
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Abbildung 7.2: GMR-Messung bei
Raumtemperatur an einem granula-
ren System bestehend aus etwa 8 nm
großen Co-Nanopartikeln in einer Cu-
Matrix in der in-plane Messgeometrie.
Die gepunktete blaue/grüne Kurve zeigt
die aus dem magnetischen Verhalten
(Abb. 7.1 (b)) erwartete Magnetowider-
standsabhängigkeit vom äußeren Feld
(berechnet mit Gleichung 7.1).

darstellen [217, 226], wobei A durch die Effektamplitude gegeben ist. Mittels dieser Be-
ziehung ist für A = 4% aus der im Inset in Abb. 7.1 (b) gezeigten, aber auf M/M(3000 Oe)
normierten Magnetisierungskurve der für dieses System zu erwartende Verlauf des Magne-
towiderstandes bestimmt worden. Zum direkten Vergleich mit dem Messergebnis ist auch
der berechnete Magnetowiderstand in Abb. 7.2 abgebildet. Wie deutlich zu sehen ist, kann
die beobachtete breite Glockenkurve nicht mit diesem einfachen Modell beschrieben wer-
den. Als ein möglicher Grund wäre z. B. ein Beitrag wechselwirkender Partikel denkbar.
Die Wechselwirkung könnte während des Heizens entstanden sein, wenn statt räumlich ge-
trennter Partikel in der Monolage, Partikeldoppel- oder Multilagen vorliegen. In diesem
Fall könnten Agglomerate bestehend aus mehreren Partikeln entstehen. Insbesondere las-
sen sich die auffälligen, sprunghaften Vergrößerungen des Magnetowiderstandes sowohl
auf dem Hin- als auch auf dem Rückweg der Messung (bei etwa ± 2200 Oe, ±1700 Oe
und±1100 Oe) nicht mit dem Modell nachvollziehen. Durch die Symmterie dieser „Peaks”
können die Auffälligkeiten nicht als Kontaktschwierigkeiten bei dieser Messung gedeutet
werden. Die genaue physikalische Ursache der Erhöhungen ist bislang nicht eindeutig veri-
fiziert worden.
Möglicherweise spielen Dipol-Dipol-Wechselwirkungen der Nanopartikel untereinander,
während des Heizens entstandene Agglomerate oder das vorhandene, isolierende CoO an
der Partikeloberfläche eine Rolle, wodurch ein Tunnelmagnetowiderstand zu der Messung
beitragen könnte. Über die genaue Dicke der Oxidschicht nach der Präparation der granu-
laren Struktur kann leider keine Aussage getroffen werden, weil unbekannt ist inwieweit
die CoO-Schicht an der Partikeloberfläche durch das reaktive N2- H2-Gasgemisch redu-
ziert worden ist. Bei der Aufklärung dieser Frage könnte eine Probenpräparation im Plasma
helfen, da ausgehend vom metallischen Zustand die Partikel kontrolliert oxidiert werden
können, in dem sie einer Sauerstoffatmosphäre ausgesetzt werden. Auf diese Weise ließe
sich feststellen, ob und ab welcher Oxiddicke messbare Beiträge eines Tunnelmagnetowi-
derstandes auftreten.
Bei Wiederholungsmessungen der granularen Struktur lassen sich ebenfalls solche symme-
trischen Auffälligkeiten beobachten, wobei die Höhe der Peaks von Messung zu Messung
variieren kann. Die ist besonders deutlich in Abb. 7.4 zu sehen, in der mehrere Magneto-
widerstandsmessungen einer granularen Struktur gezeigt sind, für die Co-Nanopartikel mit
einem mittleren Durchmesser von <D>= (14,9 ± 0,43) nm verwendet wurden. Die zugehö-
rigen AGM-Messungen bei Raumtemperatur in der in-plane und out-of-plane Orientierung
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Abbildung 7.3: (a) AGM-Messungen bei Raumtemperatur der bei 400◦C getemperten Co-Nanopartikel. Die
Messungen wurden dabei in paralleler (schwarz) sowie senkrechter (rot) Orientierung der Substratebene zum
äußeren Magnetfeld durchgeführt. (b) Aus den AGM-Messungen bestimmte -(M/MS)2 Abhängigkeit vom
äußeren Magnetfeld.

der Probe zu dem externen Magnetfeld, für die bei 400◦C getemperten Nanopartikel sind in
Abb. 7.3 (a) zu sehen. Aufgrund der Größe der Nanopartikel ist ein deutliches Koerzitivfeld
von 170 Oe für beide Messgeometrien zu erkennen. Da das Sättigungsfeld der out-of-plane
Messung mit Hsat=4200 Oe um 1200 Oe größer ist als das Sättigungsfeld der in-plane Mes-
sung, kann von einer geringen Anisotropie mit einer leichten Richtung in der Substratebene
ausgegangen werden. In Abb. 7.3 (b) ist der aus dem magnetischen Verhalten zu erwartende
Magnetowiderstandsverlauf dargestellt.
Eine REM-Aufnahme dieser Nanopartikel ist bereits in Kap. 5 in Abb. 5.5 gezeigt wor-
den. Die Kontaktierung der granularen Struktur erfolgte auf dem Rand des Tropfens in dem
wie bereits in Kap. 5 gezeigt, diese Partikel vorzugsweise in Monolagen mit Zwischen-
partikelabständen von (4,5± 0,9) nm angeordnet sind. Die in Abb. 7.4 abgebildeten GMR-
Messungen wurden bei Raumtemperatur in der angegebenen Reihenfolge (a - f) nachein-
ander an gleicher Stelle auf dem Tropfenrand durchgeführt. Im Gegensatz zu Schichtpro-
ben bei denen bei Wiederholungsmessungen normalerweise kaum ein Unterschied gesehen
wird, ist in diesem Fall eine deutliche Entwicklung des Effektes von Messung zu Messung
zu beobachten:
Die GMR-Effektamplitude steigt im Laufe der sechs Messungen von etwa 0,6% auf 1,6%
an und ist damit deutlich kleiner als der beobachtete GMR-Effekt für die 8 nm großen Nano-
partikel. Dies kann eine Folge des größeren Durchmessers und Zwischenpartikelabstandes
der hier verwendeten Nanopartikelprobe sein, da eine Abnahme des Magnetowiderstands-
effektes mit zunehmenden Größen und Abständen der Partikel, aufgrund einer kleineren
Streuwahrscheinlichkeit der Leitungselektronen, erwartet werden kann [228, 220]. Wäh-
rend der Verlauf des Magnetowiderstands für die ersten beiden Messungen (Abb. 7.4 (a und
b)) noch dem aus den AGM-Messungen erwarteten Verlauf (vgl. 7.3 (b)) folgen, wird ab
der dritten Messung (Abb. 7.4 (c)) bei hohem Widerstand ein deutliches Plateau sichtbar,
das sich in den folgenden Messungen noch weiter ausprägt. Aus der ersten Messung (Abb.
7.4 (a)) ist ein Koerzitivfeld von etwa 180 Oe ermittelt worden, welches vergleichbar mit
dem aus der AGM-Messung bestimmten Wert ist. Für die weiteren Messungen ist aufgrund
des Plateaus eine genaue Bestimmung von Hc nicht möglich.
Ein möglicher Grund für die Veränderungen des Effektes liegt in einer Änderung des ma-
gnetischen Schaltverhaltens der Partikel. Durch Anlegen eines Magnetfeldes könnten sich
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Abbildung 7.4: GMR-Messungen bei Raumtemperatur an einem granularen System bestehend aus etwa 15 nm
großen Co-Nanopartikeln mit einer 5 nm dicken Cu-Abdeckung. Die Reihenfolge (a)-(f) entspricht der Reihen-
folge der Messungen bei einem Probenstrom von 1 mA.
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Abbildung 7.5: Mittels Gl. 7.1
aus der GMR-Messung in Abb.
7.4 (d) rückgerechnetes magne-
tisches Verhalten.

die Partikel, deren leichte Achsen der magnetokristallinen Anisotropie vorher statistisch
verteilt waren, magnetisch „sehen”. Die Wechselwirkung könnte hierbei entweder direkt
durch die Dipol-Dipol-Wechselwirkungen oder indirekt über sich zwischen den Partikeln
befindliche paramagnetische Reaktionsrückstände8 geschehen. Hierdurch würde ein kollek-
tives Verhalten der Partikel in bestimmten Bereichen verursacht. Durch die Wechselwirkung
untereinander wären die Partikel leichter zu sättigen als wechselwirkungsfreie, superpara-
magnetische Teilchen, wodurch die gesamte Messkurve mit zunehmender Dipolkopplung
schmaler wird. Da das zu Verfügung stehende Magnetfeld nicht zur Sättigung der Probe aus-
reicht, ist ein immer größerer Teil der schmaler werdenden Messung im „Messfenster” zu
sehen, weshalb insgesamt der Effekt zuzunehmen scheint. Daher erscheint es möglich, dass
bei diesen Messungen ein Übergang von überwiegend unabhängig schaltenden (Messung a)
zu größtenteils magnetostatisch gekoppelten Nanopartikeln (Messung f) beobachtet werden
kann. In diesem Fall wäre in Abb. 7.4 (a) nur die oberste Spitze der Magnetowiderstands-
messung für die magnetisch noch nicht stark gekoppelten Partikel dargestellt. Ein Hinweis
für das kollektive Verhalten der Partikel ist in Abb. 7.4 (f) in Form der deutlich sichtbaren
und nahezu spiegelsymmetrischen Stufen in der Messung gegeben, die durch das individuel-
le Schalten der magnetisch wie ein großes Partikel wirkenden Partikelcluster hervorgerufen
werden könnte. Das breite Plateau der Messungen (c) bis (f) könnte in diesem Modell durch
eine antiparallele Ausrichtung benachbarter „Partikeldomänen” verstanden werden. In Abb.
7.5 ist das mittels Gl. 7.1, für die in Abb. 7.4 (d) gezeigte GMR-Messung, berechnete Um-
magnetisierungsverhalten abgebildet. Die bis zu einem äußeren Feld von etwa ±2000 Oe
um Null schwankende Magnetisierung, verdeutlicht die Stärke der zwischen den Domänen
vorliegenden antiferromagnetischen Kopplung, die das äußere Streufeld minimiert.

Fazit

Insgesamt lässt sich sagen, dass der granulare GMR-Effekt in den hier untersuchten Sy-
stemen sehr empfindlich auf leichte Veränderungen der magnetischen Konfiguration rea-
giert. Um bei Wiederholungsmessungen reproduzierbare GMR-Effekte sowie Sättigungs-
felder zu erhalten, und hierdurch diese granularen Systeme auch interessant für industrielle
Anwendungen zu machen, müssten kleinere, superparamagnetische und damit wechselwir-
kungsfreie Nanopartikel verwendet werden. Darüber hinaus müßte die Oxidationsstabilität
der Nanopartikel verbessert werden, um zusätzliche Tunnelbarrieren aufgrund von Oberflä-

8Es kann nicht ausgeschlossen werden, dass Reste dieser Verunreinigungen (z.B. Co-Oleat Komplexe) auch
nach Reinigungsschritten der Partikel im Anschluß an die Synthese noch vorhanden sein können.
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chenoxiden zu vermeiden. Dies könnte beispielsweise durch die Verwendung von oxidati-
onsstabilen Kern/Hülle Partikeln geschehen, wobei das äußere Material ein Edelmetall sein
könnte. Ebenfalls viel versprechend bei der Klärung offener Fragen und für die Vermeidung
von Metalloxiden erschient die Präparation des granularen Systems durch die Verwendung
eines Wasserstoffplasmas.
Dennoch lässt sich aufgrund der Ergebnisse sagen, dass die hier vorgestellte bottom-up Prä-
parationsmethode für die Herstellung von granularen Strukturen basierend auf den liganden-
stabilisierten, magnetischen Nanopartikeln geeignet für die Untersuchung der Transportei-
genschaften dieser Systeme erscheint. Die bislang beobachtete maximale Effektamplitude
von etwa 4% bei Raumtemperatur, liegt im Größenbereich der in der Literatur beschriebe-
nen GMR-Effekte für granulare CoCu-Systeme [223, 225, 222]9 und ließe sich noch ver-
bessern durch eine Reduktion des Zwischenpartikelabstandes, durch die Stabilisation mit
kurzkettigen Liganden, die Verwendung kleinerer, monodisperser Partikel sowie durch eine
Optimierung der Partikelanordnung in Monolagen.

7.1.3 Granularer TMR

Da die in dieser Arbeit verwendeten Nanopartikel durch eine organische und damit isolie-
rende Ligandenhülle stabilisiert sind, können bei Messungen des elektrischen Transports an
diesem Metall/Isolatorsystem Tunnelmagnetowiderstandseffekte erwartet werden. In Abb.
7.6 sind die mit TOPO stabilisierten FeCo-Nanopartikel dargestellt, die für die Untersu-
chung der elektrischen Transporteigenschaften verwendet worden sind. Durch die Analyse
der TEM-Abbildung der Partikel (Abb. 7.6 (a)) ist ein mittlerer Durchmesser von <D>=
(9,35 ± 0,83) nm sowie ein minimaler Zwischenpartikelabstand von etwa 1,6 nm aufgrund
der Stabilisierung mit TOPO bekannt. Aufgrund des mittleren Durchmessers ist ein super-
paramagnetisches Verhalten bei Raumtemperatur zu erwarten, welches mittels einer AGM-
Messung (Abb. 7.6 (b), schwarze Kurve) bestätigt worden ist. Bei Messung des magneti-
schen Moments der Probe bei 20 K, d.h. unterhalb der Blockingtemperatur dieser Partikel
ist ein Koerzitivfeld von 43 Oe zu erkennen (rote Kurve). Das Sättigungsmoment der beiden
Messungen ist nicht vergleichbar, da die Tieftemperaturmessung erst 50 Tage später erfolg-
te, d.h. die Partikel zu diesem Zeitpunkt bereits eine Oxidschicht aufwiesen.
Um die Transporteigenschaften der Partikel vermessen zu können, wurden durch einen

„Lift-off” Prozess10 mittels Elektronenstrahllithographie Au-Elektroden auf einem Si/SiO2-
Substrat11 hergestellt. Die Elektroden sind bei einer Schichtdicke von 5 nm Ta sowie 35 nm
Au entweder 10, 20 oder 25µm breit. Der Abstand zwischen den Elektroden wurde zwi-
schen 2µm und 15µm variiert. Berücksichtigt man den Partikeldurchmesser von etwa 9,3 nm
erhält man für eine Monolagenanordnung der Partikel zwischen den Elektroden eine Seri-
enschaltung von etwa 200 bis 1500 FeCo-Nanopartikeln je nach Elektrodenabstand. Eine
Übersicht der mit Au-Drähten auf einem IC-Sockel gebondeten Probe ist in Abb. 7.7 (a)
gezeigt. Bevor die Nanopartikel aufgebracht wurden, ist die Struktur auf elektrische Leit-
fähigkeit durch z.B. nicht vollständig abgelöste Au-Reste zwischen den Kontakten geprüft
worden. Die in Heptan gelösten Partikel sind durch Auftropfen von 0,2µl der kolloidalen
Lösung auf die strukturierte Probe aufgebracht worden. Der Tropfen wurde dabei so ge-

9Ein direkter Vergleich mit Literaturdaten nicht möglich ist, da herstellungsbedingt die Volumenanteile der
magnetischen Cluster in der Matrix sowie Größen, Größenverteilungen und Formen der magnetischen Partikel
stark variieren.

10Dieses Verfahren ist nötig, da durch den notwendigen Ätzschritt des positiv Lackes Au-Atome in das SiO2

eindringen und auf diese Weise das Substrat leitfähig machen können [235].
11100 nm Oxid, thermisch oxidiert.
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Abbildung 7.6: (a) Hellfeld-TEM-Aufnahme einer Monolage der verwendeten FeCo-Nanopartikel. Inset: mit
einem mittleren Durchmesser von <D>= (9,35± 0,83) nm. (b) AGM-Messungen der FeCo-Partikel direkt nach
der Probenpräparation bei Raumtemperatur (schwarz) sowie nach einer Lagerungszeit von 50 Tagen bei 20 K
(rot).

setzt, dass der Tropfenrand zwischen den Kontakten verläuft, wie in Abb. 7.7 (b) zu sehen
ist. Eine Vergößerung der interessanten Gebiete zeigt, dass sich in diesem Fall nicht wie
in Kapitel 5 für Ölsäure stabilisierte Partikel gezeigt, Monolagen, sondern Doppel- bzw.
Multilagen ausgebildet haben. Dieses wird vermutlich durch den geringen Zwischenparti-
kelabstand, der aus der Stabilisation mit TOPO resultiert verursacht, wodurch sich häufig
bereits in dem Lösungsmittel Partikelgruppen bilden. Nichtsdestotrotz kann an diesen Stel-
len der elektrische Transport durch das Partikelübergitter untersucht werden.
Um eine Oxidation der FeCo-Nanopartikel möglichst zu vermeiden, ist die Zeit in der die
Partikel normaler Luft ausgesetzt sind, d.h. während des Eintrocknens des Tropfens und
dem Einbau der Probe in den Kryostaten auf wenige Minuten minimiert worden.

Bei drei Elektrodenpaaren wurde bei Raumtemperatur ein messbarer Widerstand ge-
funden. Die UI-Kennlinien bei Raumtemperatur der im Folgenden A, B und C genannten
Elektroden sind in Abb. 7.8 (a) dargestellt. Auffällig ist, dass die Kennlinie von Elektrode

(a) (b)

Abbildung 7.7: (a) Übersicht über die mit Au-Drähten gebondete Probe. (b) REM-Aufnahme von Elektro-
den zwischen denen der Tropfenrand verläuft. Die Vergrößerung zeigt die Anordnung der FeCo Nanopartikel
zwischen den Kontakten.
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Abbildung 7.8: (a) UI-Kennlinien bei Raumtemperatur gemessen an verschiedenen Elektroden (b) UI-
Kennlinien gemessen an Elektrode B bei verschiedenen Temperaturen. Inset: Zur besseren Sichtbarkeit sind
bei gleicher Achsenbeschriftung die Kennlinien zwischen 50 und 160 K vergrößert abgebildet. (c) Vergleich
der bei 130 K an Elektrode A gemessenen UI-Kennlinie und dem Fitergebnis mit Gleichung 7.2. (d) Messung
des Widerstandes in Abhängigkeit des äußeren Magnetfeldes für Elektrode B bei 190 K.

C sehr unsymmetrisch ist, wohingegen die beiden anderen Elektroden ein nahezu ohmsches
Verhalten zeigen. Auf mögliche Gründe für das auffällige Verhalten von Element C wird
am Ende des Abschnitts eingegangen. Die bei einer angelegten Spannung von 400 mV ge-
messenen Widerstände liegen bei 1,8 MΩ für Element A, 4,4 MΩ für B und 3,1 MΩ für
C (bzw. etwa 21 MΩ bei U=-400 mV). Die gemessenen Widerstände sind nicht vergleich-
bar, da sowohl die Elektroden verschiedene Abstände und Breiten aufweisen12 als auch
die Transporteigenschaften in granularen Systemen von der Ordnung der Partikel abhän-
gen. Daher sind auch bei identischen Elektroden unterschiedliche Widerstände möglich, die
durch Inhomogenitäten in der Partikelanordnung z.B. Anzahl der Partikellagen, Löcher etc.
verursacht werden.
In Abb. 7.8 (b) sind die an Elektrode B gemessenen UI-Kennlinien für verschiedene Tempe-
raturen gezeigt. Bei einer Kühlung der Probe steigt der Widerstand an und die UI-Kennlinie
wird zunehmend nicht linear, was auf mögliche Tunneleffekte durch die metallischen Par-
tikel hindeutet. Bei Temperaturen unter 130 K (siehe Inset in Abb. 7.8 (b)) ähnelt das Ver-
halten einer Coulomb-Blockade. Da die Ströme in diesem Temperaturbereich für das ge-
messene System so klein werden, dass sie außerhalb des zu Verfügung stehenden Messbe-
reichs liegen, kann die theoretisch erwartete exponentielle Abhängigkeit der Leitfähigkeit
von T−1/2 (siehe Gl. 2.19) für Systeme aus ungeordneten, metallischen Nanopartikelanord-
nungen im Bereich der Coulomb-Blockade nicht überprüft werden [236]. Aus der Gruppe

12Abstände (Breite): Elektrode A: 3 (10)µm ; Elektrode B: 6 (20)µm ; Elektrode C: 15 (25)µm
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von B. Chaudret sind vor kurzem vergleichbare Messungen für Anordnungen von liganden-
stabilisierten, etwa 15 nm großen FeCo-Nanopartikeln vorgestellt worden [233, 234]. Die
an diesen Strukturen bei Raumtemperatur gemessenen Widerstände weisen ein vergleich-
bares Verhalten auf, wie die in dieser Arbeit beobachteten. Durch die höhere Empfindlich-
keit des dort verwendeten Messaufbaus konnte in Ref. [233] die bei tiefen Temperaturen
erwartete Widerstandsabhängigkeit von der Temperatur für die ligandenstabilisierten FeCo-
Nanopartikel bestätigt werden.
In dem Temperaturbereich der Coulomb-Blockade lassen sich die UI-Kennlinien in Anord-
nungen von Partikeln durch die Beziehung

I ∝ [(U − UG)/UG]ζ (7.2)

charakterisieren, wobei UG die Grenzspannung ist oberhalb derer eine elektrische Leitung
möglich wird [237]. Der Exponent ζ ist hierbei von der Dimension des Systems abhängig.
In Ref. [238, 237] wurde ζ=1 für eine 1D Anordnung und ζ=5/3 für eine 2D Anordnung
von metallischen Nanopartikeln berechnet. Für eine 3D Anordnung ist bislang theoretisch
kein Wert ermittelt worden, es werden aber größere Exponenten erwartet. Experimentell ist
an einer aus FeCo-Partikeln aufgebauten 3D Übergitterstruktur ein Exponent von ζ= 3,75
bestimmt worden [234].
Um abschätzen zu können, ob es sich bei dem hier untersuchten System um elektrischen
Transport in 2 oder 3D handelt, sind die bei 130 K gemessenen UI-Kennlinien der Elektro-
den A und B mit der Beziehung 7.2 gefittet worden. In Abb. 7.8 (c) ist ein Beispiel für einen
Fit des bei 130 K beobachteten Strom-Spannungsverhalten von Elektrode A gezeigt. Für
die Fitparameter UG=(0,4 ± 0,1) V und ζ= 2,6 ± 0,2 lässt sich der gemessene Verlauf mit
der Beziehung 7.2 sehr gut beschreiben. Aus einer entsprechenden Anpassung der Bezie-
hung 7.2 an die Messung von Elektrode B ist ein Exponent von 1,6± 0,05 ermittelt worden
[UG=(0,1±0,03) V]. Die bestimmten Werte für den Exponenten sind deutlich kleiner als
der in der Literatur gefundene Wert für die 3D Überstruktur (ζ= 3,75 [234]) und vergleich-
bar mit Werten die in anderen experimentellen Arbeiten für 2D Anordnungen metallischer
Partikel gefunden worden sind [239, 240, 241]. Dies spricht für einen zweidimensionalen
Charakter des elektrischen Transports in der hier untersuchten Struktur.
Aus der Theorie wird ein Anstieg der Grenzspannung mit steigender Partikelanzahl so-
wie sinkender Temperatur erwartet [238, 237]. Die hier gefundenen niedrigen Werte von
UG= 0,4 bzw. 0,1 V würden daher vermutlich bei kleineren Temperaturen stark ansteigen.
Beispielsweise ist für die 3D Übergitterstruktur aus FeCo-Partikeln in Ref. [234] bei einer
Temperatur von 1,7 K eine Grenzspannung von 24 V gefunden worden.
Ein Magnetowiderstand konnte an diesen Strukturen leider nicht beobachtet werden. Ei-
ne typische Messung bei einer Temperatur von 190 K ist für Elektrode B in Abb. 7.8 (d)
gezeigt. Ein möglicher Grund hierfür könnte darin liegen, dass das im Kryostaten zu Verfü-
gung stehende Magnetfeld auf 2000 Oe begrenzt ist. Kürzlich ist von sehr hohen Magneto-
widerstandseffekten (bis zu 3000%) in vergleichbaren Strukturen aus 15 nm großen ligan-
denstabilisierten FeCo-Nanopartikeln berichtet worden [239, 234]. Die bei diesen Messun-
gen angelegten äußeren Magnetfelder zwischen 4 und 10 T reichten bei tiefen Temperaturen
nicht zur Sättigung des Systems aus. Des Weiteren ist im vorherigen Abschnitt am granu-
laren GMR beobachtet worden, dass der Magnetowiderstand bei hohen äußeren Magnetfel-
dern abrupt abnimmt und im Bereich kleiner Felder häufig ein Plateau beobachtet werden
kann. Daher ist es möglich, dass die hier untersuchten Partikelsysteme ebenfalls einen Ma-
gnetowiderstand zeigen und in Abb. 7.8 (d) einen Teil des Plateaus sichtbar ist. Für eine
Untersuchung des granularen TMR-Effektes erscheinen daher deutlich größere Magnetfel-
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Abbildung 7.9: (a) dI/dU -Messungen an Elektrode A bei Raumtemperatur. (b) Aus der Ableitung der dI/dU -
Messungen erhaltene IET-Spektren. Das Inset zeigt einen vergrößerten Bereich.

der notwendig.
Darüber hinaus sind IETS-Messungen durchgeführt worden. In Abb. 7.9 sind jeweils drei
dI/dU -Messungen bei Raumtemperatur an Elektrode A (a) sowie das durch Ableiten er-
haltene IETS-Signal (b) gezeigt. Während bei hohen Spannungen, vermutlich aufgrund der
hohen Temperatur, kleine Abweichungen sichtbar sind, sind die Messungen bei niedrigen
Spannungen vergleichbar. Daher sind nähere Betrachtungen der IET-Spektren nur im nied-
rigen Spannungsbereich sinnvoll. Dieser Bereich ist für positive Spannungen in dem Inset
in Abb. 7.9 (b) nochmals vergrößert dargestellt. Hierin ist deutlich sichtbar, dass die we-
sentlichen Details der Messung reproduzierbar sind. Die große Anzahl der Peaks lässt sich
dadurch verstehen, dass der Tunnelprozess durch viele Barrieren stattfindet, die zudem auf-
grund der Abstandsverteilung verschieden groß sein können. Daraus ergibt sich für den
elektrischen Transport eine Vielzahl an möglichen Wegen. Des Weiteren kann davon aus-
gegangen werden, die vorhandenen Inhomogenitäten der Probe, wie z.B. die Anzahl der
Partikellagen, die Partikelgrößenverteilung, die in einer Verteilung der magnetischen Mo-
mente resultiert sowie verschieden stark ausgeprägte Wechselwirkungen zwischen den Na-
nopartikeln einen starken Einfluss auf das Spektrum haben. In Kap. 7.3.4 werden die Details
der Messung nochmals aufgegriffen. Mehrere Messungen der UI-Kennlinie für Elektrode
C bei 130 K sind in Abb. 7.10 gezeigt. Die bereits bei Raumtemperatur zu einer unsymme-
trischen Messung führende Anordnung zeigt bei tiefen Temperaturen ein stark anisotropes
Verhalten, das nicht durch Bandstruktureffekte erklärt werden kann. Die Form der Kennli-
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Abbildung 7.10: UI-Kennlinien für
beide Polungsrichtungen gemessen an
Elektrode C bei 130 K.
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Abbildung 7.11: Logarithmische Auf-
tragung der Kopplungsstärke, hier als
J0 dargestellt mit J0=JL+JQ, in Ab-
hängigkeit von der Anzahl der Elektro-
nen in den nichtabgeschlossenen Scha-
len für Zwischenschichtmaterialien be-
stehend aus 3d, 4d, und 5d Elementen
für Schichtungen mit Co. (aus [65])

nie ähnelt dem Verhalten einer Diode. Besonders auffällig ist der stufenartigen Anstieg des
Stromes bei positiven Spannungen (für Messung 1-4) bei einem regelmäßigen Abstand von
etwa 0,5 V. Dieser erinnert zunächst an die erwartete I(U)-Abhängigkeit bei Einzelelektro-
nen Tunnelprozessen durch Quantum Dots im Bereich der Coulomb-Blockade. Hierfür wird
eine Stufenweite von e/2C erwartet [96], wobei C die Kapazität des Clusters ist. Eine theore-
tische Abschätzung der Kapazität [242] durch C = Nπε0εrD ln(1+D/s), wobei N=12 die An-
zahl der nächsten Nachbarn, εr die dielektrische Konstante der organischen Hülle (hier: εr=
2,2 [233]), D der Durchmesser der Partikel und s der Zwischenpartikelabstand ist, erlaubt
die erwartete Stufenweite auf etwa 9,1 mV abzuschätzen, welche deutlich kleiner ist als
der beobachtete Stufenabstand. Als mögliche Ursache wäre ein leitender Kontakt mit dem
Si-Substrat denkbar. Dieser könnte durch einen bereits vor der Strukturierung vorliegenden
Kratzer entstanden sein, der nun unterhalb der Au-Kontakte verläuft. Da die Elektroden vor
dem Aufbringen der Nanopartikel auf ihre Leitfähigkeit getestet worden sind und in diesem
Fall kein messbarer Strom bei Raumtemperatur gefunden worden ist, erscheint es möglich,
dass erst die Partikel einen leitenden Schottky-Kontakt zwischen den Au-Elektroden und
dem darunter liegendem Si hergestellt haben. Damit wären die hier beobachteten Kennlini-
en aus einer Mischung des elektrischen Transports durch die metallischen Partikel und dem
halbleitenden Si entstanden. Es sind jedoch auch andere Ursachen denkbar.

7.2 Untersuchung des spinabhängigen Transports in Heterostruk-
turen aus dünnen Co/Ru-Schichten und Co-Nanopartikeln

7.2.1 Das System Kobalt - Ruthenium

Der GMR-Effekt in Schichtsystemen aus Co/Ru/Co-Dreilagern wurde bereits 1990 von S.
S. P. Parkin et al. nachgewiesen [79]. Ru als Zwischenschichtmaterial hat sich dabei als be-
sonders technologisch interessant erwiesen, da es zu einer sehr starken Zwischenschichtaus-
tauschkopplung führt. Dies ist deutlich in Abb. 7.11 zu erkennen, in der ein Vergleich von
experimentell bestimmten Kopplungskonstanten für verschiedene metallische Zwischen-
schichtmaterialien bestehend aus den 3d, 4d und 5d Elementen in Kombination mit Co
als magnetische Schicht dargestellt ist.
Als Konsequenz der großen Kopplungskonstanten sind Dreilager mit Ru als Zwischen-

schichtmaterial in der Technologie besonders interessant bei der Herstellung künstlicher
Ferrimagnete z.B. in Spin-Ventil Strukturen [243, 78, 244, 75]. Ebenso erscheint Co/Ru
für diese Arbeit ein vielversprechendes Modellsystem zu sein, um die Kopplung zwischen
einer magnetischen Co-Schicht und Co-Nanopartikeln sowie den spinabhängigen Elektro-
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Abbildung 7.12: Normierte
GMR-Messungen bei Raum-
temperatur an Co3nm/ Rux/
Co4nm-Dreilagern für ver-
schiedene Ru-Schichtdicken
zwischen 0,7 nm und 1,1 nm.
Der Inset zeigt die GMR-
Messung mit einer Effektam-
plitude von 0,37% für den
Co/Ru/Co-Dreilager mit
einer 0,8 nm dicken Ru-
Zwischenschicht.

nentransport in einer solchen Dünnschicht-Nanopartikel Heterostruktur zu untersuchen.

In Abb. 7.12 sind GMR-Messungen bei Raumtemperatur an Dreilagern bestehend aus
Co3nm/ Rux/ Co4nm für verschiedene Ru-Schichtdicken gezeigt. Die Schichten sind über
DC- und RF-Sputtern auf einem Si-Wafer hergestellt worden. Zur besseren Vergleichbarkeit
sind die Messungen normiert dargestellt.

An den Messungen sieht man die Abhängigkeit des Sättigungsfeldes, welches nach
Gleichung 2.16 ein Maß für die Kopplungsstärke ist, von der Ru-Schichtdicke. Während
die Probe mit einer 0,7 nm dicken Ru-Schicht mit dem maximal möglichem Magnetfeld
von 3900 Oe nicht mehr zu sättigen ist, nimmt Hsat mit zunehmender Schichtdicke bis auf
1830 Oe bei einer Ru-Dicke von 1,1 nm ab. Dieses Verhalten stimmt für den hier gezeig-
ten Schichtdickenbereich gut mit den in der Literatur zu findenden Abhängigkeiten von
Hsat, bzw. der Kopplung von der Ru-Schichtdicke überein (siehe z.B. [245, 79, 246]). Aus
den gemessenen Sättigungsfeldern sowie den experimentell bestimmten Magnetisierun-
gen einer 3 nm bzw. 4 nm dicken Co-Schicht13 sind mittels Gleichung 2.16 näherungswei-
se, d.h. unter Vernachlässigung der biquadratischen Kopplung, die zugehörigen bilinearen
Kopplungskonstanten bestimmt worden. Damit liegen die Kopplungskonstanten zwischen -
0,119 mJ/m2 für die dickste und kleiner als -0,259 mJ/m2 im Falle der dünnsten Ru-Schicht.
Die gemessenen GMR-Amplituden zwischen 0,3% und 0,6% sind in etwa vergleichbar mit
den in der Literatur angegebenen Effektamplituden für Co/Ru/Co-Dreilager ohne optimier-
te Wachstumsschicht (siehe Tab. 7.2). Bei geeigneter Wachstumsschicht, wie z.B. Fe5nm/
Co0,5nm/ Cu3nm kann der GMR-Effekt z. B. durch Verbesserung der Schichtrauhigkeit auf
etwa 1,7% bei Raumtemperatur erhöht werden, wie in [245] an diesem System gezeigt wor-
den ist14.
In Tabelle 7.1 ist ein Überblick über die gemessenen GMR-Effekte, die Sättigungsfelder

13Aus Kap. 6.2 ist bekannt: M3nmCo= 297 emu/cm3(= 297 kA/m) und M4nmCo= 593 emu/cm3(=
593 kA/m).

14Ein möglicher Grund für diese insgesamt recht niedrigen GMR-Effekte kann eine Durchmischung von Co
und Ru an der Grenzfläche sein [77, 245]. Dies erscheint plausibel, da aus dem binären Phasendiagramm (siehe
Anhang) der Elemente Co und Ru ersichtlich ist, dass dieses System über einen großen Zusammensetzungs-
und Temperaturbereich mischbar ist [247]. Die Co-Atome in der Durchmischungszone sind nur schwach ge-
koppelt und bilden somit Streuzentren mit gleichen Streuwahrscheinlichkeiten für beide Spintypen, wodurch
die Effektamplitude abnimmt [77, 94].
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Ru-Dicke GMR Hsat Hsat JAF

[nm] [%] [kOe] [kA/m] [mJ/m2]
0,7 >0,62 >4 >318,31 <- 0,26
0,8 0,37 3,5 278,52 -0,23
0,9 0,42 3,3 262,61 -0,21
1,0 0,35 2,25 179,05 -0,15
1,1 0,34 1,83 145,63 -0,12

Tabelle 7.1: Übersicht über Effektamplituden, Sättigungsfelder und die mittels Gl. 2.16 berechneten, bilinearen
Kopplungskonstanten der in Abb. 7.12 dargestellten GMR-Messungen an Co3nm/Rux/Co4nm-Dreilagern für
verschiedene Ru-Schichtdicken. Die angegebene GMR-Amplitude für die Ru-Dicke von 0,7 nm bezieht sich auf
die Widerstandsänderung zwischen Nullfeld und maximalen Magnetfeld, da das anlegbare Magnetfeld nicht zur
vollständigen Sättigung ausreichte.

sowie die berechneten Kopplungskonstanten für die verschiedenen Ru-Schichtdicken gege-
ben. Ein direkter Vergleich mit den in Tab. 7.2 gegebenen Literaturwerten ist jedoch nicht
möglich, da unterschiedliche Herstellungsmethoden zu verschiedenen Aufwachsbedingun-
gen der Schichten führen und somit die Kopplung und die Effektamplitude beeinflussen. Es
wird jedoch deutlich, dass sowohl die hier gefundenen GMR-Effekte als auch die Kopp-
lungskonstanten in dem Größenbereich der in der Literatur zu findenden Werte liegen.
Für die weiteren Experimente wurde eine Ru-Dicke von 0,8 nm gewählt, da bei dieser
Schichtdicke der Dreilager die größtmögliche Kopplungskonstante aufweist und gleichzei-
tig noch vollständig zu sättigen ist15. Die Messung an diesem Schichtsystem ist daher zur
Verdeutlichung in dem Inset in Abb. 7.12 nochmals abgebildet.

7.2.2 Untersuchung der Heterostruktur

Um den elektrischen Transport in einer Dünnschicht-Nanopartikel Heterostruktur untersu-
chen zu können, wurde die obere Co-Schicht des Co3nm/Ru0,8nm/Co4nm-Dreilagers durch

15Bei dünneren Zwischenschichtdicken, d.h. bei tRu<0,6 nm überwiegt die biquadratische Kopplung. Bei
Ru-Dicken unter 0,4 nm wird eine ferromagnetische Kopplung beobachtet [77].

Schichtsystem GMR Hsat J Quelle
[%] [kOe] [mJ/m2]

Ru10nm[Co1,8nm/Ru0,8nm]20/Ru5nm 2,3 <10 Par90
Ru10nm[Co1,8nm/Ru1,1nm]20/Ru5nm 0,18 4 Par90
Ru10nm[Co1,8nm/Ru1,9nm]20/Ru5nm 0,73 3 Par90

Ru15nm/Co3nm/Ru0,6nm/Co3nm/Ru4nm 0,08 3,5 -0,7 Col00
Fe10nm/Co3nm/Ru0,5nm/Co3nm/Ru5nm 0,25 5 -1,1 Col00

Fe5nm/Co0,5nm/Cu3nm/Co3nm 1,7 8 -1,7 Col00
/Ru0,5nm/Co3nm/Cu2nm/Cr2nm

Co3,2nm/Ru1,2nm/Co1,2 20 -1,4 vdB99
Co3,2nm/Ru1,2nm/Co1,5 13 -1,3 vdB99
Co3,2nm/Ru1,2nm/Co1,8 9 -1,0 vdB99
Co3,2nm/Ru1,2nm/Co3,2 10 -1,4 vdB99

Tabelle 7.2: Übersicht über einige Literaturwerte für GMR, Sättigungsfelder und Zwischenschichtaustausch-
kopplung. Details zur entsprechenden Probenpräparation und Messung sind in den jeweiligen Referenzen zu
finden (Par90: [79], Col00: [245], vdB99: [77]).
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die in Abb. 7.13 (a) gezeigten Co-Nanopartikel ausgetauscht. Die Co-Nanokristalle haben
einen mittleren Durchmesser von 12,01 nm bei einer Standardabweichung von 1,04 nm und
sind mit Ölsäure und Ölamin als Liganden stabilisiert. Sie wurden durch Aufschleudern auf
die Co/Ru-Schichten aufgebracht16. Dieses System ist anschließend wie in Kap. 7.1.1 be-
schrieben, für 5 h bei 400◦C in reduzierender Atmosphäre geheizt17 und anschließend bei
Raumtemperatur mit einer dünnen Cu-Schicht als Kontaktvermittler und Oxidationsschutz
bedeckt worden.
Der Einfluss des Heizschrittes auf die magnetischen und strukturellen Eigenschaften von
Co-Nanopartikeln ist bereits in der Diplomarbeit ausführlich diskutiert worden und soll
hier daher nur kurz behandelt werden (für weitere Details siehe [37] Kap. 4.3). Analog zu
den dort gezeigten Experimenten ist hier für die verwendeten Co-Partikel eine AGM-Probe
der Partikel direkt nach dem Auftropfen der Partikellösung sowie nach einer Auslagerung
bei 400◦C für 5 h gemessen worden. Ein Vergleich der normierten AGM-Messungen ist
in Abb. 7.13 (b) zu sehen. Deutlich ist die Erhöhung des Koerzitivfeldes von 36 Oe auf
149 Oe nach dem Heizen zu erkennen, während das Sättigungsfeld bei etwa Hsat= 3000 Oe
nahezu unverändert bleibt. Dieser Anstieg des Koerzitivfeldes ist in [37] auf eine Ände-
rung der Kristallstruktur von der fcc nach hcp Co-Phase zurückgeführt worden. Die Kri-
stallisation der Partikel in der hcp Co-Phase nach dem Heizen ist hier ebenfalls durch eine
Röntgenreflektometrie-Messung bestätigt worden (hier nicht gezeigt, vgl. [37, 29]). Ähn-
lich wie in Kap. 6.4 beschrieben, lässt sich auch an dieser Probe eine deutliche Anisotro-
pie mit einer Vorzugsrichtung parallel zu der Probenoberfläche beobachten, die durch star-
ke dipolare Wechselwirkungen zwischen den Partikeln bzw. eine mögliche leichte Abfla-
chung der Partikeln während der Auslagerung [37] verursacht werden kann. Ein Vergleich
der AGM-Messungen in der in-plane und out-of-plane Geometrie ist in dem Inset in Abb.
7.13 (b) abgebildet. Aus der Magnetisierungskurve in der schweren Richtung lässt sich ein
Anisotropiefeld von Ha= (8000 ± 300) Oe ablesen. Unter der Voraussetzung der uniaxia-
len Kristallstruktur von hcp Co lässt sich mittels der Beziehung Kuniaxial = MSHa

2 eine
Anisotropiekonstante von Kuniaxial ≈ (3± 0, 52) · 106 erg/cm3 abschätzen, wobei für die
Berechnung die experimentell bestimmte Sättigungsmagnetisierung der Partikel von MS=
747 emu/cm3 verwendet wurde (siehe Kap. 6.2). Dieser Wert ist etwas kleiner als der Lite-
raturwert für die Bulk-Anisotropiekonstante von hcp Co von KLit= 4, 1 · 106 erg/cm3 [62],
liegt aber in der gleichen Größenordnung.
Zur Untersuchung des Einflusses des Heizschrittes auf die magnetischen Eigenschaften

der Co/Ru-Zweilager sind AGM-Messungen an einem 4×4 mm2 großen Stückchen der un-
bedeckten Co/Ru-Schicht vor und nach der Auslagerung bei 400◦C für 5h durchgeführt
worden (siehe Abb. 7.14). Das Koerzitivfeld bleibt konstant bei 21 Oe, während das Sätti-
gungsmoment um etwa 7% von 33,9µemu auf 31,5µemu abnimmt. Diese leichte Abnahme
des Sättigungsmoments ist wahrscheinlich auf die Messgenauigkeit zurückzuführen18. Al-
ternativ wäre auch eine Interdiffusion an der Co/Ru-Grenzfläche denkbar, welche zu einer
Abnahme des magnetischen Moments führen könnte. Da es sich in dem hier untersuchten
Fall um nur zwei dünne Schichten handelt, war eine direkte Untersuchung der Diffusion
mittels Röntgenreflektometrie an diesem System nicht möglich. Im Falle von Multilagen
kann über die Abnahme der Intensität an den Satelliten Peaks die Stärke der Interdiffusion

16Bei dieser Präparation wurde besonders darauf geachtet eine Oxidation der Partikeloberfläche zu vermei-
den. Die Nanopartikel hatten nur während der Zeit des Aufschleuderns Kontakt mit Luft.

17Basisdruck: 1,5·10−7 mbar, mit Formiergas: 1·10−2 mbar
18Durch die weitere Probenhandhabung kann beispielsweise ein Abrieb von magnetischem Material verur-

sacht werden.
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Abbildung 7.13: (a) Hellfeld-TEM-Aufnahme einer Monolage der verwendeten Co-Nanopartikel mit einem
mittleren Durchmesser von <D>= (12,01± 1,04) nm. (b) AGM-Messungen der Co-Partikel bei Raumtemperatur
im „as prepared”-Zustand nach der Probenpräparation (schwarz) sowie nach einer Auslagerung der Probe für
5 h bei 400◦C (rot). Der Inset zeigt einen Vergleich der AGM-Messungen der getemperten Probe in der in-plane
(rot) und out-of-plane (blau) Orientierung zum äußeren Magnetfeld.

zwischen benachbarten Schichten bestimmt werden [248]. Eine solche Untersuchung an po-
lykristallinen Co90Fe10(2 nm)/Ru(1 nm)-Multilagensystemen ist von Svedberg et al. in ei-
nem Temperaturbereich von 450◦C-540◦C durchgeführt worden [248]. Die dort gefundene
hohe Aktivierungsenergie für Bulk-Diffusion von Ea=4,95 eV19 und die Abwesenheit von
Diffusion entlang von Korngrenzen in dem untersuchten Temperaturbereich ist zumindest
ein Hinweis darauf, dass eine starke Interdiffusion in den hier untersuchten Co/Ru-Lagen
bei Heiztemperaturen von 400◦C unwahrscheinlich ist. Im Falle einer Interdiffusion würde
ebenfalls ein Anstieg des Koerzitivfeldes erwartet, was hier nicht beobachtet werden konnte.

In Abb. 7.15 ist die Magnetowiederstandsmessung bei Raumtemperatur an der Dünnschicht-
Nanopartikel Heterostruktur gezeigt. Verglichen mit den Referenzmessungen20 ist ein deut-

19Der effektive Interdiffusionskoeffizient D ist definiert durch D = D0exp
(−Ea
kT

)
. Der in [248] gefundene

Vorfaktor D0 beträgt 6,43·10−9 m2/s2.
20Als Referenzproben dienten Systeme aus einerseits Co3nm/ Ru0,8nm/ Cu ohne Partikelmonolage und an-

dererseits Ru0,8nm/ Co-Nanopartikel/ Cu ohne untere Co-Schicht, die auf identische Art und Weise behandelt
worden sind. Hierdurch kann als Ursache des gemessenen GMR-Effektes eine Überlagerung von Beiträgen die
aus der antiferromagnetischen Zwischenschichtaustauschkopplung und granularen Effekten herrühren, die ent-
weder durch das Co-Nanopartikel/Cu-System oder durch eine Vermischung von Co und Ru an der Grenzfläche
entstehen könnten, ausgeschlossen werden.
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Abbildung 7.14: AGM-Messung des
Co3nm/Ru0,8nm-Schichtsystems bei
Raumtemperatur im „as prepared”-
Zustand (schwarz) sowie nach einer
Auslagerung der Probe für 5 h bei
400◦C (rot).



116 KAPITEL 7. TRANSPORTMESSUNGEN

-4000 -2000 0 2000 4000

0.00

0.05

0.10

0.15

0.20

0.25

0.30
 Co3nm/Ru0,8nm/Co-Partikel

Referenzmessungen:
 Co3nm/Ru0,8nm

 Ru0,8nm/Co-Partikel

 

 
∆

R
/R

m
in
 [%

]

Hext [Oe]

Abbildung 7.15: GMR-Messung
bei Raumtemperatur an einer
Co3nm/ Ru0,8nm/ Co-Nanopartikel
Heterostruktur (rot). Die schwarze
(blaue) Linie zeigt die Messung
an einer identisch behandelten
Co3nm/Ru0,8nm- (Ru0,8nm/Co-
Nanopartikel-) Referenzprobe.
Alle Proben sind mit einer dünnen
Cu-Schicht abgedeckt.

licher GMR-Effekt mit einer Effektamplitude von 0,27% zu beobachten. Das Koerzitiv-
feld der Messung ist mit etwa 120 Oe deutlich größer als das Koerzitivfeld des vergleich-
baren Co/Ru/Co-Dreilagers von Hc= 40 Oe und wird daher hauptsächlig durch die Co-
Nanopartikel bestimmt21. Das Sättigungsfeld der GMR-Messung liegt zwischen 2000 und
3000 Oe und ist damit erheblich kleiner als das Hsat= 3900 Oe des Dreilagers vergleich-
barer Ru-Dicke. Dies könnte auf eine kleinere antiferromagnetische Zwischenschichtaus-
tauschkopplung in der Heterostruktur deuten verglichen mit dem entsprechendem Schicht-
system. Bei einem Vergleich der beiden Systeme muß jedoch berücksichtigt werden, dass
die Zeeman-Energie im Falle der Heterostruktur größer und daher das Sättigungsfeld bei
angenommener gleicher Kopplungstärke kleiner ist. Der Grund hierfür ist das größere ma-
gnetische Moment der Partikel verglichen mit der 4 nm dicken Co-Schicht in dem Schicht-
system.
Im Gegensatz zu den im vorherigen Abschnitt behandelten Schichtproben kann die bili-

neare Kopplungskonstante in diesem Fall nicht über Gl. 2.16 abgeschätzt werden, da hier
die Dicke der Partikelschicht variiert. Die Änderung der Schichtdicke wird einerseits direkt
durch die Durchmesserverteilung der Partikel hervorgerufen. Andererseits kann der ideale
Fall einer geschlossenen Partikelmonolage ohne weiteren äußeren Einfluss wie z.B. ange-
legte Magnetfelder, chemische Modifikation der Probenoberfläche, oder geeignete Template
nur in einem Größenbereich von einigen µm2 erreicht werden (vgl. Kap. 5). Da die äuße-
ren Kontakte bei der verwendeten vier-Punkt Messung 1,1 cm und die inneren Kontakte
ca. 0,4 cm voneinander entfernt sind, kann nicht von einer gleichmäßigen Monolagenbe-
deckung der gesamten zum GMR-Effekt beitragenden Probenfläche ausgegangen werden.
Dass dies auch bei der untersuchten Probe zutrifft, zeigt die REM-Aufnahme in Abb. 7.16.
Neben Bereichen mit Partikelmonolagen sind in dem gezeigten Ausschnitt vom Rand der
Probe auch Bereiche mit einer Partikelanordnung in Doppellagen sowie Gebiete ohne Par-
tikel zu erkennen.
Daher kann bei dieser Transportmessung vermutlich von einer Überlagerung der Beiträge
unabhängiger Gebiete mit verschieden starker Kopplung, aufgrund lateraler Inhomogenitä-

21Das durch die AGM-Messung bestimmte Koerzitivfeld ist etwas größer als das Koerzitivfeld welches in
der GMR-Messung gefunden wurde. Dieser Unterschied lässt sich durch zwei Unterschiede zwischen den Pro-
ben erklären: Erstens handelt es sich einmal um eine Partikelmonolage und im Fall der AGM-Probe um eine
getropfte Multilage, wodurch die Wechselwirkungen zwischen den Partikeln verstärkt werden können. Zwei-
tens wurde die AGM-Probe zeitlich erst später präpariert, wodurch die Partikel bereits eine dickere Oxidschicht
aufweisen dürften, womit eine Erhöhung des Koerzitivfeldes einhergeht.
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Abbildung 7.16: REM-
Aufnahme von einem Teil der
Probenoberfläche. Deutlich
sind die unterschiedlichen
Bereiche der Partikelanordnung
in Mono- und Doppellagen
sowie Gebiete ohne Partikelbe-
deckung zu erkennen.

ten und daraus resultierender unterschiedlicher magnetischer Momente ausgegangen wer-
den. Dass Gebiete unterschiedlicher Kopplung vorliegen, zeigt sich ebenfalls bei der Unter-
suchung des Ummagnetisierungsprozesses. In Abb. 7.17 ist eine AGM-Messung von einem
Teilstück der Probe gezeigt, wobei das angelegte Magnetfeld parallel zur Probenoberfläche
orientiert war.
Legt man die Vorstellung eines Ummagnetisierungsprozesses in idealen austauschgekop-
pelten Schichtsystemen zugrunde, lässt sich das beobachtete magnetische Verhalten der
Heterostruktur bei der Magnetisierungsumkehr (schwarze Kurve, Abb. 7.17) wie folgt vor-
stellen: Bei magnetischen Feldern größer als 3000 Oe sind sowohl die magnetischen Mo-
mente der unteren Co-Schicht als auch die der Partikel parallel zur Feldrichtung orientiert
(Abb. 7.17, Bereich I). Bei Verkleinerung des Feldes drehen sich zunächst die antiferroma-
gnetisch gekoppelten Bereiche die das kleinere magnetische Moment aufweisen. Weil in
dieser Probe die Partikel das größere magnetische Moment aufweisen22, wird vermutlich
zuerst die untere Co-Schicht drehen um die energetisch günstigere antiparallele Konfigura-
tion zu der Orientierung der Partikelmomente zu erhalten (Bereich II). Die Hysterese beim
Nulldurchgang im Bereich III resultiert aus einem Drehen des Nettomoments der gekoppel-
ten Bereiche. Hier dreht die Magnetisierungsrichtung der Partikel und die der gekoppelten
Schicht, so dass die antiparallele Einstellung bestehen bleibt. In Abschnitt IV dreht sich die
Magnetisierungsrichtung der Co-Schicht bei wachsendem negativen Magnetfeld wieder in
die Feldrichtung bis im Abschnitt V die Sättigung in negativer Feldrichtung erfolgt ist.
Zusätzlich ist in Abb. 7.17 der nach Gl. 7.1 aus der Magnetisierungskurve zu erwartende
Verlauf des Magnetowiderstands gezeigt (rote Kurve). Dieser berechnete GMR-Effekt weist
deutliche Unterschiede zu dem gemessenen Verhalten auf (vgl. Abb. 7.15). Diese können
vermutlich auf einen Anteil ungekoppelter, oder ferromagnetisch23 an die Schicht gekop-

22Aus der AGM-Messung in Abb. 7.14 ist für Co3nm/Ru0,8nm-Schichten einer vergleichbaren Probengröße
ein Sättigungsmoment von 31,5µemu bekannt. Das Sättigungsmoment der gemessenen Heterostruktur beträgt
hingegen 1,2 memu und wird größtenteils durch das große magnetische Moment der Co-Partikel bestimmt. Bei
der AGM-Messung der Partikelprobe ist ein Sättigungsmoment von 1,26 memu gefunden worden.

23Eine ferromagnetische Kopplung zwischen der Co-Schicht und den Partikeln ist denkbar, da eine erhöh-
te Rauigkeit der Schichten infolge der Auslagerung nicht ausgeschlossen werden kann. Hierdurch könnte es
teilweise zu einer Neél-Kopplung, oder in Bereichen sehr dünner Ru-Dicke sogar zu einer direkten Kopplung
kommen. Des Weiteren wären unvollständig entfernte Ligandenhüllen denkbar, deren Rückstände die Dicke
der Zwischenschicht erhöhen und so aufgrund der oszillierenden Natur der Zwischenschichtaustauschkopplung
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pelter Partikel zurückgeführt werden. Diese Partikel würden zu der AGM-Messung, die eine
absolute Messung gesamten magnetischen Volumens darstellt, aber nicht zwangsweise zu
der GMR-Messung beitragen.

Um dennoch einen Vergleich der Kopplung zwischen dem reinen Schichtsystem und der
Schicht-Nanopartikel-Heterostruktur zu ermöglichen, wird der Ummagnetisierungsprozess,
der dem jeweiligen beobachteten GMR-Effekt zugrunde liegt, untersucht. Dieser ist mit Gl.
7.1 aus den Magnetowiderstandsmessungen berechnet worden und in Abb. 7.19 dargestellt.
Für austauschgekoppelte Schichten lässt sich solch ein Ummagnetisierungsprozess durch

Betrachtung des Minimums der Gesamtenergie, die sich aus den Energiebeiträgen der ver-
schiedenen Wechselwirkungen der Schichten untereinander sowie dem Einfluss des äußeren
Magnetfeldes zusammensetzt, theoretisch beschreiben. Eine Näherung für die Gesamtener-
gie ist durch den folgenden Ausdruck gegeben [75]:

Egesamt = −JL cos (∆φ)− JQ(cos (∆φ))2

− µ0H(M1d1 cosφ1 +M2d2 cosφ2)
+ K1d1(sin (φ1 − φeasy))2 +K2d2(sin (φ2 − φeasy))2 (7.3)

Hierbei bezeichnet JL (JQ) die bilineare (biquadratische) Zwischenschichtaustauschkopp-
lungskonstante, ∆φ die relative Orientierung der Magnetisierungen der beiden ferroma-
gnetischen Schichten zueinander, H das äußere Magnetfeld, Mi die Sättigungsmagnetisie-
rung der iten magnetischen Schicht der Dicke di,Ki die uniaxiale Anisotropiekonstante der
Schicht i und φeasy beschreibt den Winkel der leichten Richtung relativ zum äußeren Feld.
Die beiden ersten Terme beschreiben die Energiedichte pro Einheitsfläche der bilinearen
sowie biquadratischen Zwischenschichtaustauschkopplung (siehe Gl. 2.15) [77], der dritte
und vierte Term die Beiträge der Zeeman-Energie und die letzten beiden Terme sind Aus-
drücke für den Energiebeitrag der uniaxialen Anisotropie. Diese sind in dieser Form nur
gültig für den Fall hexagonaler oder tetragonaler Kristalle [249].
Dieses für dünne Schichten geltende Modell ist als eine Näherung sowohl auf das reine
Co/Ru/Co-Schichtsystem (Abb. 7.19 (a)) als auch auf die untersuchte Heterostruktur (Abb.
7.19 (b)) angewendet worden. Die Berechnung des Ummagnetisierungsprozesses, welche
aus der Energieminimierung von Gl. 7.3 bezüglich der Winkel φ1 und φ2 folgt sowie der
daraus folgenden Magnetowiderstandsverlauf, sind ebenfalls in Abb. 7.19 gezeigt.
Hierfür sind für die Co-Schichten die gesputterten Schichtdicken von d1= 3 nm und d2=4 nm
sowie die aus der Literatur bekannten Werte für die Magnetisierung und die Anisotropie-
konstante eingesetzt worden (siehe Tab. 2.2). Im Fall der Heterostruktur wurde anstelle
der oberen 4 nm dicken Co-Schicht der Partikeldurchmesser von d2= 12 nm sowie die ex-
perimentell ermittelte Anisotropiekonstante von Kuniaxial ≈ (3± 0, 52) · 106 erg/cm3 und
eine reduzierte Magnetisierung von M2= 500 emu/cm3 verwendet [38]. Bei der Berechnung
ist die für das Schichtsystem ermittelte Kopplungskonstante JL= -0,23 mJ/m2 (Tab. 7.1) als
Startparameter eingesetzt und die Stärke der biquadratischen Kopplung als freier Parameter
variiert worden. Das mit diesen Parametern berechnete Ummagnetisierungsverhalten und
die daraus folgenden Verläufe der Magnetowiderstandseffekte sind ebenfalls in Abb. 7.19
dargestellt.
Sowohl der GMR-Effekt des Schichtsystems als auch der Magnetowiderstand des Schicht-
Nanopartikel-Systems lassen sich im Rahmen des einfachen Modells gut beschreiben. Dies

in Abhängigkeit von der Dicke der Zwischenschicht (siehe Abb. 2.12) in die Bereiche der ferromagnetischen
Kopplung gelangen bzw. als Verunreinigungen die antiferromagnetische Kopplung stören.
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Abbildung 7.17: AGM-Messung bei
Raumtemperatur an einem 3 ×3 mm2

Stück der oben gezeigten Heterostruk-
tur (schwarze Kurve). Die rote Kurve
zeigt den aus diesem Ummagnetisie-
rungsprozess mittels Gl. 7.1 erwarteten
Magnetowiderstandsverlauf.
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Abbildung 7.18: GMR-Messung
des Co3nm/Ru0,8nm/Co4nm-
Schichtsystems (schwarz), AGM-
Messung bei Raumtemperatur
(grau), der mittels Minimierung
von Gl. 7.3 bestimmte Umma-
gnetisierungsprozess (grün) und
der daraus folgende Magne-
towiderstandsverlauf. Für die
Minimierung sind die Kopplungs-
konstanten JL= -0,23 mJ/m2 und
JQ= -0,175 mJ/m2 verwendet
worden [38].
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Abbildung 7.19: GMR-Messung
(dicke schwarze Linie) der
Dünnschicht-Nanopartikel Hete-
rostruktur und der mittels Gl. 7.1
berechnete Ummagnetisierungs-
prozess (graue Kurve). Die dünne
schwarze Linie zeigt den mittels
Minimierung von Gl. 7.3 bestimm-
ten Ummagnetisierungsprozess
für die Kopplungskonstanten JL=
-0,23 mJ/m2 und JQ= -0,2 mJ/m2

und die rote Linie den daraus zu
erwartenden GMR-Effekt [38].
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verdeutlicht, dass sich die antiferromagnetisch gekoppelten Nanopartikel ähnlich einer Schicht
verhalten. Aus der besten Übereinstimmung zwischen den Resultaten der Berechnung und
den Messungen wurde für das Schichtsystem eine biquadratische Kopplungskonstante von
JQ= -0,175 mJ/m2 und für die Heterostruktur eine Kopplung von JQ= -0,2 mJ/m2 ermit-
telt (siehe Abb. 7.19) [38], weshalb im Fall der Schicht-Partikel Heterostruktur insgesamt
von einem höheren biquadratischen Anteil zur gesamten Kopplungskonstante ausgegangen
werden muß.

7.2.3 Fazit

Zusammenfassend lässt sich sagen, dass eine antiferromagnetische Zwischenschichtaus-
tauschkopplung zwischen einer Co-Schicht und Co-Nanopartikeln möglich ist, wie es hier
am Beispiel von Ruthenium als Zwischenschichtmaterial gezeigt worden ist. Die gekoppel-
ten Partikel verhalten sich innerhalb dieser Heterostruktur ähnlich einer Schicht, wobei die
beobachtete GMR-Amplitude nahezu mit derjenigen eines reinen Schichtsystems vergleich-
bar ist. Dies ist besonders bemerkenswert, weil die Fläche über die die Kopplung vermittelt
werden kann, im Fall der näherungsweise sphärischen Partikel nur durch einen Bruchteil
der Oberfläche gegeben ist, während bei den Schichtsystemen die gesamte Probenfläche ei-
ne Rolle spielen kann. Der Beitrag der biquadratischen Kopplung zu den GMR-Messungen
ist über eine Energieminimierung bestimmt worden und im Fall der Heterostruktur etwas
größer als im reinen Schichtsystem. Die beobachtete Ummagnetisierungskurve spiegelt so-
wohl die antiferromagnetische Kopplung zwischen Partikeln und Schicht, als auch das in-
dividuelle Verhalten einzelner nicht, oder ferromagnetisch gekoppelter Partikel wieder. Um
Einflüsse von Fehlanordnungen der Nanopartikel wie z.B. Multilagen oder Lücken in Parti-
kelmonolagen auf die Transportmessungen zu vermeiden, müssten die Abstände zwischen
den Kontakten auf wenige µm reduziert werden. Dadurch könnten vermutlich höhere GMR-
Effektamplituden erreicht werden. Des Weiteren erscheint es sinnvoll zur Entfernung der
Ligandenhüllen anstatt des hier verwendeten Heizschrittes mit dem in Kap. 4.2.2 vorge-
stellten Plasma-Verfahren zu arbeiten, da auf diese Weise die durch das Heizen vermutlich
entstandene, erhöhte Rauigkeit der Schichten vermieden sowie eine Reduktion der Oberflä-
chenoxide an den Partikelkernen durchgeführt werden kann.
Grundsätzlich erscheint es durch die gezeigten Experimente jedoch möglich, eine antiferro-
magnetische Zwischenschichtaustauschkopplung zwischen Co/Ru Kern-Hülle Nanoparti-
keln und einer Co-Schicht zu erreichen, indem die Ru-Hülle der Partikel als elektronischer
Vermittler zwischen den magnetischen Momenten der Co-Schicht und dem Co-Kern der
Partikel dient.
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7.3 Elektrische Transporteigenschaften von Kohlenstoff-
Nanoröhrchen dekoriert mit Co-Nanopartikeln

7.3.1 Kohlenstoff-Nanoröhrchen

Kohlenstoff-Nanoröhrchen („carbon nanotubes” - CNT) stellen neben Graphit, Diamant
und den Fullerenen24 eine weitere Modifikation des Kohlenstoffs dar, die durch dessen fle-
xible Elektronenkonfiguration ermöglicht wird. Die sechs Elektronen des Kohlenstoffs, ver-
teilt auf das 2s Orbital und zwei bis drei 2p Orbitale, können sowohl sp2 als auch sp3 Hybri-
disierungen bilden [252]. Das sp3 Hybrid erzeugt die tetraedrische Struktur des Diamants,
während durch die sp2 Hybridisierung eine hexagonale Struktur mit starken Bindungen in
der Ebene aber nur schwachen p-Orbital Bindungen zwischen den Schichten, wie es beim
Graphit vorliegt, hervorgerufen wird. CNT besitzen die Form eines Hohlzylinders und sind
damit quasi eindimensionale Kristalle. Die Wand des Zylinders besteht entweder aus ei-
ner eingerollten Graphit Schicht, wie das bei einwandigen („single-walled” - SW) CNT der
Fall ist, oder aus mehreren, d.h. („multi-walled” - MW) CNT, konzentrisch angeordneten
Graphit-Schichten. Die Längen der CNT liegen typischerweise im µm bis mm-Bereich,
während der Durchmesser der Röhrchen zwischen 0,4 und 30 nm liegen [253].
Je nachdem ob die Graphit-Schicht gerade oder versetzt eingerollt worden ist, verhalten

(a) (b) (c) (d)

Abbildung 7.20: (a) Konstruktion
eines Nanoröhrchens mit dem
chiralen Vektor ~Ch= (4,2) aus
einer Graphit-Schicht. Zusam-
men mit dem Translationsvektor
~T spannt ~Ch die entrollte Ein-
heitszelle des Röhrchens auf.
Schematische Darstellung der
armchair (b), der zigzag (c) sowie
der chiralen Struktur (d) einwan-
diger Kohlenstoff-Nanoröhrchen
(entnommen aus [254]).

sich SW-CNT halbleitend oder metallisch. Die Rollrichtung und damit die Struktur der Na-
noröhrchen wird durch den chiralen Vektor Ch bestimmt, der eine Linearkombination der
Einheitsvektoren eines Graphitblattes ist ~Ch = n~a1 + m~a2 ≡ (n,m) (siehe Abb. 7.20 (a))
[254]. Dabei sind n und m ganze Zahlen. In dem Fall n=m wir die Struktur als „armchair”
(Lehnstuhl), bei m=0 als „zizag” und in den anderen Formen als „chiral” bezeichnet (siehe
Abb. 7.20 (b-d)). Allgemein betrachtet sind Nanoröhrchen metallisch wenn (n−m)/3 eine
ganze Zahl ist25. Daher sind alle armchair CNT metallisch, wohingegen 2/3 aller zigzag und
chiralen CNTs halbleitend sind [254].
Die Bandlücke von halbleitenden Nanoröhrchen hängt dabei invers von deren Durchmesser

24Fullerene sind sphärische Moleküle die aus fünf- und sechseckigen Anordnungen von C-Atomen gebildet
werden. Die bekannteste Form ist das C60, das aufgrund seiner Struktur auch „Bucky-Ball” genannt wird. Für
die Entdeckung der Fullerene bekamen R. F. Curl jr., R. E. Smalley und H. W. Kroto 1996 den Nobelpreis für
Chemie [250, 251].

25Dies folgt aus der Bedingung, dass die erlaubten Wellenvektoren den Rand der ersten Brillouin Zone bein-
halten müssen, d.h. ~Ch ·~kk = 2π (wobei ~kk einen der Wellenvektoren darstellt, der einen Randpunkt beinhaltet)
erfüllt sein muss, um metallisches Verhalten zu zeigen [254].
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ab [253, 255], weshalb CNTs mit großen Durchmessern hauptsächlig metallisch sind. Bei
sehr dünnen metallischen CNTs kann aufgrund zunehmender σ − π Rehybridisierung die
Bandstruktur soweit beeinflusst werden, dass eine krümmungsbedingte Bandlücke entsteht
und ein halbleitendes Verhalten beobachtet wird [252].
Die Anzahl möglicher Anwendungen von Kohlenstoff-Nanoröhrchen wächst aufgrund ih-
rer besonderen physikalischen Eigenschaften stetig. CNTs weisen eine große mechanische
Stabilität auf, können Stromdichten von bis zu 109A/cm2 leiten und besitzen eine bessere
Wärmeleitfähigkeit als Diamant [254, 256, 257]. Mit diesen Eigenschaften sind sie beson-
ders interessant für Anwendungen in der Mikroelektronik wo z.B. der Ersatz von auf Cu
basierenden Leitungen in vertikalen Kontakten durch metallische CNTs hohe Stromdichten
und einen guten Wärmeabtransport ermöglichen kann. Des Weiteren lassen sich halblei-
tende SW-CNT mit kleinen Durchmessern und großer Bandlücke als Nano-Transistoren
verwenden [256, 253, 255].

Im Rahmen dieser Arbeit wurde der Einfluss von magnetischen Nanopartikeln auf die
elektrischen Transporteigenschaften von einwandigen Kohlenstoff-Nanoröhrchen untersucht,
wobei hierfür die Nanopartikel mit einem geeigneten Liganden an die Nanoröhrchen ange-
bunden worden sind. Dieses System erscheint als besonders interessant, da einerseits ein-
wandige Kohlenstoff-Nanoröhrchen sehr empfindlich gegenüber Veränderungen der elek-
tronischen Konfiguration sind und andererseits durch die Funktionalisierung mit metalli-
schen Nanopartikeln möglicherweise zusätzliche Leitungskanäle entstehen können.
Die Untersuchungen wurden in enger Zusammenarbeit mit der Gruppe von R. Krupke vom
Forschungszentrum Karlsruhe durchgeführt. Die dabei verwendeten Systeme sollen im Fol-
genden kurz vorgestellt werden.

7.3.2 Stabilisierung von Co-Nanopartikeln mit dem „Tellerliganden”

Bei dem „Tellerliganden” handelt es sich um die 4-Pyren-1-yl-Buttersäure, die in Abb. 7.21
schematisch dargestellt ist. Die Pyrenringe bilden eine tellerförmige Struktur, die über π−π

Abbildung 7.21: Schematische
Darstellung des 4-Pyren-1yl-
Buttersäure Moleküls (blau:
Sauerstoff, weiß: Wasserstoff, grau:
Kohlenstoff) [115].

Bindungen z.B. an der Graphitstruktur eines Kohlenstoff-Nanoröhrchens haften bleiben.
Die π − π Bindungen liegen auch zwischen den Molekülen selbst vor, weshalb der Tel-
lerligand in aromatischen Lösungsmitteln lösbar ist [115]. Darüber hinaus erlaubt die Car-
boxylgruppe eine feste Bindung des Liganden an die Oberfläche metallischer Partikel. Da-
mit ermöglicht dieser Ligand eine Anbindung magnetischer Nanopartikel an Kohlenstoff-
Nanoröhrchen [258, 259].
In Abb. 7.22 (a) sind Co-Nanopartikel gezeigt die mit dem Tellerliganden stabilisiert wor-

den sind und einen mittleren Durchmesser von (6,67 ± 1,88) nm aufweisen. Die dazugehö-
rige AGM-Messung zeigt bei Raumtemperatur das erwartete superparamagnetische Verhal-
ten (Abb. 7.22 (b)). Aufgrund der geringen Temperaturstabilität des Tellerliganden, wurde
während der Synthese TOPO zur Stabilisierung der Partikel eingesetzt, um die Entstehung
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Abbildung 7.22: (a) TEM-Hellfeld-Abbildung von Co-Nanopartikeln, die mit dem Tellerliganden stabilisiert
worden sind. (b) zeigt die dazugehörige AGM-Messung der etwa 6,7 nm großen Co-Partikel bei Raumtempera-
tur. (c) EDX-Spektren gemessen im HR-TEM an den vorgelegten Co-Nanopartikeln mit TOPO Stabilisierung
(oberes Spektrum) und an den mit dem Tellerliganden stabilisierten Co-Partikeln nach dem Ligandenaustausch
(unteres Spektrum). Der rote Kreis markiert die Lage des P-Peaks.

kristalliner Partikelkerne zu ermöglichen. Der Tellerligand wurde anschließend über einen
Ligandenaustausch auf die Partikel gebracht (vgl. Kap. 3.1.1).
Der Erfolg der Austauschreaktion ist mit EDX-Messungen überprüft worden. In Abb. 7.22
(c) sind typische EDX-Spektren gemessen an den Co-Nanopartikeln vor (oberes Spektrum)
und nach dem Ligandenaustausch (unteres Spektrum) gezeigt, die im HR-TEM26 aufge-
nommen worden sind. Während das obere Spektrum für die TOPO stabilisierten Nano-
partikel einen deutlichen P-Peak zeigt (roter Kreis), ist dieser Peak im unteren Spektrum,
gemessen nach dem Austausch von TOPO gegen den Tellerliganden, nicht mehr vorhanden
und damit die TOPO-Konzentration unterhalb der Nachweisgrenze.
Einen weiteren Hinweis auf einen erfolgreichen Ligandenaustausch liefert ein Vergleich
der minimalen Zwischenpartikelabstände δ: Für die TOPO stabilisierten Nanopartikel wur-
de ein Abstand von δ=(1,62±0,41) nm bestimmt, während nach dem Ligandenaustausch
δ=(2,59±0,51) nm gemessen worden ist. Diese Vergrößerung des Abstandes kann nur durch
einen Austausch der Liganden erklärt werden. Der Zwischenpartikelabstand der mit dem
Tellerliganden stabilisierten Partikel ist damit in etwa vergleichbar mit dem beobachteten
Abstand von Ölsäure stabilisierten Partikeln [37].
Der Einfluss dieses Liganden auf die magnetischen Eigenschaften der Nanopartikel ist be-

26Die Spotsize betrug 125 nm.
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(a)

300 nm

(b)

Abbildung 7.23: (a) REM-Aufnahme eines mehrwandigen Kohlenstoff-Nanoröhrchens mit angebundenen Co-
Nanopartikeln. (b) zeigt eine detailreichere TEM-Hellfeld-Aufnahme (aufgenommen von H. Rösner).

reits in Kap. 6.3 diskutiert worden.
Das Resultat einer Anbindung von Co-Nanopartikeln an mehrwandige Kohlenstoff-Nano-
röhrchen ist in Abb. 7.23 gezeigt. Hierfür wurden die in trockener Form vorliegenden CNTs
in ODCB aufgeschlämmt und zur Suspension der Nanopartikel dazugegeben. Dass die An-
bindung der Nanopartikel an die CNTs durch den Tellerliganden möglich ist, ist in der
REM-Aufnahme in Abb. 7.23 (a) deutlich zu sehen. In der TEM-Aufnahme in Abb. 7.23
(b) sind weitere Details der an ein MW-CNT angebundenen Partikel zu erkennen.

7.3.3 Die Strukturen

Die in dieser Arbeit verwendeten Strukturen wurden von A. Vijayaraghavan (Institut für
Nanotechnologie, Forschungszentrum Karlsruhe) hergestellt. In Abb. 7.24 sind REM-Auf-
nahmen einer solchen Struktur, bei der sich mehrere Nanoröhrchen zwischen den Elektro-
den befinden, gezeigt. Die sechzig Elemente haben je eine einzelne sowie eine gemeinsame,
100µm2 große Elektrode (siehe Abb. 7.24 (a)). Auf diese Weise muß nur eine Elektrode
sowie ein Grundkontakt kontaktiert werden, um eine Transportmessung zu erlauben. Die
Elektroden wurden aus einer Pd-Schicht27 auf einem SiO2-Substrat durch Elektronenstrahl-
lithographie hergestellt und weisen eine Lücke von 800 nm auf. Der Widerstand zwischen
den beiden Grundkontakten betrug je nach Struktur und Kontaktierungsart zwischen 5 und
20 Ω.

Die verwendeten SW-CNT haben einen Durchmesser von bis zu 2 nm sowie Längen
zwischen 200 nm und 2µm . Zur Anordnung wird die AC-Dielektrophorese28 angewandt,

27Pd ist aus der Literatur als eins der am besten geeignetsten Materialien zur Kontaktierung von CNTs be-
kannt [260, 261, 262].

28Bei der Wechselstrom Dielektrophorese wird an die Elektroden ein RF Signal mit einer Frequenz von ty-
pischerweise >100 kHz angelegt. Die dielektrophoretische Kraft die durch das inhomogene elektrische Feld
mit Feldstärken der Größenordnung 106 bis 107 V/m zwischen den beiden Elektroden erzeugt wird, wirkt at-
traktiv auf das im Nanoröhrchen induzierte Dipolmoment [263, 262]. Die Röhrchen werden so direkt aus der
Flüssigkeit zwischen die Kontakte gezogen. Sobald sie an die Kontakte gebunden sind, ändern sie lokal das
elektrische Potenzial, wodurch eine Änderung des dielektrophoretischen Kraftfeldes hervorgerufen wird. Die
nun wirkenden Kräfte um das kontaktierte CNT herum, verhindern die Anlagerung weiterer Röhrchen [262].
Die Anzahl der sich zwischen den Kontakten befindlichen Röhrchen lässt sich von einzelnen bis hin zu einer
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200µm
1µm 100 nm

(a)
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Abbildung 7.24: REM-Aufnahmen einer Struktur zur Kontaktierung von Kohlenstoff-Nanoröhrchen: (a) Über-
blick über die 60 Pd-Elektroden (b) und (c) Vergrößerungen einer Elektrode mit kontaktierten Kohlenstoff-
Nanoröhrchen.

wobei hier sowohl metallische als auch halbleitende Nanoröhrchen kontaktiert werden. An-
schließend werden die Strukturen bei 200◦C für 2 h ausgelagert, um den Metall-Nanoröhrchen
Kontaktwiderstand durch die Verbesserung der Grenzschicht zwischen dem Metall und den
Nanoröhrchen zu verringern [268].
Um zunächst einen Eindruck über die elektrischen Eigenschaften der Nanoröhrchen zu er-
langen, wurden die Elektroden mit Au-Spitzen kontaktiert und Strom-Spannungskennlinien
aufgenommen. Die Messungen wurden erst ohne und anschließend mit dem Einfluss ma-
gnetischer Nanopartikel durchgeführt, um Änderungen feststellen zu können.

7.3.4 Messung der elektrischen Transporteigenschaften

Messungen bei Raumtemperatur

In Abb. 7.25 sind Messungen des Stromes in Abhängigkeit von der Spannung bei Raum-
temperatur für eine repräsentative Auswahl verschiedener SW-CNT dargestellt. Die abge-
bildeten Kennlinien sind aus Mittelungen über jeweils vier Messungen entstanden, um Rau-
schen zu minimieren. Neben metallischen befinden sich auch halbleitende Nanoröhrchen
zwischen den Kontakten, was an den unterschiedlichen Verläufen der Kennlinien zu sehen
ist. Die Absolutwerte der Widerstände sind nicht vergleichbar, da die elektrischen Eigen-
schaften, die Längen und die Anzahl der strukturellen Defekte innerhalb der Nanoröhrchen
sowie die Qualität des Kontaktes zu den Elektroden variiert. Sie liegen zwischen etwa 80 kΩ
im Falle von Element 10 und 8,7 MΩ für Element 8. Zur Anbindung von Tellerligand sta-
bilisierten Co-Nanopartikeln an diese Nanoröhrchen, wurde die Struktur vorsichtig in die
Suspension der in Abb. 7.22 (a) gezeigten, knapp 7 nm großen, Co-Partikel getaucht und
nach kurzer Zeit wieder herausgezogen. Das Ergebnis eines Vergleichs der gemessenen Wi-
derstände vor und nach der Anbindung der Nanopartikel an die CNT ist in Abb. 7.26 für die
bereits in Abb. 7.25 gezeigten zehn Elemente dargestellt. Da die Widerstandsänderung span-

geschlossenen Nanoröhrchen Schicht durch Variation der Konzentration der CNT-Suspension, der Feldstärke
und Frequenz des Wechselfeldes einstellen [262, 264]. Detaillierte Beschreibungen des Verfahrens sind in den
Referenzen [265, 264, 262, 266, 267] zu finden.
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 5     10 Abbildung 7.25: Strom-

Spannungskennlinien für verschiedene
einwandige Kohlenstoff-Nanoröhrchen
gemessen bei Raumtemperatur.

nungsabhängig ist, sind alle Messungen bei 300 mV ausgewertet worden. Die angegebenen
Fehler wurden über Fehlerfortpflanzung aus den Abweichungen der Einzelmessungen von
dem Mittelwert berechnet.
Bei 80% der Nanoröhrchen steigt der Widerstand durch Anbindung der Nanopartikel an.
Diese Widerstandszunahme deutet daraufhin, dass das Nanopartikel-Liganden-System als
ein Elektronenakzeptor wirkt. Dies kann dadurch verstanden werden, dass durch die π − π
Bindung zwischen dem Tellerliganden und dem Röhrchen das zuvor sehr bewegliche Elek-
tron im p-Orbital des Nanoröhrchens stark lokalisiert wird, wodurch der Widerstand an-
steigt. Die vorherige sp2 Hybridisierung des C-Atoms im Nanoröhrchen, wird daher durch
die Bindung des Liganden in eine sp3 Struktur umgewandelt. Um einen Vergleich der Wi-
derstandszunahme zwischen den Elementen trotz der stark unterschiedlichen Ausgangs-
werte für den Widerstand zu erlauben, ist in Abb. 7.26 ebenfalls die prozentuale Änderung
gegeben. Diese ist sehr unterschiedlich aufgrund der unterschiedlichen Anzahl von ange-
bundenen Partikeln sowie der verschiedenen Struktur der CNTs und liegt zwischen 16%
(Element 10) und 90% (Element 2). In Abb. 7.27 ist eine schematische Darstellung der un-
terschiedlichen Partikelbedeckungen für die hier näher beschriebenen Elemente zu sehen.
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Abbildung 7.26: Vergleich der ab-
soluten Widerstandswerte der in
Abb. 7.25 gezeigten Elemente vor
(schwarze Quadrate) und nach der
Anbindung (rote Kreise) von Co-
Nanokristallen an die Nanoröhr-
chen gemessen bei 300 mV. Die
hieraus folgende prozentuale Ände-
rung des Widerstands, relativ zum
Widerstand gemessen ohne Nano-
partikel, ist für positive (negati-
ve) Änderungen, entsprechend ei-
ner Zunahme (Abnahme) des Wi-
derstands in Folge der Anbindung
der Partikel durch blaue (grüne)
Dreiecke gegeben.
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Abbildung 7.27: Skiz-
zen der SW-CNT mit
unterschiedlicher Anzahl
angebundener Nanopartikel
und möglichen Beispiel-
elementen (schematische
Darstellung des Nano-
röhrchens entnommen aus
[259]).

(b) mittlere Bedeckung

Vasilios Georgakilas, Vasilios Tzitzios, Dimitrios Gournis, and Dimitrios Petridis,

Chem. Mater., Vol. 17, No. 7, 2005, 1614

(a)

(c)  starke Bedeckung

geringe Bedeckung

(Beispiel: Elemente 1 und 10) (Beispiel: Element 9)

(Beispiel: Element 8)

(d)  Bildung von Mono- oder Multilagen 

(Beispiel: Element 2)

Die zu den Elementen 2 und 10 gehörigen UI-Kennlinien gemessen vor und nach der An-
bindung der Co-Partikel sind in Abb. 7.28 (a) und (b) gegeben. Während bei Element 10
nur eine geringfügige Änderung des Verlaufs der Strom-Spannungsabhängigkeit zu sehen
ist, ändert sich bei Element 2 die zuvor typische Kennlinie eines metallischen CNTs in das
Verhalten eines halbleitenden Nanoröhrchens. In diesem Fall scheint die Anzahl der delo-
kalisierten Elektronen soweit reduziert worden zu sein, dass eine Bandlücke auftritt und
das Nanoröhrchen sich wie ein Halbleiter verhält. Dieses beobachtete Verhalten ist in guter
Übereinstimmung mit experimentellen sowie theoretischen Studien in denen die Auswir-
kungen verschiedener kovalent angebundener Moleküle auf die Eigenschaften von einwan-
digen Nanoröhrchen untersucht worden ist [254].
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Abbildung 7.28: Vergleich der bei Raumtemperatur gemessenen UI-Kennlinien von einwandigen Kohlenstoff-
Nanoröhrchen ohne (schwarz) und mit dem Einfluss (rot) von angebundenen Co-Nanokristalliten für die in Abb.
7.26 gezeigten Elemente 10 (a), 2 (b) und 8 (c). (d) Vergleich der an mit angebundenen Partikeln gemessenen
Abhängigkeit des Stromes von der Spannung an Elementen 8 und 9 ohne und mit einem Biasfeld von 1000 Oe.



128 KAPITEL 7. TRANSPORTMESSUNGEN

Ebenfalls auffällig sind die beiden Elemente 1 und 8, die mit angebundenen Nanopar-
tikeln einen kleineren Widerstand zeigen. Da Element 1 keine deutliche Änderung zeigt,
kann hier davon ausgegangen werden, dass die Anzahl der angebundenen Partikel nicht
für eine Änderung des Verhaltens ausreichte. Möglicherweise wurde die leichte Änderung
durch eine Verbesserung des Kontakts bei der Präparation hervorgerufen. Dahingegen ist
im Fall von Element 8 eine drastische Abnahme des Widerstandes um 83% bei vorhande-
nen Partikeln zu verzeichnen. Das zuvor hochohmige, halbleitende Verhalten erscheint nach
Anbindung der Partikel metallisch (siehe Abb. 7.28 (c)). Dies könnte auf einen zusätzlichen
Leitungskanal durch die Co-Nanopartikel verursacht werden. Aufgrund des Präparations-
verfahrens, des Eintauchens der Struktur in die Nanopartikelsuspension, kann die Ausbil-
dung von Partikel Mono- oder Multilagen neben den Kontakten nicht verhindert werden29.
Bei einer dichten Anordnung der Partikel zwischen den Kontakten erscheint es daher mög-
lich, dass ein Tunnelprozess durch die Partikel einen geringeren Widerstand aufweist als der
elektrische Transport durch das Nanoröhrchen, insbesondere da dieses Element bereits vor
der Aufbringung der Co-Nanopartikel den größten Widerstand aller messbaren Elemente
zeigte.
Des Weiteren ist Element 8 auffällig, da es verglichen mit den anderen Elementen eine
deutliche Änderung des Widerstandes bei angelegtem Magnetfeld zeigt. Dies ist in Abb.
7.28 (d) zu sehen, in dem ein Vergleich der UI-Messungen jeweils mit und ohne ein äuße-
res Magnetfeld für die Elemente 8 und 9 mit angebundenen Co-Nanopartikeln gezeigt ist.
Während für Element 9 ein Anstieg des Widerstandes um etwa 6% bei 400 mV messbar
ist, ist für Element 8 eine 25%ige Zunahme sichtbar. Auch bei den anderen Elementen ist
durch ein angelegtes Magnetfeld nur eine Änderung zwischen 3 und 6% beobachtet worden.
Die starke Abhängigkeit des Ladungstransports durch Element 8 vom äußeren Magnetfeld
deutet ebenfalls darauf hin, dass der elektrische Transport bei diesem Element, verglichen
mit den anderen Fällen durch einen physikalisch unterschiedlichen Prozess, wie z.B. einem
Tunnel- oder Hopping-Prozess durch die Nanopartikel dominiert wird.

Abhängigkeit des Widerstandes von der Temperatur

Für einen näheren Einblick in den Mechanismus der vorliegenden Transportprozesse durch
die Co-Nanopartikel-C-Nanoröhrchen Strukturen, sind ebenfalls Messungen bei tiefen Tem-
peraturen durchgeführt worden. Hierfür sind 17 Kontaktpads einer zweiten Probe, bei der
sich mehrere SW-CNT zwischen den Kontakten befinden30 (vgl. Abb. 7.24), mit einem
Aludraht vor der Aufbringung der Co-Nanopartikel gebondet worden. Bei dieser Probe sind
die in ODCB gelösten Co-Nanopartikel aufgetropft worden, da die gebondete Probe nicht
gedippt werden konnte. Durch die Verwendung des langsam verdampfenden Lösungsmit-
tels ist genügend Zeit für eine Anbindung gegeben.
Da bei dieser Struktur Parallelschaltungen mehrerer Nanoröhrchen vorliegen, ist die Leit-
fähigkeit der Elemente insgesamt besser als im bereits beschriebenen Fall. Die meisten der
gemessenen Elemente zeigen bei Raumtemperatur eine lineare Abhängigkeit des Stroms
von der Spannung, d.h. ihr Verhalten wird durch die metallischen Nanoröhrchen dominiert.
In Abb. 7.29 (a) ist die Abhängigkeit des normierten Widerstandes RN= R(T)/R(300 K) von

29Auch ein anschließendes „Waschen” der Struktur in reinem Lösungsmittel löst die auf dem Substrat lie-
genden Partikel nicht ab. Hierfür wäre eine Behandlung im Ultraschallbad nötig, wodurch in diesem Fall jedoch
die Anbindung der Nanoröhrchen an die Kontaktpads zerstört werden könnte.

30Bei der Herstellung dieser Struktur ist bei der Dielektrophorese nicht die optimale Frequenz verwendet
worden die notwendig ist, um die Anbindung weiterer CNT zwischen den Kontakten zu verhindern [268].
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Abbildung 7.29: (a) Vergleich des normierten Widerstandes RN = R(T)/ R(300 K) in Abhängigkeit von der
Temperatur für drei verschiedene Elemente. Zur besseren Sichtbarkeit ist RN logarithmiert dargestellt. (b)
dR/dT als Funktion der Temperatur für Element 3a.

der Temperatur für drei verschiedene Elemente ohne angebundene Nanopartikel gezeigt31.
Deutlich ist zu sehen, daß RN mit abnehmender Temperatur ansteigt, wobei die Stärke des
Anstiegs von Element zu Element unterschiedlich ist. Die auffälligen Sprünge in den Mes-
sungen für Element 2i könnten durch einen schlechten Kontakt zwischen Elektrode/CNT
oder Elektrode/Bonddraht verursacht werden.
Der zunehmende Widerstand mit abnehmender Temperatur deutet auf einen thermisch akti-
vierten Transportprozess hin und ist für metallische Leiter untypisch, da für ohmsche Kon-
takte aufgrund einer geringeren Streuung an Phononen, eine steigende Leitfähigkeit mit
abnehmender Temperatur erwartet wird [255]. Die in Abb. 7.29 (b) für Element 3a darge-
stellte Ableitung dR/dT als Funktion der Temperatur verdeutlicht, dass über einen großen
Temperaturbereich ein nicht-metallisches Verhalten, d.h. dR/dT< 0 beobachtet wird. Erst ab
einer Übergangstemperatur von T? ≈ 290 K ändert die Ableitung ihr Vorzeichen.
In der Literatur wird über ein ähnliches Verhalten berichtet, wobei die Proben aus ein-

zelnen bis hin zu flächigen Anordnungen von SW-CNTs bestehen [254]. In den Referen-
zen [269, 270, 271] wurden in Abhängigkeit von der Präparation der Proben, z. B. ver-
schiedene Heiztemperaturen, Übergangstemperaturen im Bereich von T?= 150 K bis 350 K
beobachtet, welche den hier gefundenen Wert von T? ≥ 290 K bestätigen. Als mögliche
physikalische Ursachen für den starken Anstieg von R bei tiefen Temperaturen werden
die schwache Lokalisierung der Leitungselektronen in 1D metallischen Leitern [272, 273],
Kondo-Streuung durch Wechselwirkung zwischen dem magnetischen Moment einer Ver-
unreinigung32 und dem Spin der Leitungselektronen [274], Hopping- („variable range
hopping“-VRH) [275, 102] bzw. Tunnel- oder Co-Tunnelprozesse der Leitungselektronen
durch schlechtleitende Abschnitte [269, 102] diskutiert. Als schlecht leitende Abschnitte
kommen hierbei sowohl strukturelle Defekte oder Deformationen innerhalb der einzelnen
Nanoröhrchen, als auch Kontakte zwischen den einzelnen CNTs innerhalb der Bündel in
Frage. Durch die strukturellen Defekte kann die Leitung durch ein Nanoröhrchen als elek-
trischer Transport durch eine Reihenschaltung aus 1D metallischen Elementen verstanden
werden. Analog zu Gl. 2.18 für Coulomb-Blockaden wird für 1D Systeme eine Abhängig-
keit von R(T)∝ exp(T−1) erwartet und ist in Ref. [102] mittels Vier-Punkt Messungen

31Die Widerstände wurden jeweils bei einer Biasspannung von 10 mV ausgewertet.
32Magnetische Verunreinigungen innerhalb eines Nanoröhrchens können z. B. durch die Verwendung ma-

gnetischer Katalysatoren bei der CNT Herstellung entstehen.
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an einzelnen einwandigen Nanoröhrchen nachgewiesen worden. Für 2D Systeme wird eine
Abhängigkeit von R(T)∝ exp(T−1/2) vorhergesagt [238]. Von Yosida et al. ist an einer 3D
Anordnung von SW-CNT-Bündeln eine Abhängigkeit von R(T)∝ exp(T−1/4) beobachtet
und durch einen dreidimensionalen VRH-Prozess innerhalb und zwischen den SW-CNT-
Bündeln erklärt worden [275].
Um eine Vorstellung davon zu bekommen, welcher der Prozesse in den hier untersuchten

Strukturen vorliegt, sind in den Diagrammen in Abb. 7.30 ln[R(T)] gegen 1/T, 1/T0,5 sowie
1/T0,25 für die drei in Abb. 7.29 (a) gezeigten Elemente aufgetragen worden. Es ist deutlich
zu sehen, dass durch keine der oben genannten Abhängigkeiten der gesamte Temperaturver-
lauf beschrieben werden kann. Daher ist es sehr wahrscheinlich, dass mehrere, konkurrie-
rende Prozesse zur hier beobachteten R(T)-Abhängigkeit beitragen. Dies ist insbesondere
der Fall, da eine Mischung aus metallischen und halbleitenden CNTs zwischen den Kon-
takten wahrscheinlich ist. Aufgrund der Reihenschaltung der Metall/Nanoröhrchen Kon-
taktwiderstände mit dem intrinsischen Widerstand der Nanoröhrchen selbst33, wird hier das
Summensignal der Einzelwiderstände beobachtet. Da nicht zwischen den Einzel-Beiträgen
unterschieden werden kann, ist auch ein Einfluss der Schottky-Barriere an der Grenzflä-
che zwischen der metallischen Elektrode und einem halbleitenden CNT möglich, für die
ein thermisch aktiviertes Leitungsverhalten erwartet wird [255, 254]. Eine Kondo-Streuung
kann ebenfalls nicht ausgeschlossen werden, da die genaue Herstellung der verwendeten
CNTs nicht bekannt ist.
Trotzdem lassen sich in einigen Temperaturbereichen nahezu lineare Abhängigkeiten aus-
machen, die in Abb. 7.30 gekennzeichnet worden sind. Zum Beispiel ist für Element 3a in
dem 1/T

1
4 -Plot (Abb. 7.30 (c)) ein linearer Verlauf für Temperaturen über 70 K zu erken-

nen. Daher wäre es möglich, dass bei diesem Element zumindest bei hohen Temperaturen
Hopping-Prozesse der Leitungselektronen zwischen den einzelnen Nanoröhrchen eine Rol-
le spielen. Bei Temperaturen unterhalb von 70 K scheinen diese unterdrückt und andere
Prozesse dominant zu werden.
Für die Elemente 2i und 5b lässt sich auf der Grundlage der in Abb. 7.30 gezeigten Mes-
sungen keine eindeutige Aussage über den physikalischen Ursprung der Temperaturabhän-
gigkeit machen.

Auch nach der Aufbringung der Co-Nanopartikel zeigen die Strom-Spannungskennlinien

33Der Zuleitungswiderstand liegt bei diesem Element bei etwa 19 Ω und kann daher bei der Betrachtung
vernachlässigt werden.
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Abbildung 7.31: Element 5b: (a) Die REM-Aufnahme des Elementes nach der Aufbringung der Co-
Nanopartikel zeigt kaum angebundene Partikel. (b) Vergleich des bei Bias Spannungen von U1=100 mV und
U2=300 mV gemessenen Widerstandes als Funktion der Temperatur mit und ohne Co-Nanopartikel. Inset: Ver-
größerung des Temperaturbereichs zwischen 200 K und Raumtemperatur.

der Elemente ein ohmsches Verhalten bei Raumtemperatur (siehe z.B. Abb. 7.33 (b)). Weil
die beobachteten Veränderungen im Widerstandsverlauf in Abhängigkeit von der Anzahl
der angebundenen Nanopartikel von Element zu Element sehr verschieden sind, werden die
bereits vorgestellten Elemente 5b, 2i und 3a im Folgenden getrennt betrachtet.

Abbildung 7.31 (a) zeigt eine REM-Aufnahme von Element 5b. Man erkennt, dass sich
mehrere Bündel von einwandigen Nanoröhrchen zwischen den Kontakten befinden. Kleine-
re Partikelmonolagen haben sich um die untere Pd-Elektrode herum angeordnet, wobei die
kontaktierten CNTs kaum von den Partikeln bedeckt werden (vgl. Skizze 7.27 Fall (a)). Nur
im Bereich der oberen Bildhälfte sind wenige an die Nanoröhrchen angebundene Partikel
zu sehen.
Aus den gemessenen UI-Kennlinien wurde bei zwei Bias-Spannungen (U1=100 mV und
U2=300 mV) der Widerstand in Abhängigkeit von der Temperatur ermittelt und mit dem be-
reits diskutierten R(T)-Verlauf (vgl. Abb. 7.29 (a), Element 5b) des Elementes ohne Nano-
partikeleinfluss verglichen. Das Ergebnis ist in dem Diagramm in Abb. 7.31 (b) dargestellt.
Bei höheren Temperaturen ist im Rahmen der Schwankungen kein Einfluss der Partikel
zu sehen (siehe Inset). Bei tiefen Temperaturen ist bei diesem Element nach Aufbringung
der Partikel ein stärkerer Anstieg des Widerstandes zu beobachten als vorher, da aufgrund
der Anbindung der Liganden die Anzahl der beweglichen π-Elektronen reduziert, d.h. die
Defektdichte in der elektrischen Struktur erhöht wird34. Die Temperatur T0 bei der der deut-
liche Anstieg des Widerstandes beobachtet werden kann, ist dabei von der Bias-Spannung
abhängig. Für U2 ist T0 =110 K, während für U1 ein T0 von etwa 200 K bestimmt worden
ist. Diese Verschiebung zu höheren Temperaturen bei kleineren Spannungen, kann durch ei-
ne erhöhte, spannungsabhängige, effektive Aktivierungsenergie verstanden werden. In Ref.
[102] wurde gezeigt, dass sich für den 1D Transport die Abhängigkeit von R(T) von der

34Da die gemessenen Ströme bei U1=100 mV an der Grenze des möglichen Messbereichs liegen, sind die
Schwankungen innerhalb des R(T)-Verlaufs bei kleinen Temperaturen stärker.
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Abbildung 7.32: Element 2i: (a) Die REM-Aufnahme zeigt die ungeordnete Co-Nanopartikelschicht in der
rechten Bildhälfte. (b) Vergleich der Temperaturabhängigkeit des Widerstandes gemessen bei 10 mV mit und
ohne angebundene Co-Nanopartikel. (c) ln[R(T)] in Abhängigkeit von 1/T1/4 für die Messung mit Co-Partikeln.
(d) Zugehörige Strom-Spannungscharakteristik gemessen bei 30 K. Der Fit der UI-Kennlinie mit Co-Partikeln
mit Gleichung 7.2 ergibt einen Exponenten von (1,56 ± 0,015) bei einer Grenzspannung von etwa (28,3 ±
2,1) mV.

angelegten Spannung durch

R(T,U) = R0 · exp
(
E0 − αeU/2

kBT

)
(7.4)

ausdrücken lässt. Hierbei ist E0 durch die Aktivierungsenergie, e durch die Elementarla-
dung, kB durch die Boltzmann-Konstante und α ≈1/N näherungsweise durch die Anzahl
der Defektstellen N gegeben, sofern es sich um identische Barrieren handelt. Durch Gl. 7.4
wird deutlich, dass eine Spannungserhöhung die effektive Aktivierungsenergie absenkt und
somit den Widerstand bei gleicher Temperatur verkleinert. Dagegen bewirkt bei gleicher
Spannung eine höhere Anzahl an Defekten, d.h. ein kleinerer Faktor α, eine Vergrößerung
der effektiven Aktivierungsenergie und damit des Widerstandes, wodurch das beobachtete
Verhalten gut beschrieben wird.

Die Ergebnisse für das Element 2i sind in Abb. 7.32 zusammengefasst. Wie in Abb.
7.32 (a) zu sehen ist, ist bei diesem Element im Gegensatz zum vorherigen Fall der Großteil
der Fläche der angebundenen CNTs mit Nanopartikeln bedeckt. Darüber hinaus hat sich
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Abbildung 7.33: Element 3a: (a) REM-Aufnahme der teilweise mit Co-Nanopartikeln bedeckten Nanoröhr-
chen. (b) Zugehörige Temperaturabhängigkeit der Strom-Spannungskennlinien gemessen an Element 3a mit
angebundenen Co-Nanopartikeln.

durch das Auftropfen der Co-Partikel auf der rechten Seite der Elektrode ein geschlosse-
ner Nanopartikelfilm gebildet (vgl. Skizze 7.27 Fall (d)). Daher erscheint es möglich, dass
zusätzlich zu dem elektrischen Transport durch die Nanoröhrchen ein Leitungskanal durch
die Partikel entsteht und somit das Signal einer Parallelschaltung aus CNTs und Nano-
partikeln beobachtet werden kann. Dass dieses vermutlich zutrifft, ist in Abb. 7.32 (b) zu
sehen. Der Widerstand des Elements ist nach der Aufbringung der Nanopartikel bei Raum-
temperatur um 36% gesunken. Besonders bei tiefen Temperaturen ist er für die Probe mit
Co-Nanopartikeln deutlich kleiner, obwohl in diesem Temperaturbereich analog zu der vor-
herigen Beobachtung eine Vergrößerung des Widerstands durch die Anbindung der Partikel
erwartet werden könnte.
Des Weiteren ist im Gegensatz zu dem in Abb. 7.30 (c) gezeigten Verhalten des Elements
ohne Partikel der Verlauf von R(T) mit Partikeln über einen großen Temperaturbereich pro-
portional zu 1/T

1
4 , welches der erwarteten Temperaturabhängigkeit für einen Hopping do-

minierten Transportprozess entspricht (siehe Abb. 7.32 (c)).
Ein Vergleich der UI-Kennlinien gemessen bei 30 K mit und ohne Partikeleinfluss ist in dem
Diagramm 7.32 (d) abgebildet. Die Messung mit Co-Partikeln lässt sich sehr gut mit Gl. 7.2
beschreiben, wobei sich aus dem Fit ein Exponent von ζ= 1,56 ± 0,015 sowie eine Grenz-
spannung von UG= (28,3 ± 2,1) mV ergibt. Der ermittelte Exponent entspricht etwa dem
Wert, der theoretisch für einen elektrischen Transport durch ungeordnete 2D Anordnungen
von Nanopartikeln erwartet wird (ζLit= 5/3) [238, 237].
Daher ist es sehr wahrscheinlich, dass insbesondere im Falle tiefer Temperaturen die Leit-
fähigkeit durch einen Ladungstransport durch die Partikel dominiert wird. Dieser durch
Hopping-Prozesse entstehende Leitungskanal, wird vermutlich durch den sehr großen Wi-
derstand der Nanoröhrchen bei tiefen Temperaturen begünstigt, der möglicherweise durch
Kontaktschwierigkeiten verursacht wird. Die genaue Aufteilung der Beiträge der Co-Nano-
partikel und der Kohlenstoff-Nanoröhrchen zur Leitfähigkeit im „Hoch-Temperaturbereich“
zwischen 130 K und 300 K, lässt sich aus den vorhandenen Messdaten nicht ermitteln.

In Abb. 7.33 (a) ist eine REM-Aufnahme von Element 3a abgebildet. Im unteren Teil
des Bildes sind die Nanoröhrchen im Bereich der Elektrode von einer Partikelmonolage be-
deckt, während in der oberen Bildhälfte einige vereinzelt angebundene Co-Nanopartikel zu
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Abbildung 7.34: Vergleich der Tem-
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gemessen an Element 3a bei 10 mV
mit und ohne angebundene Co-
Nanopartikel. Inset: Vergrößerung des
Temperaturbereichs zwischen 110 K
und Raumtemperatur.

sehen sind. Damit liegt die Anzahl der angebundenen Partikel bei diesem Element zwischen
denjenigen der zuvor diskutierten Fälle.
Die für dieses Element bei verschiedenen Temperaturen gemessenen UI-Kennlinien sind in
Abb. 7.33 (b) dargestellt. Bei einer Abkühlung für Temperaturen T≤110 K wird der elektri-
sche Transport bei kleinen Bias-Spannungen zunehmend unterdrückt und in den Kennlinien
wird ein Plateau sichtbar, wie es aus der Literatur für Bündel von einwandigen Nanoröhr-
chen erwartet werden kann [276]. Aus diesen UI-Kennlinien wurde bei einer Bias-Spannung
von 10 mV der Widerstand in Abhängigkeit von der Temperatur ermittelt. Ein Vergleich der
R(T)-Messungen mit und ohne Nanopartikel ist in Abb. 7.31 (b) gezeigt. Analog zu den
zuvor diskutierten Messungen an Element 2i, ist bei diesem Element unter Einfluss der Co-
Nanopartikel eine Abnahme von R bei Raumtemperatur zu beobachten. Wie in dem Inset
von Abb. 7.34 (a) deutlich zu sehen ist, bleibt der Widerstand bis zu einer Temperatur von
etwa 150 K um (25± 4,9)% kleiner. Zwischen 150 K und 110 K gleichen sich die Wider-
standswerte an, bevor bei T<110 K der Widerstand für die Röhrchen mit angebundenen
Nanopartikeln deutlich steiler ansteigt. Die Übergangstemperatur T? bleibt unter Nanopar-
tikeleinfluss unverändert bei 290 K.
Weil davon ausgegangen werden kann, dass durch die Anbindung der Liganden die Anzahl
der Leitungselektronen reduziert worden ist, jedoch die Bedeckung mit Partikeln bei diesem
Element nicht ausreicht, um einen zusätzlichen elektrischen Leitungskanal durch die Par-
tikel zu ermöglichen, kann die Widerstandsabnahme vermutlich auf „Zwischen-Röhrchen-
Wechselwirkungen” zurückgeführt werden. Wie bereits für das Element ohne Partikel dis-
kutiert worden ist, können in dem Temperaturbereich oberhalb von 80 K Hopping-Prozesse
zwischen den CNTs eine Rolle spielen. Daher ist es möglich, dass aufgrund der Anbin-
dung der Partikel weitere Kontakte zwischen den Röhrchen und damit zusätzliche Wege für
Hopping-Prozesse entstehen, bzw. die Distanzen für diese Prozesse verkürzt werden. Dass
in diesem Fall ein kleinerer Widerstand bei gleicher Temperatur erwartet werden kann, lässt
sich anhand der Gleichung R = R0 · exp(8lVRH(T)/3ξ) sehen, die nach Ref. [275] ana-
log zu Gl. 2.21 Hopping-Prozesse beschreibt. Die temperaturabhängige Hopping-Distanz
lV RH steht im Zähler der Exponentialfunktion, so dass eine Verkleinerung des Abstandes
von Hopping-Zentren zu einer Reduktion von R führt. In dieser Gleichung beschreibt ξ die
Lokalisierungslänge, die bei einer Anbindung von Partikeln ebenfalls verändert, d.h. ver-
mutlich verkleinert wird. Daher erscheint eine quantitative Abschätzung der Abstandsän-
derung aus den R(T)-Abhängigkeiten nicht sinnvoll. Bei Temperaturen unter 110 K scheint
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die thermische Energie nicht mehr auszureichen, um ein Hopping der Leitungselektronen
zwischen den einzelnen Nanoröhrchen zu ermöglichen. In diesem Temperaturbereich „stö-
ren” die angebundenen Co-Partikel und können als zusätzliche Defekte betrachtet werden,
die einen Anstieg von R bewirken.

Inelastische Elektronen Tunnelspektroskopie

Um einen tiefergehenden Einblick in den Transportprozess dieser Systeme zu bekommen,
sind bei tiefen Temperaturen inelastische Tunnelspektroskopie (IETS)-Messungen durch-
geführt worden. Hierbei wird das dI/dU -Signal in Abhängigkeit von der Biasspannung
gemessen und durch Ableiten das IETS-Signal (dI2/dU2) ermittelt (siehe Kap. 3.8.2).
Da die Anzahl der kontaktierten CNTs, deren elektrische Eigenschaften, die Anzahl der
strukturellen Defekte und angebundene Nanopartikel sowie die Qualität des Kontaktes zur
Elektrode von Element zu Element variieren, zeigen die Elemente, wie bereits gesehen
worden ist, ein unterschiedliches elektrisches Verhalten. Daher sind auch die Spektren der
einzelnen Elemente deutlich verschieden. Für jedes Element einzeln sind die Messungen
jedoch reproduzierbar. Die im Folgenden abgebildeten Spektren sind jeweils aus einer Mit-
telung über drei Messungen erhalten worden.
In Abb. 7.35 sind die Ergebnisse der IETS-Untersuchung für das Element mit der hohen

Partikelbedeckung (2i) dargestellt. Der Vergleich der dI/dU -Messungen bei 12 K ohne und
mit Nanopartikeln zeigt analog zu den in Abb. 7.32 (d) gezeigten UI-Kennlinien deutliche
Änderungen (Abb. 7.35 (a)). Die zuvor typische Kurve halbleitender CNTs, sieht unter Ein-
fluss der Partikel der Ableitung einer Tunnelkennlinie sehr ähnlich.
Die zugehörigen IET-Spektren sind in Abb. 7.35 (b) dargestellt. Erwartungsgemäß sind zwi-
schen den Spektren kaum Ähnlichkeiten auszumachen. Das IET-Spektrum des Elementes
mit Nanopartikeln zeigt verglichen mit der Messung ohne Partikeleinfluss deutlich ausge-
prägtere Peaks, wobei eine Asymmetrie in den Intensitäten beobachtet wird.
Bei kleinen Spannungen von ±17 mV kann ein Peak großer Intensität beobachtet werden
(I und I’). In Schichtsystemen für Tunnelmagnetowiderstands- (TMR-) Messungen wir ein
solcher Peak bei Spannungen im Bereich von ±18 mV bei 12 K üblicherweise einer „Zero-
Bias-Anomalie” (ZBA) zugeordnet und durch Streuung an magnetischen Verunreinigun-
gen innerhalb der Tunnelbarriere erklärt [277, 75]. Von Avouris et al. wurde eine solche
Zero-Bias-Anomalie ebenfalls an einzelnen, halbleitenden SW-CNTs bei Temperaturen un-
terhalb von 0,7 K beobachtet und eine Spin-Bahn- oder Kondo-Streuung an magnetischen
Verunreinigungen innerhalb der Röhrchen als Ursache vermutet [273, 278]. In diesem Fall
könnte die Streuung direkt durch die magnetischen Partikelkerne verursacht werden, oder
durch die nicht auszuschießenden paramagnetischen Verunreinigungen in den Ligandenhül-
len entstehen. Bei einem elektrischen Transport durch die Partikelkerne können zusätzlich
zu den Peaks der Phononenanregung, noch Magnonenpeaks erwartet werden, wobei die zu
erwartende energetische Lage für diese Peaks, in Systemen aus Nanopartikeln, leider nicht
bekannt ist. Bei höheren Spannungen lassen sich verglichen mit den Spektren von Element
3a deutlich mehr kleinere Peaks beobachten. Dies lässt sich durch die 2D Anordnung der
Partikel begründen, durch die bei höheren Spannungen mehr Möglichkeiten für den Trans-
portprozess zu Verfügung stehen.
Die Form des Spektrums, d.h. die drei in Abb. 7.35 (b) markierten Peaks, sind ähnlich zu
dem Spektrum das in Abschnitt 7.1.3 an der reinen Nanopartikelprobe beobachtet wurde.
Dies kann als ein weiterer Hinweis auf einen von Nanopartikeln dominierten Transportpro-
zess gedeutet werden. Ein Vergleich der Messungen bei kleineren Spannungen ist in Abb.
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Abbildung 7.35: Element 2i: (a) Vergleich der dI/dU -Messungen mit und ohne angebundene Co-Nanopartikel
gemessen bei 12 K. (b) Vergleich der aus (a) bestimmten, zugehörigen IET-Spektren. (c) zeigt einen vergrößer-
ten Bereich des IET-Spektrums gemessen an Element 2i bei 12 K (links) sowie der reinen Nanopartikelprobe
bei 300 K (rechts), wobei für eine bessere Übersicht die Mittelung der in Abschnitt 7.1.3 gezeigten Spektren
dargestellt ist. (d) dI/dU -Messungen des Elementes mit Co-Nanopartikeln gemessen mit ±1000 Oe sowie zu-
gehörige IET-Spektra (e). Zur besseren Vergleichbarkeit ist ebenfalls die Messung mit Nanopartikeln, aber ohne
Magnetfeldeinfluss gegeben (dünne rote Linien).
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7.35 (c) gegeben. Hierbei ist zu beachten, dass die Temperaturen beider Messungen nicht
identisch waren, da das IET-Spektrum der reinen Nanopartikelprobe bei Raumtemperatur
gemessen wurde. Hierdurch ist ein direkter Vergleich der energetischen Lage der Peaks
nicht möglich. Die Lage des ZBA-Peaks ist bei der Messung bei Raumtemperatur, vergli-
chen mit der Messung bei 12 K, zu größeren Spannungen verschoben und die Peakbreite ist
größer. Eine vergleichbare Temperaturabhängigkeit wurde in der Literatur bereits für TMR-
Schichtsysteme beschrieben [277, 75].
Das Anlegen eines äußeren Magnetfeldes von ±1000 Oe hat einen enormen Einfluss auf
die dI/dU -Messung und folglich auch auf das IET-Spektrum von Element 2i, wie in den
Abb. 7.35 (d) und (e) zu sehen ist. Eine eindeutige Abhängigkeit von der Richtung des an-
gelegten Magnetfeldes kann nicht festgestellt werden. Die zuvor sehr deutlichen Peaks bei
kleinen Spannungen verschwinden unter Magnetfeldeinfluss nahezu vollständig, was eben-
falls auf die magnetische Natur dieser Peaks hindeutet. Bei TMR-Schichtsystemen wird
für den ZBA-Peak über eine Abhängigkeit der Intensität von der relativen Ausrichtung der
Magnetisierungen der ferromagnetischen Elektroden berichtet, wobei i. A. für den paralle-
len Zustand eine geringere Intensität des Peaks beobachtet wird [75]. Diese Beobachtung
stimmt mit dem hier gefundenen Verhalten überein, wobei jedoch berücksichtigt werden
muß, dass die Partikel bei einem Magnetfeld von 1000 Oe nicht vollständig ausgerichtet
sind (vgl. AGM-Messung in Abb. 7.22 (b)).

In Abb. 7.36 sind die Ergebnisse der IETS-Untersuchung für das Element mit der mittle-
ren Partikelbedeckung (3a) zusammengefasst. Das Diagramm in Abb. 7.36 (a) zeigt das IET-
Spektrum der Probe ohne angebundene Nanopartikel. Auffällig ist, dass nicht alle Peaks für
beide Stromrichtungen vorhanden sind (siehe Kreise in Abb. 7.36 (a)). Die energetische
Lage der sechs Peaks, die für positive sowie negative Spannungen symmetrisch sind, wird
durch die Pfeile markiert. Allerdings sind auch für diese Peaks die Intensitäten nicht ver-
gleichbar. Diese Asymmetrie ist ein Hinweis auf Defekte in der Probe, z.B. strukturelle
Defekte oder Knicke in den Nanoröhrchen, oder kann durch einen nicht optimalen CNT-
Metall Kontakt, wie z.B. durch eine Schottky-Barriere hervorgerufen werden, da für eine
ideale Probe ein spiegelsymmetrisches Spektrum erwartet werden kann.
Die symmetrischen Peaks I und I’ bei einer niedrigen Spannung von etwa ±34 mV können
einer Phononenanregung zugeordnet werden, da für SW-CNTs bei Energien zwischen 10
und 40 meV die radiale Schwingungsmode („radial breathing mode“ - RBM) erwartet wird
[254]. Die genaue energetische Lage dieses Peaks hängt dabei von der Chiralität der Na-
noröhrchen ab und verschiebt sich mit größerem Durchmesser der Röhrchen zu kleineren
Spannungen (siehe Abb. 7.37 aus Ref. [279]). Die Vergrößerung des Energiebereichs der
radialen Schwingungsmode in Abb. 7.36 (b), zeigt, dass neben dem Hauptpeak bei 34 mV
zusätzliche Schultern bei 16, 23, 29 und 39 mV vorhanden sind. Diese sind vermutlich durch
die Überlagerung der Signale mehrerer CNTs verursacht worden und ein deutlicher Hinweis
darauf, dass die hier kontaktierten CNTs verschiedene Strukturen aufweisen. Ein Vergleich
dieser Spannungen mit den in der Literatur gefundenen Spektren in Abb. 7.37 liefert, dass
die Durchmesser der kontaktierten Nanoröhrchen zwischen 0,8 nm und 2 nm liegen.
Aus Messungen mittels Raman-Spektroskopie lassen sich bei höheren Energien weitere
Phononenpeaks erwarten: die tangentiale Schwingungsmode („bend stretch mode“ - G-
Mode) bei etwa 185 - 198 meV (entspricht einer Resonanzfrequenz zwischen 1500 -1600 1/cm),
bzw. die D-Mode typischerweise bei Spannungen zwischen 154 -180 meV (1250 -1450 1/cm),
welche charakteristisch für sp2 hybridisierte CNTs, in denen Defekte vorliegen, ist [254].
Die Peaks III bei etwa ±154 mV und IV um ±200 mV könnten daher der D- bzw. der
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Abbildung 7.36: Element 3a: (a) IET-Spektrum gemessen ohne angebundene Nanopartikel bei 12 K. Die Pfeile
markieren die Lage der Peaks, die für beide Stromrichtungen auftreten, während die Kreise die unsymmetri-
schen Peaks kennzeichnen. (b) zeigt einen vergrößerten Bereich des IET-Spektrums aus (a), der bezüglich
IETS-Signal= 0 gespiegelt dargestellt ist. Die Pfeile verdeutlichen die Lage der Schultern um den Peak I’.
(c) Vergleich der dI/dU -Messungen mit und ohne angebundene Co-Nanopartikel und der hieraus bestimm-
ten, zugehörigen IET-Spektren (d). (e) Vergrößerter Bereich der IET-Spektren aus (d). Die gestrichelten Linien
kennzeichnen die energetische Lage der Peaks und Schultern aus der Messung ohne Partikeleinfluss. Durch die
blauen Pfeile (A-C) sind die durch den Einfluss der Co-Nanopartikel stark veränderten Peaks markiert.
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Abbildung 7.37: (a) IET-Spektra gemes-
sen mittels Rastertunnelmikroskopie („scan-
ning tunneling microscope“ - STM) bei 6 K
im Energiebereich der radialen Schwingungs-
mode (RBM) für acht verschiedene, isolierte,
einwandige Nanoröhrchen. Die Spektren sind
mit den jeweiligen (n,m) Paar gekennzeichnet
und so angeordnet, dass der Durchmesser von
oben nach unten betrachtet ansteigt. (b) RBM-
Energien für verschiedene SW-CNTs als Funk-
tion des inversen Röhrchendurchmessers (aus
Ref. [279]).

G-Mode zugeordnet werden, wobei auch hier jeweils die Überlagerung mehrerer Signale
zu sehen ist. Aus der Literatur sind keine weiteren Informationen über Peaks bei höheren
Spannungen bekannt. Denkbar wäre, dass diese Peaks (V und VI) durch Wechselwirkungen
zwischen den Nanoröhrchen verursacht werden. So könnten z.B. bei höheren Spannungen
zusätzliche Transportprozesse wie Elektronen-Hopping oder Tunneln zwischen den Nano-
röhrchen ermöglicht werden.
Auf eine weitergehende Zuordnung der Peaks wird aufgrund der Überlagerung der ver-
schiedenen Beiträge sowie der unbekannten Rolle der Schottky-Barriere verzichtet.
Dass topographische Defekte einen Einfluss auf die dI/dU -Spektren haben, ist von P.
Avouris et al. an einzelnen Kohlenstoff-Nanoröhrchen auf einer Au(111)-Fläche mittels Ra-
stertunnelmikroskopie eindrucksvoll gezeigt worden [273]. In Abb. 7.38 (b) sind dI/dU -
Messungen an verschiedenen Stellen im Endbereich eines halbleitenden Röhrchens mit
chiraler Struktur dargestellt, wobei die Messstellen in dem STM-Bild in Abb. 7.38 (a) ge-
kennzeichnet sind [273]. Deutlich ist sichtbar, wie stark die Spektren auch innerhalb eines
Nanoröhrchens aufgrund lokal unterschiedlicher Zustandsdichten variieren. Deshalb sind
die hier beobachteten Spektren nicht nur das Resultat einer Überlagerung der Spektren der
verschiedenen Nanoröhrchen, sondern resultieren auch aus Mittelungen über die lokal un-
terschiedlichen Spektren eines Nanoröhrchens.
In Abb. 7.36 (c) und (d) ist ein Vergleich der dI/dU - und der hieraus bestimmten dI2/dU2-

Abbildung 7.38: (a) STM-Aufnahme
eines einzelnen Kohlenstoff-
Nanoröhrchens mit chiraler Struktur
auf einer Au(111)-Oberfläche. Die
Kreuze markieren die Stellen der
Tunnelspektroskopiemessungen, die in
(b) gezeigt sind (aus Ref. [273]).
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Spektren für Element 3a gemessen bei 12 K ohne und mit angebundenen Co-Nanopartikeln
gezeigt. Die Messungen mit angebunden Partikeln sind unter identischen Bedingungen
durchgeführt worden, um den Vergleich zu ermöglichen. Die deutlichen Veränderungen der
Spektren sind ein Zeichen für einen Ladungstransfer in Folge der Anbindung der Partikel, da
bei schwach bindenden organischen Molekülen normalerweise keine Änderung in spektro-
skopischen Messungen, die über die lokal unterschiedlichen Zustände eines Nanoröhrchens
mitteln, gesehen werden können [254]. Wie bereits an den UI-Kennlinien des Elementes
mit angebundenen Nanopartikeln gesehen werden konnte, tritt bei tiefen Temperaturen ei-
ne Bandlücke auf, die die elektrische Leitung unterdrückt. Dies ist ebenfalls in Abb. 7.36
(c) in Form eines Plateaus bei niedrigen Spannungen (zwischen -10 und 15 mV) sichtbar.
Insgesamt erscheint die dI/dU -Messung nach Anbindung der Nanopartikel „glatter” als
zuvor, woraus eine reduzierte Anzahl von Peaks in dem IET-Spektrum Abb. 7.36 (d) folgt.
Zur Verdeutlichung der Veränderungen ist in Abb. 7.36 (e) ein vergrößerter Bereich aus (d)
gezeigt, wobei die Lage der Peaks I-VI aus Abb. 7.36 (a) durch die gepunkteten Linien an-
gedeutet werden. Der zuvor sehr deutliche Peak I der radialen Phonon-Schwingungsmode,
ist nach der Partikelanbindung bei gleicher energetischer Lage (34 mV) nur noch in Form ei-
ner Schulter zu sehen. In Ref. [280] wurde ein ähnliches Verhalten bei einer kovalenten An-
bindung organischer Moleküle an SW-CNTs mittels Ramanspektroskopie beobachtet. Dies
wurde darauf zurückgeführt, dass die Bildung neuer σ-Bindungen auf Kosten der schwach
lokalisierten π-Elektronen, durch die Anbindung der Moleküle, die radiale Schwingung
unterdrückt. Deshalb kann die Abnahme der Intensität dieses Peaks, verglichen mit dem
Ursprungszustand, als ein weiterer Nachweis für die tatsächliche Anbindung von Nanopar-
tikeln an die CNTs gewertet werden. Die Stärke der Intensitätsabnahme ist dabei abhängig
von der Anzahl der angebundenen Moleküle und kann bis zum vollständigen Verschwinden
des Peaks reichen [254, 280].
Darüber hinaus wurde in mehreren Studien mittels Ramanspektroskopie beobachtet, dass
eine kovalente Anbindung von Molekülen zu einer Vergrößerung der relativen Intensität
des Peaks der D-Mode sowie zu einer Verbreiterung und Verschiebung des Peaks der tan-
gentialen Phononenschwingung führt [281, 282, 280, 254]. Diese Änderungen wurden der
gestiegenen Anzahl von sp3-Kohlenstoffatomen und damit vermehrten Defektstellen bzw.
der Änderung in der strukturellen Symmetrie sowie in der Bandstruktur der Nanoröhrchen
zugeordnet. Daher wäre es einerseits möglich, dass die starken Veränderungen im Spek-
trum, die im Bereich zwischen 150 und 230 mV beobachtet werden können (siehe Pfeil B),
durch eine gestiegene Intensität und Verschiebung des Peaks III (D-Mode) um etwa 30 mV
zu höheren Spannungen, in Kombination mit einer starken Verbreiterung des Peaks IV der
tangentialen Schwingung verursacht werden und somit allein aufgrund der Anbindung der
Liganden an die CNTs entstehen. Andererseits erscheinen die hier beobachteten Änderun-
gen sehr drastisch, insbesondere im Verhältnis zu den Änderungen bei Peak I, und sind
deutlich stärker als die energetischen Verschiebungen, die in den oben genannten Quellen
beschrieben werden. Daher ist es wahrscheinlicher, dass durch die Anbindung der Nano-
partikel ein neuer Peak großer Intensität entstanden ist, der die Peaks III und IV überlagert.
Die deutlichen Schultern des neuen Peaks könnten durch die um jeweils ca. 20 mV verscho-
benen Phononen-Peaks III und IV verursacht werden.
Wenn der Peak VI der Messung vor Anbindung der Partikel bei etwa 326 mV durch Zwischen-
Nanoröhrchen-Hopping verursacht worden ist, könnte dieser durch die angebundenen Na-
nopartikel um etwa 20 mV zu niedrigeren Spannungen verschoben worden sein (siehe Pfeil
C). Die Ursache hierfür könnte in einer Verkleinerung der Abstände lokalisierter elektri-
scher Zustände, aufgrund der zwischen den Röhrchen liegenden metallischen Partikelkerne
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liegen, so dass kleinere Spannungen für die Aktivierung des Prozesses ausreichen. Des Wei-
teren kann nicht ausgeschlossen werden, dass sich analog zu den Co-Oleat Komplexen, die
bei einer Stabilisierung der Partikel mit Ölsäure entstehen, bei der Herstellung dieser Parti-
kel Co-Tellerligand Komplexe gebildet haben. Diese paramagnetischen Moleküle könnten
sich in den Ligandenhüllen befinden, oder ebenfalls an die CNTs gebunden werden und auf
diese Weise als lokalisierte Zwischenzustände für Hoppingprozesse dienen und den elektri-
schen Transport beeinflussen.
Dagegen wird der bisher nicht näher zugeordnete Peak bei 94 mV durch die angebunde-
nen Nanopartikel um 16 mV zu größeren Spannungen verschoben (siehe Pfeil A), wobei
die Intensität des Peaks nahezu unverändert bleibt. Besonders auffällig ist hierbei, dass der
zuvor sehr „glatte” Peak nach Partikelanbindung in fünf deutliche Schultern bei 89, 98, 104
und 112 mV auffächert. Dies deutet auf einen Prozess hin, der zunächst unabhängig von der
Struktur der Nanoröhrchen ist, aber durch die Anwesenheit der magnetischen Partikel für
unterschiedliche Nanoröhrchen verschieden stark beeinflusst wird. Deshalb können Phono-
nen als Ursache ausgeschlossen werden. Möglicherweise wird der Peak durch Magnonen
verursacht, wobei jedoch auch ein Tunnelprozess durch die Schottky-Barriere denkbar ist,
da sich je nach Anzahl der angebundenen Nanopartikel bei den CNTs verschieden große
Bandlücken entstehen können. Nach Ref. [254, 283] werden jedoch für Schottky-Barrieren
in diesen Systemen Barrierenhöhen im Bereich zwischen 0,3 - 0,4 eV erwartet, welche nicht
zu der beobachteten energetischen Lage des Peaks passen.

7.3.5 Fazit

Insgesamt lässt sich sagen, dass durch Anbindung magnetischer Nanopartikel die elektri-
sche Konfiguration einwandiger Kohlenstoff-Nanoröhrchen und damit deren Leitfähigkeit
deutlich beeinflusst wird. Die Stärke und Art des Einflusses ist dabei abhängig von dem Typ
der Nanoröhrchen sowie von der Anzahl der angebundenen Partikel.
Weil in den meisten Fällen bei Systemen einzelner Nanoröhrchen eine relative Zunahme
des Widerstandes bei Raumtemperatur von bis zu 90% beobachtet wurde, kann davon aus-
gegangen werden, dass das Nanopartikel-Ligand System als ein Elektronenakzeptor wirkt.
Inwieweit Elektronen auf die metallischen Partikelkerne übergehen, oder ob die beobachte-
ten Veränderungen allein durch die π-π-Bindung der Liganden und der damit verbundenen
Beeinträchtigung der Beweglichkeit der zuvor wenig lokalisierten π-Elektronen der Nano-
röhrchen verursacht werden, kann aus den Messungen nicht abschließend geklärt werden.
Um eine genauere Beurteilung zu ermöglichen, könnten z. B. Messungen an vergleichbaren
Nanoröhrchen-System nur unter dem Einfluss der Liganden durchgeführt werden.
Ein ähnliches Verhalten wird in unterschiedlichen Studien bei der kovalenten Anbindung
verschiedener Moleküle an einwandige Nanoröhrchen beobachtet [254]. Hier wird von Er-
höhungen des Widerstandes von bis zu fünf Größenordnungen berichtet35. Die Größe der
Widerstandsänderung hängt dabei stark vom Grad der Funktionalisierung und der Akzep-
torstärke der verwendeten Moleküle ab, weshalb nur ein qualitativer Vergleich sinnvoll er-
scheint.
Da bei den für die Untersuchung der Temperaturabhängigkeit des Widerstandes verwen-
deten Elementen mehrere CNTs kontaktiert waren, ergaben sich in Abhängigkeit von der
Anzahl der vorhandenen Nanopartikel sowie der Stärke der Wechselwirkungen der Nano-
röhrchen untereinander unterschiedliche Verhaltensmuster. Während bei einer geringen bis
mittleren Bedeckung mit Nanopartikeln bei tiefen Temperaturen die erwartete Widerstands-

35Dies ist z.B. der Fall für angebundenes Osmiumtetraoxid (OsO4) [284].
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zunahme gefunden wurde, ist bei höheren Temperaturen bei mittlerem Bedeckungsgrad eine
Verbesserung der Leitfähigkeit durch die Partikel zu beobachten. Dieses Verhalten wurde
auf zusätzliche Kontakte zwischen den Nanoröhrchen zurückgeführt, die ein Elektronen-
Hopping erlauben. Dagegen konnte bei einer starken Bedeckung ein vom Tunneln durch
die Partikel dominierter Transportprozess beobachtet werden. Bei der Interpretation der ge-
zeigten Messungen sollte man neben der Komplexität dieser Systeme, auch den möglichen
Einfluss der Nanopartikel auf den CNT-Metall Kontakt sowie den nicht auszuschließenden
Einfluss von Lösungsmittelrückständen beachten.
Des Weiteren sollte in Betracht gezogen werden, dass die angebundenen Co-Partikel oxi-
dieren können und dass sich die Anwesenheit einer Oxidschicht auf die elektrischen Eigen-
schaften auswirken kann. Zwar wurden die Partikel bis zur Verwendung unter Schutzgas
aufbewahrt und für den Tellerliganden durch Untersuchung der Oxidationskinetik (Kap.
6.3) eine gute Stabilisierungsfähigkeit bestimmt, jedoch kann sich das Oxidationsverhalten
der Nanopartikel durch Anbindung an die Nanoröhrchen verändern. Von W. Wernsdorfer
(Grenoble) wurde versucht mittels Nano-SQUID Messungen36 die Magnetisierung von ein-
zelnen Tellerligand stabilisierten Co-Partikeln zu bestimmen, wobei eine schnelle Oxidati-
on der Co-Partikelkerne beobachtet werden konnte, sobald die Partikel an ein Kohlenstoff-
Nanoröhrchen angebunden wurden. Dies könnte durch eine Auffaltung der Liganden ver-
ursacht werden, die eine Bindung der Liganden die Röhrchen ermöglicht, wodurch die die
Co-Partikelkerne partiell direkt der Umgebungsluft ausgesetzt würden. Idealerweise wären
daher Präparation sowie Messung unter einer Schutzatmosphäre oder im Vakuum durchzu-
führen, um eine solche Oxidation zu vermeiden.
Nichtsdestotrotz konnten durch die aufgenommenen IET-Spektren die Beobachtungen aus
den R(T)-Messungen insgesamt bestätigt werden. Die IETS-Messungen erwiesen sich da-
bei als äußerst sensitiv auf Veränderungen, die durch die angebundenen Nanopartikel in-
duziert werden. Zum Beispiel konnte ein indirekter Nachweis für eine erfolgreiche Anbin-
dung der Nanopartikel durch die Abnahme der Intensität des Phononenpeaks der radialen
Schwingung, verglichen mit dem Spektrum gemessen im Ursprungszustand, erbracht wer-
den, da aufgrund der Anbindung die Anzahl der sp3 hybridisierten C-Atomen zunimmt,
die nach Ref. [254] zu einer Versteifung der CNTs führt. Optimal um ein tieferes Ver-
ständnis der Einflüsse der magnetischen Nanopartikel zu bekommen, wären ortsaufgelöste
Tunnelspektroskopie-Messungen im STM, da diese eine Korrelation des lokalen Phono-
nenspektrums mit der Topographie und der elektrischen Struktur erlauben. Auf diese Weise
wäre es möglich lokal Informationen über Änderungen aufgrund angebundener Partikel zu
detektieren.

36Eine Beschreibung dieser Methode ist in Ref. [285] zu finden.



Kapitel 8

Zusammenfassung und Ausblick

Die vorliegende Arbeit beschäftigt sich mit der Analyse der strukturellen, magnetischen
und elektrischen Transporteigenschaften magnetischer Nanopartikel. Die untersuchten rei-
nen Co- oder binär legierten Fe(1−x)Cox-Nanopartikel sind in der Arbeitsgruppe von Prof.
P. Jutzi (ACIII) der Universität Bielefeld über die Thermolyse von Metallcarbonylen in der
Gegenwart stabilisierender Amphiphile dargestellt worden. Zur Charakterisierung sind ver-
schiedene physikalische Methoden angewandt worden, um einen möglichst umfangreichen
Einblick in das Nanopartikelsystem zu bekommen. Ein besonderes Augenmerk ist dabei auf
die Rolle der magnetischen Wechselwirkungen zwischen den Partikeln geworfen worden,
die sowohl die Anordnung der Nanopartikel auf Substraten als auch deren magnetisches
Verhalten dominieren und somit letztendlich einen starken Einfluss auf die Magnetowider-
standsmessungen ausüben können.
Im folgenden werden die wichtigsten Ergebnisse der einzelnen Kapitel zusammengefasst
und als Ausblick die hieraus resultierenden möglichen Anwendungen sowie Fragestellun-
gen für weiterführende Projekte vorgestellt.

Kapitel 4: Untersuchung der Mikrostruktur von Co- und FeCo-Nanopartikeln
Da die Kristallstruktur, Morphologie, Partikelgröße und im Falle der FeCo-Partikel auch
die chemische Zusammensetzung entscheidend für den Magnetismus und die Selbstorga-
nisation der Nanopartikel ist, ist zunächst deren Mikrostruktur und Konstitution mit Hilfe
der Transmissionselektronenmikroskopie und Röntgen-Absorptionspektroskopie analysiert
worden.
Bei der verwendeten Synthese der 3 bis 25 nm großen Co-Nanopartikel können sowohl ein-
kristalline als auch polykristalline sphärische Partikel entstehen. Abweichend davon wurden
ebenfalls z.B. drei- oder sechseckige Co-Partikelscheiben beobachtet. Diese entstehen be-
sonders häufig bei einer Verwendung von Ölamin als stabilisierende Komponente und sind
vermutlich eine Folge einer bevorzugten Anlagerung des schwach anbindenden Liganden
an bestimmte Kristallflächen, wodurch ein anisotropes Wachstum erzeugt wird.
Ein Vergleich der Analysen von FeCo-Nanopartikeln, die mit zwei unterschiedlich schnell
zerfallenden Fe-Precursoren dargestellt worden sind, hat eine deutliche Abhängigkeit der
chemischen Zusammensetzung von der Partikelgröße und den jeweiligen Zerfallsraten der
Precursoren ergeben. Hierbei konnte nachgewiesen werden, dass in beiden Fällen die Parti-
kel nicht in einer über den gesamten Durchmesser homogenen Legierung vorliegen, sondern
einen Gradienten in der Komposition aufweisen. Diese Ergebnisse sind in guter Überein-
stimmung mit den Vorhersagen des auf der klassischen Keimbildungstheorie beruhenden La
Mer-Modells, in das die experimentell bestimmten Zerfallsraten der verschiedenen Precur-
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soren als Ausgangsparameter eingesetzt worden sind. Dies bedeutet, dass durch eine Ver-
wendung von Co- und Fe-Precursoren mit identischen Zerfallsraten eine homogen geord-
nete FeCo-Legierung mit einer definierten Komposition gezielt eingestellt werden könnte.
Dies würde es ermöglichen, von der besonders hohen Sättigungsmagnetisierung des Mate-
rials profitieren zu können.

Kapitel 5: Selbstorganisation und Manipulation von Nanopartikelanordnungen
Die Untersuchung der Anordnung von Co-Nanopartikeln auf verschiedenen Substraten hat
gezeigt, dass diese vorzugsweise in Domänen hexagonaler Packung arrangiert sind, wo-
bei die Größe dieser geordneten Bereiche stark von der Partikelform und Größenverteilung
abhängt. Darüber hinaus wurde die Bedeutung der Wechselwirkungen zwischen Partikeln,
Substrat und Lösungsmittel diskutiert, die die Möglichkeit bieten, die Anordnung der Par-
tikel gezielt zu steuern. Die attraktive Dipol-Dipol-Wechselwirkung zwischen ferromagne-
tischen Nanopartikeln führt bei mehrwöchiger bis -monatiger Lagerung einer Nanoparti-
kelsuspension zu der Bildung dreidimensionaler Überstrukturen. Die Art der Formationen
kann von sphärischen Clustern aufgebaut aus mehreren hundert Partikeln, über Ketten un-
terschiedlicher Länge bis hin zu Ringstrukturen führen und ist abhängig von der Größe und
Konzentration der Teilchen innerhalb der Suspension. Des Weiteren ist gezeigt worden, dass
durch die Verwendung eines magnetisch strukturierten Schichtsystems als Substrat eine ge-
zielte Positionierung von Co-Nanopartikeln möglich ist, wobei durch die Art der präparati-
ven Methodik die Anzahl der angeordneten Partikel gesteuert werden kann. Das Potenzial
dieser interessanten Technik z.B. für die Anwendung in magnetoresistiven Biosensoren ist
aufgezeigt worden.

Kapitel 6: Magnetische Eigenschaften von Co- und FeCo-Nanopartikeln
Die magnetischen Eigenschaften von Co- und FeCo-Nanopartikeln sind in Abhängigkeit
von der Partikelgröße, der Kristallstruktur und der Messtemperatur sowohl in der flüssigen
Phase als auch in dem festen Zustand einer Anordnung von Nanopartikeln auf einem Sub-
strat mittels SQUID und AGM untersucht worden. Während für die Co-Partikel mit Größen
unterhalb des superparamagnetischen Limits bei Raumtemperatur nahezu kein Unterschied
zwischen der Messung in der Suspension und auf einem Substrat festgestellt werden konnte,
kann eine Messung ferromagnetischer Partikel mit zunehmendem Einfluss dipolarer Wech-
selwirkungen zwischen den Partikeln durch ein kollektives Verhalten dominiert werden.
Dies kann sich in einer Verformung der Hystereseschleife sowie einer Anisotropie mit Vor-
zugsrichtung in der Substratebene zeigen.
Ein erster experimenteller Hinweis auf einen direkten Einfluss der angebundenen Ligan-
den auf das magnetische Verhalten von FeCo-Partikeln ist bei der Verwendung von TOPO
gefunden worden. Hierbei konnten bei superparamagnetischen FeCo-Nanopartikeln zusätz-
liche Hysteresen bei hohen äußeren Magnetfeldern beobachtet werden, die auf eine anti-
ferromagnetische Kopplung schließen lassen. Der genaue Einfluss der TOPO-Moleküle auf
die Spinstruktur an der Oberfläche der Partikelkerne muß detaillierter untersucht werden.
Die Sättigungsmagnetisierung ist für Co-Nanopartikel in Abhängigkeit von dem Partikel-
durchmesser ermittelt worden, wobei das magnetische Volumen auf der Probe über die Mes-
sung der Co-Konzentration in der Lösung bestimmt worden ist. Dieses Verfahren bietet
derzeit den bestmöglichen experimentellen Zugang zur Bestimmung der Magnetisierung
von Nanopartikeln, wobei sich die Fehleranfälligkeit der Methode in den teilweise deut-
lichen Schwankungen der Ergebnisse bei ähnlicher Partikelgröße widerspiegelt. Generell
lässt sich jedoch analog zu dem beobachteten Verhalten bei Dünnschichtsystemen feststel-
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len, dass die Sättigungsmagnetisierung mit kleiner werdendem Durchmesser deutlich ab-
nimmt. Als Konsequenz hieraus wird bei den Berechnungen im folgenden Kapitel nicht der
üblicherweise angenommene Bulk-Wert der Sättigungsmagnetisierung des entsprechenden
Materials verwendet, sondern von den gemessenen Daten ausgegangen.
Aufgrund der zunehmenden Oxidation der Nanopartikeloberfläche und den antiferroma-
gnetischen Eigenschaften des Kobaltoxids lässt sich eine Abnahme des magnetischen Sätti-
gungsmoments mit der Zeit der Lagerung bei Umgebungsbedingungen feststellen. Die Ge-
schwindigkeit dieses Alterungsprozesses hängt dabei von der Anzahl der Partikellagen auf
dem Substrat ab und wird mit zunehmender Substratbedeckung kleiner. Die ersten Ergeb-
nisse zur Untersuchung des Einflusses der zur Stabilisation verwendeten Amphiphile auf
die Oxidationsstabilität der Co-Nanopartikel deutet auf gute Stabilisierungseigenschaften
des Tellerliganden (4-Pyren-1-yl-Buttersäure) hin. Für alle untersuchten Co-Partikel konnte
nach etwa 13 Wochen eine Resistenz gegenüber weiterer Oxidation beobachtet werden. Die
oxidierten Co-Nanopartikeln zeigten bei tiefen Temperaturen einen Exchange-bias Effekt,
der einen zusätzlichen Nachweis für die Existenz einer antiferromagnetischen Oxidhülle
darstellt. Ein Vergleich des mittels XMCD bestimmten Verhältnisses aus Bahn- zu Spinmo-
ment für die Co/CoO-Partikel mit dem für einen Co-Festkörper erwarteten Wert ergab in
Übereinstimmung zu bereits publizierten Werten eine leichte Überhöhung, was durch die
Oberflächensensitivität der Methode und dem hieraus resultierenden großen Einfluss un-
kompensierter Oberflächen- bzw. Grenzflächenspins begründet werden kann.
Durch die in dieser Arbeit verwendeten Methoden und Partikelproben konnte der tatsäch-
liche Einfluss der stabilisierenden Liganden auf die magnetischen Eigenschaften der Na-
nopartikel nicht eindeutig geklärt werden. Um Einflüsse der „Nachbarschaft” ausschließen
zu können, müßte diese Fragestellung idealerweise an einzelnen oder einigen wenigen, bis
auf den Liganden identischen Nanopartikeln untersucht werden, was eine zukünftige expe-
rimentelle Herausforderung darstellt.

Kapitel 7: Transportmessungen
Der Magnetowiderstandseffekt magnetischer Nanopartikel wurde für verschiedene vielver-
sprechende Systeme getestet. Dazu wurden die Partikel sowohl alleine als auch in Kombi-
nation mit dünnen Schichten und Kohlenstoffnanoröhrchen elektrisch charakterisiert.
Um die ligandenstabilisierten magnetischen Nanopartikel für die Herstellung von granula-
ren Strukturen zur Untersuchung von Magnetowiderstandseffekten des reinen Nanoparti-
kelsystems nutzen zu können, sind die Ligandenhüllen in einem mehrstündigen Heizschritt
unter Einfluss eines reduzierenden Gasgemisches entfernt und die nackten Partikelkerne
mit Kupfer bedeckt worden. Bislang ließen sich an diesen Systemen basierend auf den Co-
Partikeln GMR-Effekte von etwa 4% bei Raumtemperatur beobachten, wobei der Transport-
prozess sehr sensitiv auf Änderungen der magnetischen Konfiguration des Partikelsystems
reagiert.
Durch die Untersuchung einer Dünnschicht-Nanopartikel-Heterostruktur konnte erstmals
gezeigt werden, dass eine antiferromagnetische Zwischenschichtaustauschkopplung zwi-
schen einer Co-Schicht und Co-Nanopartikeln möglich ist, wobei hier Ruthenium als Zwi-
schenschichtmaterial verwendet worden ist. Die gekoppelten Partikel verhalten sich inner-
halb dieser Heterostruktur ähnlich einer Schicht. Eine Berechnung des Ummagnetisierungs-
prozesses hat gezeigt, dass der Anteil der biquadratischen Kopplung zum Schaltverhalten
in diesem System größer ist als derjenige in vergleichbaren Schichtsystemen.
Ein Vergleich der elektrischen Leitfähigkeit einwandiger Kohlenstoff-Nanoröhrchen ohne
und mit, mit Hilfe des Tellerliganden an die Röhrchen angebundenen Co-Nanopartikeln
hat ergeben, dass die Stärke und die Art des Einflusses von dem Typ der Nanoröhrchen
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sowie von der Anzahl der angebundenen magnetischen Partikel abhängig ist. Bei Syste-
men einzeln kontaktierter Nanoröhrchen war in den meisten Fällen eine relative Zunah-
me des Widerstandes zu beobachten, woraus auf eine Beeinträchtigung der Beweglichkeit
der zuvor wenig lokalisierten π-Elektronen der Nanoröhrchen infolge der Anbindung des
Nanopartikel-Ligand-Systems geschlossen wurde. Durch die Untersuchung der Temperatu-
rabhängigkeit des Widerstandes für Systeme bestehend aus mehreren kontaktierten Nano-
röhrchen konnte gezeigt werden, dass bei einer geringen bis mittleren Bedeckung mit Nano-
partikeln bei tiefen Temperaturen die erwartete Widerstandszunahme eintritt, während bei
höheren Temperaturen und einem mittlerem Bedeckungsgrad eine Verbesserung der Leit-
fähigkeit durch die Anbindung der Partikel auftreten kann. Als mögliche Ursache hierfür
wurde ein zusätzlicher Elektronen-Hoppingprozess zwischen den Nanoröhrchen durch die
weiteren Kontakte aufgrund der zwischengelagerten Nanopartikel genannt. Dagegen konnte
bei einer starken Bedeckung ein vom Tunneln durch die Partikel dominierter Transportpro-
zess beobachtet werden. Diese Resultate sind durch die Analyse von IET-Spektren bestätigt
worden, wobei sich die IETS-Messungen als äußerst sensitiv gegenüber Veränderungen, die
durch die angebundenen Nanopartikel induziert werden, erwiesen.
Da bei diesen Untersuchungen bislang nicht zwischen dem Einfluss des magnetischen Par-
tikelkerns und dem Tellerliganden unterschieden werden konnte, erscheinen weiterführen-
de Experimente, die den genauen Ligandeneinfluss aufklären, sinnvoll. Optimal geeignet
wären hierfür ortsaufgelöste Tunnelspektroskopie Messungen im STM, da diese eine Kor-
relation des lokalen Phononenspektrums mit der Topographie und der elektrischen Struktur
erlauben könnte. Da die Möglichkeit einer Funktionalisierung der Enden von Kohlenstoff-
Nanoröhrchen mit Carboxylgruppen bekannt ist [258, 254], erscheint die Herstellung eines
Partikel-Nanoröhrchen-Partikel Hantelsystems oder Netzwerks möglich, welches durch die
direkte Anbindung der Partikel an die Röhrchen ein viel versprechendes System für zukünf-
tige Untersuchungen elektrischer Transportphänomene sein könnte.
Die für Co-Nanopartikel entwickelte Strategie zur Herstellung granularer Strukturen für
Messungen von Magnetowiderstandseffekten kann zukünftig auf andere Nanopartikelsy-
steme angewendet werden. Sollte die Synthese einer stabilen Suspension mit ausschließlich
scheibenförmigen Nanopartikeln gelingen, so wäre die Untersuchung des Magnetowider-
standes in einem reinen granularen GMR-System sowie in einer Heterostruktur basierend
auf dünnen Schichten und den Partikelscheiben sehr spannend, da insbesondere die physi-
kalisch interessante Fragestellung nach der Abhängigkeit der Kopplungskonstante von der
Morphologie der Partikel bearbeitet werden könnte.

Abschließend betrachtet lässt sich sagen, dass auf der Grundlage der in dieser Arbeit
durchgeführten Charakterisierung von magnetischen Co- und FeCo-Nanopartikeln eine ge-
zielte Optimierung der Partikeleigenschaften in Hinblick auf Anwendungen der Partikel
vielversprechend erscheint, um zukünftig z.B. in der Biotechnologie von hochmomentigen
magnetischen Markern profitieren zu können. Des Weiteren könnte bei einer Einbringung
dieser Partikel in eine leitende Paste, ein vom Substrat unabhängiger „GMR in der Tube”
realisierbar werden, der der Magnetosensorik, als Ergänzung zu den bisher angewendeten,
aber auf ein glattes Substrat angewiesenen Schichtsystemen, neue Anwendungsgebiete er-
möglichen würde.
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Anhang
A: Einheiten magnetischer Größen

cgs-System Faktor SI-System

magnetische Flussdichte ~B G 10−4 T = V s/m2

Feldstärke ~H Oe 103/4π A/m

magnetisches Moment ~m emu 10−3 Am2

Magnetisierung ~M G = emu/cm3 103 A/m

Suszeptibilität χ Oe · emu/cm3 4π dimensionslos
Anisotropiekonstante K erg/cm3 10−1 J/m3

Tabelle 1: Einheiten und Umrechnungsfaktoren charakteristischer Feldgrößen im SI- und cgs-System.
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B: Phasendiagramme

Abbildung 1: Das binäre Phasendiagramm für FeCo-Legierungen zeigt das für einen Konzentrationsbereich
von 0...76% Kobalt über einen weiten Temperaturbereich die α-Phase vorliegt, die durch die für Eisen typische
kubisch raumzentrierte (bcc)-Kristallstruktur beschrieben wird. Diese geht bei einem Verhältnis von Fe50Co50

bei etwa 1000◦C in die flächenzentrierte γ-Phase über. Für höhere Kobaltkonzentrationen kann eine Mischung
aus der α- und der γ-Phase oder die reine γ-Phase vorliegen. (aus [286])
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Abbildung 2: Das binäres Phasendiagramm für das System Kobalt-Ruthenium zeigt eine gute Mischbarkeit
beider Materialien über einen weiten Zusammensetzungsbereich (aus [247]).
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