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Ergebnisse — Kurzfassung

Gegenstand der vorliegenden Arbeit ist die Pridparation und strukturelle Charakterisierung der
Oberflachenregion von Modellkatalysatoren fiir die Dehydrierung von Ethylbenzol zu Styrol mit
unpromotierten und kaliumpromotierten Eisenoxidkatalysatoren. Dazu wurden -einkristalline
Eisenoxidfilme durch heteroepitaktisches Wachstum auf verschiedenen Metallsubstraten (Ru(0001),
Pt(111), Pt(9 11 11)) préapariert. Durch Variation der Préparationsbedingungen (Temperatur,
Gasphasendruck, Oxidationsdauer und Wahl des Substrates) konnten verschieden
zusammengesetzte Eisenoxidphasen mit definierten Oberflichenstrukturen hergestellt und mit
Rastertunnelmikroskopie (STM) und niederenergetischer Elektronenbeugung (LEED) strukturell
charakterisiert werden. Die experimentellen Untersuchungen wurden durch thermodynamische
Berechnungen ergénzt. Dies dient als Grundlage fiir Untersuchungen von Adsorptionseigenschaften
und fiir katalytische Umsatzmessungen in einem Einkristallflussreaktor.

Zunichst wird das Wachstum von Eisenoxiden auf Ru(0001) detailliert dargestellt und mit dem
Wachstum auf Pt(111) verglichen. Auf Ru(0001) lassen sich bis zu 4 Monolagen (ML) dicke
FeO(111)-Filme préparieren, in denen sich selbstorganisiert periodisch angeordnete Fe;O4(111)-
Nanodoménen bilden, die vielversprechende Kandidaten fiir Quantenmagnetspeichermedien
(QMD) darstellen.

Die Priparation der verschiedenen Eisenoxidphasen gelingt in weitgehender Ubereinstimmung mit
den thermodynamisch vorhersagbaren Préparationsbedingungen. Die Oberflachenregion zeichnet
sich jedoch in Abhdngigkeit der Praparationsbedingungen durch eine Vielfalt an Strukturen aus,
und kann sich im Bereich der ,,Druckliicke” verdndern. So ist a-Fe,O3(0001) bei hohen
Sauerstoffpartialdriicken  sauerstoffterminiert und wird beim Heizen in niedrigeren
Sauerstoffpartialdriicken mit hoher Wahrscheinlichkeit OH-terminiert.

Weiterhin konnten erstmalig atomare Details von kaliumpromotierten
Eisenoxidmodellkatalysatoren bei Temperaturen der technischen Katalyse (870 K) beobachtet und
mit Untersuchungen an technischen Katalysatorproben korreliert werden.

Durch Verwendung eines gestuften Pt-Substrats oder unter kinetischen Wachstumsbedingungen
lassen sich Defekte in die wohldefinierten Filme einfiigen (gestufte, polykristalline Filme).
SchlieBlich werden erste Ergebnisse zur Herstellung einkristalliner Zirkoniumoxid-
Modellkatalysatorfilme fiir die Isomerisierung von n-Butan zu Isobutan auf einem FeO(111)-
vorbedeckten Ru(0001)-Substrat dargestellt.

Am Ende der Arbeit werden die Bildung und Stabilisierung der verschiedenen Strukturen
ausfiihrlich hinsichtlich der kristallografischen und physikalischen Grundlagen diskutiert und die

Anwendung auf die katalytischen Fragestellungen erortert.



Results — abstract
In this work, we investigated the preparation and surface structural characterization of model
catalysts for the dehydrogenation of ethylbenzene to styrene over unpromoted and potassium
promoted iron oxide catalysts. For this purpose, iron oxide films were grown heteroepitaxially on
various substrates (Ru(0001), Pt(111), and Pt(9 11 11)). By variation of the preparation conditions
(temperature, gas phase pressure, oxidation time and type of substrate), we were able to prepare
different iron oxide phases with defined surface compositions. The surface structure of these is
characterized by scanning tunneling microscopy (STM) and low-energy electron diffraction
(LEED). The experimental work is accompanied by thermodynamic calculations. The results serve
as a basis for the interpretation of adsorption measurements and the catalytic conversion measured
in a single-crystal flow reactor.
First, the growth of iron oxides on Ru(0001) is presented in detail and compared to the growth
behaviour on a Pt(111)-substrate. On Ru(0001), FeO(111) films with a thickness of up to 4
monolayers (ML) are stable, where spontaneous self-organisation of periodically arranged
Fe;04(111) nanodomains occurs which represent promising candidates for quantum magnetic disks
(QMD).
In general, the preparation of the different iron oxide phases agrees well with the
thermodynamically predicted preparation conditions. However, the surface region shows a diversity
of phases depending on the preparation conditions, and specifically different surface structures
might be formed across the pressure gap. For example, a-Fe,03(0001) is oxygen-terminated after
annealing in high oxygen pressures but becomes OH-terminated in lower oxygen pressures.
Furthermore, atomic details of potassium promoted iron oxide model catalyst films at the
temperature of the technical dehydrogenation reaction (870 K) are presented. These results are
correlated with investigations of technical catalysts.
By using a vicinal Pt-substrate or kinetic growth conditions, we were able to introduce defects into
the iron oxide films (steps, polycrystalline phases).
Finally, first results are presented for the preparation of single-crystalline zirconia model catalyst
films for the isomerization of n-butane to isobutene by using a FeO(111)-precovered Ru(0001)
substrate.
This work concludes with a detailed discussion of the underlying crystallographic and physical
principles of the formation and stabilization of the various structures. Implications for the catalytic

reactions are discussed.



1. Einleitung: Chemische Prozesse an Oberfldchen

1.1 Allgemeine Einfuhrung

Als Oberfldche bezeichnet man die Grenzfliche eines kondensierten Materials zu einer anderen
Phase. Mit der reduzierten Dimensionalitit einer Oberfliche sind eine Reihe physikalische und
chemische Eigenschaften verbunden, deren gezielte Ausnutzung fiir eine Vielzahl an technischen
Anwendungen eine Rolle spielen. Da einem Festkorper an der Oberfliche die Bindungspartner in
einer Richtung fehlen, tendiert dieser dazu, diesen ungesittigten Zustand zu vermeiden. Dies hat
Auswirkungen auf die geometrische, elektronische wund magnetische Struktur der
Oberflichenregion, die als Antwort auf die niedrigere Koordination stark verindert sein kann
(Relaxationen, Rekonstruktionen). Auch die chemische Reaktivitdt ist stark verdndert, die
Oberflache neigt dazu, ungesittigte Bindungsstellen durch Adsorption von Molekiilen oder Atomen
aus der Gasphase abzusittigen. Dies ist einer der entscheidenden Reaktionsschritte in einer der
wichtigsten technologischen Prozesse, der heterogenen Katalyse [1]. Jede chemische Verdnderung
eines Materials erfordert einen Materieaustausch, der irgendwann im Verlauf der chemischen
Reaktion iiber die Oberflache vermittelt werden muss. Ein wichtiges Feld der Oberflichenchemie,
bei dem derartige Phasenumwandlungen eine Rolle spielen, sind beispielsweise Korrosionsprozesse
[2,3]. Ein kontrovers diskutiertes Beispiel aus der Biochemie, bei dem spezifische
Adsorptionswechselwirkungen eine Rolle gespielt haben konnten, ist die enantioselektive
Adsorption von Aminosduren an Mineraloberflichen (z.B. Pyrit, Calciumcarbonat) fiir den
enantioselektiven Aufbau der lebenden Materie [4,5].

Eisenoxide sind weit eingesetzte Verbindungen mit zahlreichen Anwendungen in magnetischen
Aufzeichnungsmedien, als Pigmente oder in der heterogenen Katalyse [6]. Alltdgliche Beispiele, bei
deren Herstellung Eisenoxide eine entscheidende Rolle spielen, sind in Abb. 1.1.1 gezeigt. Die
dlteste Verwendung ist der Einsatz als Farbstoff, z.B. in den ca. 15 000 Jahre alten Hohlenmalereien
von Lascaux oder fiir den AuBlenanstrich von Hausern (Abb. 1.1.1¢) [6]. Nach TiO, sind Eisenoxide
die am zweitmeisten hergestellten Farbpigmente (11% der Weltproduktion 1989 [6]). Als Pigment
wird vor allem a-Fe,0; eingesetzt.

In magnetischen Aufzeichnungsmedien werden Informationen in kleinen magnetischen Doménen
(meist nadelformigen (acicularen) Partikeln) gespeichert. Verwendet werden vor allem die Spinell-
Ferrite Fe;04 und g-Fe,Os [6]. Der Magnetismus von Magnetit (Fe;O4) ist bereits seit ca. 500 n.Chr.
bekannt. Als Pigment wird g-Fe,Os als Tridgermaterial zur Datenspeicherung verwendet (Disketten,
Tonbénder; mit CoFe,04-Zusitzen auch fiir Videokassetten, Abb. 1.1.1b). Substituierte Spinell-
Ferrite werden auch fiir Ablenkmagneten in Fernsehrohren, in Mikrowellengeriten, der

Radartechnik oder Dynamos verwendet.



Abb. 1.1.1: Beispiele fiir alltagliche Dinge, bei deren Herstellung Eisenoxide eine entscheidende Rolle
spielen: (a) Gerostete Tirklinke eines Autos. (b) Magnetische Speichermedien wie Audiokassetten. (c) Mit
Hématit- (a-Fe,O3) Farbe gestrichenes Haus in Schweden. (d) Joghurtbecher aus Polystyrol. Styrol wird
hergestellt, indem Ethylbenzol an Eisenoxid-Katalysatoren dehydriert wird.

Die wichtigsten katalytischen Reaktionen, in denen Eisenoxide eine Rolle spielen, sind die
Ammoniaksynthese aus Stickstoff und Wasserstoff, die Wassergasshift-Reaktion, die Fischer-
Tropsch-Synthese (Herstellung von Kohlenwasserstoffen aus CO und Wasserstoff), die
Gasphasenoxidation von Alkoholen zu Aldehyden und Ketonen, sowie die Dehydrierung von
Ethylbenzol zu Styrol [6-9]. Jahrlich werden ca. 20 Millionen Tonnen Styrol produziert,
hauptséchlich fiir die Kunststoffindustrie (Abb. 1.1.1d).

a-Fe,O; ist auch ein vielversprechender Kandidat als Photoanode, da seine Bandliicke im Bereich
des Sonnenlicht-Spektrums liegt und es eine sdurestabile, einfach und billig praparierbare

Verbindung ist [10,11].



Dariiber hinaus sind Eisenoxide von hohem Interesse im Hinblick auf Korrosions- und
Oxidationsprozesse von Eisen oder Stahl (Abb. 1.1.1a). Diese Prozesse werden durch die
Oberflache vermittelt. Die Struktur der Korrosionsprodukte hdngt stark von Umgebungsvariablen
wie der Temperatur, dem pH-Wert bzw. Partialdruck einer Sauerstoff- oder Wasseratmosphire ab
[2,3].

Neben den durch technische Anwendungen motivierten Untersuchungen an Eisenoxidoberflichen
sind Strukturuntersuchungen an Oxidoberfldchen auch durch zahlreiche grundlegende Fragen der
Festkorperchemie interessant. Aus strukturchemischer Sicht sind dabei insbesondere sogenannte
polare Oxide von hohem Interesse, dies sind Verbindungen bei denen aufgrund der
unterschiedlichen Partialladungen der Sauerstoff- und Metallatome bestimmte kristallografische
Terminierungen aufgrund elektrostatischer Stabilitdtskriterien nicht stabil sein sollten (vgl. Kap.
2.5). Eine damit zusammenhidngende Frage betrifft das Problem, ob polare
Oberflachenterminierungen iiberhaupt sauber pripariert werden konnen, oder ob beispielsweise
(durch die meisten Strukturuntersuchungen nicht nachweisbare) Wasserstoffspezies mit der
Oberflache zu einer hydroxilierten Oberflache reagieren [12]. Dementsprechend gibt es auch noch
relativ wenig systematische Studien dazu, wie sich die Verdnderung von Umgebungsvariablen wie
Gaspartialdriicke oder Temperatur auf die Oberflichenstruktur auswirkt, obwohl derartige
Untersuchungen auch aus katalytischer Sicht wegen der Druck- und Materialliicke (s.u.) ein
dringendes Anliegen sind [3]. Auch die Herstellung immer kleinerer Strukturen und von
ultradiinnen Filmen ist von grundlegendem Interesse, da die FEigenschaften derartiger
,Nanostrukturen* nicht mehr mit festkdrperphysikalischen Konzepten wie z.B. dem Bandermodell
erkliart werden konnen und noch weitgehend unbekannt ist, wie sich kollektive Eigenschaften wie
die elektronische und magnetische Struktur verdndern. Hier sind grundlegend neue Erkenntnisse
iiber den Aufbau der Materie zu erwarten. Aus chemischer Sicht besteht eine der interessantesten
Aufgaben darin, die chemische Reaktivitét jedes einzelnen Strukturelements einer Oberfliche zu
identifizieren. Eine zunehmende Bedeutung wird der Untersuchung dynamischer Prozesse
zukommen. Durch Verwendung der Zwei-Photonen Laser Technik (,,Femtosekundenchemie®) kann
der untersuchte Zeitbereich bis in den Bereich ultraschneller chemischer und biochemischer
Reaktionen verschoben werden [13]. Bei chemischen Prozessen (z.B. Katalyse) bietet sich die

Verwendung von in-situ Techniken an [14].



1.2 Oxid-Modellkatalysatoren fur die Dehydrierung von Ethylbenzol

Die Aufklirung von katalytischen Reaktionen ist &uBerst komplex und erfordert eine
interdisziplindre = Herangehensweise, die Kenntnisse aus Festkorperphysik, -chemie,
Materialwissenschaften, Thermodynamik, Kinetik, Quantentheorie, technischer Chemie und
praparativer Chemie erfordert. Aus diesem Grund versucht man geeignete, vereinfachte
Modellsysteme zu entwickeln oder die komplexen Reaktionen in ihre Einzelschritte (z.B.
Adsorption und Desorption) aufzuteilen.

Bei dem in dieser Arbeit gemachten Ansatz werden oberflichenphysikalische Methoden auf gut
definierte Katalysatormodelle angewendet. Oberflichenphysikalische Methoden zeichnen sich
durch ihre hohe Oberflichenempfindlichkeit, sowie hdufig auch durch besonders hohe Auflésungen
(z.B. Rastertunnelmikroskop) aus, die Informationen {iiber die elektronische und geometrische
Struktur einer Oberfldchenregion liefern konnen. Die Kombination von Hochdruck-Reaktorstudien
mit oberflichenanalytischen Methoden im Ultra-Hochvakuum (UHV) geht auf die Arbeiten von
Somorjai und Mitarbeitern zuriick [15,16] und wurde spiter von Goodman et al. vertieft [17,18].
Diese Autoren konnten zeigen, dass die Aktivitit und Selektivitit von Metalleinkristall-
Katalysatoren fiir Methanierungs- und Fischer-Tropsch Synthesen direkt mit groBfléchig
getrigerten Katalysatoren vergleichbar sind. Die Arbeitsgruppen von Ertl und Norskov konnten
zeigen, dass sich Reaktionskinetiken theoretisch vorhersagen lassen, indem kinetische Parameter
zur Hilfe genommen werden, die aus UHV-Messungen an Einkristallen gewonnen wurden [19,20].
Die Kombination von Rastersondentechniken mit anderen oberflichenanalytischen Methoden
konnten einen wesentlichen Beitrag dazu leisten, aktive Zentren von wenigen, relativ einfachen
katalytischen Reaktionen auf atomarer Ebene zu ermitteln [21,22]. Eine Aufkldrung von
katalytischen Reaktionen ohne begleitende detaillierte theoretische quantenchemische Rechnungen
[3,23] oder ohne die Kombination mit in-situ Experimenten [14] besitzt aber stets nur modellhaften
Charakter.

Die meisten oberfldchenanalytischen Techniken nutzen die Wechselwirkung von Elektronen mit der
Probe aus (Beugung, Absorption), um Informationen iiber die Oberfldchenregion zu erhalten. Die
zu untersuchende Probe muss daher eine ausreichende Leitfdhigkeit besitzen, da sich sonst die
Probe unter stindigem Elektronenbeschuss aufladen wiirde. Um dieses Aufladungsproblem zu
umgehen wurden eine Reihe von Modellsystemen entwickelt, die im folgenden kurz vorgestellt
werden.

Oxid-Einkristalle konnen dann mit elektronenspektroskopischen Methoden untersucht werden,
wenn das Oxid eine ausreichende Leitfdhigkeit besitzt wie z.B. Fe;O4. Dies ist bei den meisten

Metalloxiden aber nicht der Fall. Indem gezielt Defekte eingefiihrt werden (durch Sputtern oder



Heizen bei hohen Temperaturen) konnen Defekte erzeugt werden, die eine ausreichende
Leitfdhigkeit auch in weniger leitfdhigen Oxiden erzeugen, wie z.B. TiO, [24]. Auch die Dotierung
mit Fremdatomen kann eine ausreichende Leitfihigkeit erzeugen, z.B. mit Ge bei Fe,Os [25].

Ein anderer Weg, eine ausreichende Leitfahigkeit herzustellen, ist das epitaktische Wachstum des
Oxids auf einem metallisch leitenden Substrat [26]. Durch diese Vorgehensweise lassen sich zudem
sehr saubere, definierte Filme mit einer begrenzten Stoffmenge erhalten, so dass
Diffusionslimitierungen bei Phasenumwandlungen nicht so stark ins Gewicht fallen. Als néchster
Schritt in der Anndherung an den komplexen Katalysator besteht die Moglichkeit, einkristalline
Oxidfilme mit anderen Metallen zu promotieren, wie es auch in dieser Arbeit gemacht wurde. Eine
andere Moglichkeit besteht in der Abscheidung von Metallpartikeln [27,28], ein derartiges System
modelliert dann einen auf einem Oxid getrdgerten Metallkatalysator. Durch Verwendung eines
organischen  selbstorganisierten =~ Monolagenfilms  konnen  sogar  recht  komplexe
Modellkatalysatorfilme wie sulfatierte Zirkonoxide hergestellt und elektronenspektroskopisch
untersucht werden [29].

Mit wenigen Ausnahmen (z.B. Rastersondentechniken, optische Techniken) lassen sich
oberflichenanalytische Methoden nur unter Ultrahochvakuum anwenden, da die Sonden (z.B.
Elektronen oder elektromagnetische Strahlung) mit einer Gasatmosphire wechselwirken und bei
hoheren Driicken keine oder stark verfilschte Informationen iiber die Oberflachenregion liefern
konnen. Ein Nachteil des ,,Ultrahochvakuum-Ansatzes™ in der Katalyseforschung besteht daher
darin, dass er nur begrenzt Aussagen liber katalytische Reaktionen liefern kann, die in der Regel im
(Kilo-)bar Druckbereich bei Temperaturen von mehreren Hundert Grad Celsius durchgefiihrt
werden. Das Verhalten und die Struktur des Katalysators bei diesen Bedingungen ist mit hoher
Wahrscheinlichkeit deutlich anders als im Ultrahochvakuum (10"°...10° mbar), und diese
Diskrepanz ist bekannt als die ,,Druckliicke* (pressure gap). Im Ultrahochvakuum lassen sich
relativ exakte Informationen iiber elektronische und strukturelle Eigenschaften des Katalysators
inklusive Adsorbaten sowie kinetische Parameter zu Adsorptions- und Desorptionsprozessen
erhalten. Es muss aber immer gepriift werden, ob eine Extrapolation auf katalytisch relevante
Bedingungen moglich ist. Katalysatoren werden zudem in der Regel nicht als einkristalline
Materialien eingesetzt, sondern sind deutlich komplexer (mesopords, nanokristalline Partikel,
amorph, aus mehreren Phasen zusammengesetzt, usw.), und zusétzlich zu der ,,Druckliicke* besteht
eine ,,Materialliicke* (materials gap). Wenn der urspriinglich eingesetzte Katalysator den
katalytischen Bedingungen ausgesetzt wird, kann sich dessen Struktur und Eigenschaften verdandern
(z.B. wihrend sogenannter Induktionsperioden), und daher sind die Druck- und die Materialliicke

normalerweise miteinander gekoppelt. Dartiber hinaus spielen zusétzlich in vergleichsweise kleinen



Mengen eingesetzte Stoffe wie Promotoren eine wichtige Rolle, um die Selektivitdt oder Ausbeute
einer katalytischen Reaktion zu beeinflussen. Relativ wenig ist dariiber bekannt, was einen

zugesetzten Stoff zu einem Promotor oder einem Katalysatorgift macht.

+ Eisenoxid- \

katalysator
N (+ Hzo), 'Hz

Ethylbenzol Styrol

Abb. 1.2.1: Reaktionsgleichung der Styrolsynthese durch Dehydrierung von Ethylbenzol.

Als Testreaktion wurde in unserer Gruppe die katalytische Dehydrierung von Ethylbenzol zu Styrol
ausgewahlt (Abb. 1.2.1). Der technische Eisenoxid-Katalysator wird mit 10% Kalium (und anderen
Promotoren wie Cr, Ca, Al, V, W oder Li) versetzt und durch Kalzinieren von a-Fe,O3; mit K,O
oder K,COs dargestellt. Die Reaktion von Ethylbenzol zu Styrol ist endotherm (DH = 124.9
kJ/mol). Die technische Reaktion wird mit einem Ethylbenzol-Wasser Verhiltnis von 1:5 bis 1:12
bei 870-930 K durchgefiihrt [30]. Verschiedene Rollen des Wassers wurden diskutiert: Die Anzahl
der Molekiile nimmt bei dieser Reaktion zu, was das Gleichgewicht durch Verdiinnung der
Gasatmosphire auf die Produktseite verschiebt. Das Wasser kann Reaktionswidrme fiir die
endotherme Reaktion zufiilhren. Es kann kohlenstofthaltige Ablagerungen von der
Katalysatoroberfliche entfernen. Der sich bildende Wasserstoff wird verdiinnt, damit wird eine
schnelle Reduzierung der Eisenoxidphasen verhindert.

Als aktiver Zustand des Katalysators wird eine KFeO, Verbindung diskutiert, die sich auf einem
Kern bildet, der aus Kj;Fe»Oss besteht [31]. Eine Langzeitdeaktivierung geschieht durch die
Bildung und rdumliche Segregation von Fe;Os und KOH. Das K,Fe;Oss dient als ein
Kaliumspeicher fiir die aktive KFeO, Phase. Eine Kurzzeitdeaktivierung durch eine Verkokung der
Oberflache wird durch das Wasser im Reaktionsgas (Kohlevergasung, Wassergasshiftreaktion)

vermindert. Dieses Katalysemodell ist in Abb. 1.2.2 dargestellt.
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Abb. 1.2.2: Modell zur Wirkungsweise des kaliumpromotierten Eisenoxidkatalysators flir die Dehydrierung
von Ethylbenzol [31].

Kinetische Untersuchungen haben die katalytische Reaktion durch einen unimolekularen Langmuir-
Hinshelwood-Mechanismus erkldrt, der von dem Adsorptions-Desorptionsgleichgewicht von
Ethylbenzol und Styrol abhingt [32-34].

Erste Untersuchungen mit einem Einkristallflussreaktor an unpromotierten und kaliumpromotierten
Eisenoxidfilmen, die epitaktisch auf einem Pt(111) Substrat gewachsen wurden, haben gezeigt, dass
a-Fe,Os katalytisch aktiv ist [35]. Da wéhrend der Reaktion die Oberflichenmorphologie stark
verdndert wird, wurde ein Defekt-Mechanismus vorgeschlagen, der Stufen als reaktive Zentren
vorschligt [35,36]. Ein kaliumpromotierter Film, der spéter als eine K;Fe;»Os4-Phase identifiziert
werden konnte [37,38], zeigt eine deutlich hohere Aktivitdt als unpromotierte Filme. Nach der
Reaktion ist die Oberflache jedoch vollstindig mit Kohlenstoff bedeckt, so dass vermutet wurde,
dass ein aktiver Kohlenstoffkatalysator auf der Kalium-Eisenoxid-Oberfldche gebildet wird [35].
Die Aktivitdt von verschiedenen Kohlenstoffmodifikationen fiir die oxidative Dehydrierung von
Ethylbenzol zu Styrol konnte bereits nachgewiesen werden [39-41]. Der Vorteil der oxidativen

Dehydrierung von Ethylbenzol besteht darin, dass durch die Verbrennung des entstehenden
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Wasserstoffs zu Wasser die Gesamtreaktion exotherm wird und daher bei tieferen Temperaturen
durchgefiihrt werden kann. Wie sich mittlerweile herausgestellt hat, wurde auch bei den
Einkristallreaktorstudien wegen eines Sauerstofflecks in der Reaktorkammer vermutlich die
oxidative Dehydrierung untersucht. Fiir die oxidative Dehydrierung auf einem aktiven
Kohlenstoffkatalysator wurde folgender Mechanismus vorgeschlagen [40]: Benachbarte, stark
basische (chinonartige) Sauerstoffzentren dehydrieren Ethylbenzol zu Styrol. Dabei werden
Oberflaichen-OH-Gruppen gebildet. Sauerstoff aus der Gasphase dissoziiert auf Basalflachen der
graphitartigen Oberfliche und diffundiert zu den OH-Gruppen, die dann unter Abspaltung von
Wasser zu chinoiden Gruppen zuriick reagieren.

Die vorliegende Arbeit beschiftigt sich mit der Praparation und strukturellen Charakterisierung von
Eisenoxid-Modellkatalysatorfilmen fiir die katalytische Dehydrierung von Ethylbenzol zu Styrol
mittels Rastertunnelmikroskopie und niederenergetischer Elektronenbeugung. Dabei wurde
insbesondere auch beriicksichtigt, ob und wie sich Verdnderungen der Gasatmosphire auf die
Oberflachenstruktur auswirken und unter welchen spezifischen Bedingungen welche
Oberflachenstruktur gebildet wird.

Die vorliegende Arbeit ist wie folgt gegliedert: Zundchst werden die kristallografischen und
physikalischen Grundlagen von Thermodynamik, Kristallwachstum und Oberfldchenphysik
dargestellt. Kapitel 3 fasst einige Grundlagen der verwendeten experimentellen Methoden
zusammen. Es folgen die experimentellen Ergebnisse. Zunédchst haben wir detailliert das Wachstum
von Eisenoxidfilmen auf einem Ru(0001)-Substrat (Kapitel 4.1) untersucht. Darauf folgt die
Oberflachenstrukturanalyse von a-Fe,O3(0001) mit dynamischen LEED-Rechnungen (Kapitel 4.2).
Untersuchungen an Kalium-promotierten Eisenoxidfilmen werden in Kapitel 4.3 gezeigt. Kapitel
44  diskutiert ~ Moglichkeiten  zur  gezielten  Einfilhrung  von  Defekten  in
Eisenoxidmodellkatalysatorfilme durch Verwendung von gestuften Substraten oder kinetischen
Wachstumsbedingungen. Im Rahmen dieser Arbeit wurden auch einkristalline ZrO»-
Modellkatalysatorfilme fiir die Isomerisierung von n-Butan zu Isobutan pripariert (Kapitel 5). Eine
zusammenfassende Diskussion aller Ergebnisse liefert Kapitel 6, dabei werden zunichst neue
Erkenntnisse zur Oberflichenchemie und zum heteroeptitaktischen Wachstum von Metalloxiden
diskutiert, bevor eine abschlieBende Diskussion sich mit der Anwendung der gewonnenen

Erkenntnisse auf die katalytische Dehydrierung von Ethylbenzol zu Styrol beschiftigt.



2. Physikalische und kristallografische Grundlagen

2.1 Strukturaufklarung in zwei Dimensionen

Generell lassen sich die Kristallstrukturen von Oxiden als ein dicht gepacktes Gitter von
Sauerstoffanionen ansehen, das durch Metall-Kationen in den Oktaeder- und Tetraederliicken des
Gitters zusammengehalten wird. Der kovalente Bindungsanteil bei Oxiden bewirkt jedoch eine
gewisse Ausrichtung der Bindungen und damit bevorzugt besetzte Tetraeder- oder Oktaederliicken.
Die Komplexitdt der Festkorpereigenschaften von Oxiden beruhen gerade auf dem Wechselspiel
von ionischem und kovalentem Bindungsanteil und der daraus resultierenden Vielfalt an
Kristallstrukturen. Einige Eigenschaften sind in erster Linie Effekte der Oberfliche (z.B. die
katalytische Aktivitdt) oder sind durch die reduzierte Koordination an einer Oberflidche verdndert
(z.B. der Magnetismus). Ein Verstindnis dieser Eigenschaften erfordert als Grundvoraussetzung
eine detaillierte Untersuchung der geometrischen und elektronischen Struktur. In dieser Arbeit
wurde die Rastertunnelmikroskopie (STM, Kapitel 3.2) und niederenergetische Elektronenbeugung
(LEED, Kapitel 3.1) verwendet, um die Oberflichenregion von Eisen- und Zirkoniumoxid
strukturell zu charakterisieren. Diese Methoden sind gut geeignet, um eine detaillierte Anordnung
der Atompositionen zu ermitteln, um lokale Informationen iiber Defekte zu erhalten und um
Morphologie-Veridnderungen der Oberfldche zu verfolgen. Teilweise ermdglichen diese Methoden
auch Aussagen iiber elektronische und magnetische Eigenschaften wie in Kapitel 3.2.5 kurz
diskutiert. Damit besitzt man die Grundvoraussetzungen zur Identifikation katalytisch aktiver
Zentren an Oberflachen, zur Untersuchung von Kristallwachstum und Phasenumwandlungen, sowie
fiir die Herstellung und Untersuchung von niedrigdimensionalen Nanostrukturen. In den folgenden
Kapiteln werden die physikalischen und kristallografischen Grundlagen des Kristallwachstums

inklusive der Bildung von Nanostrukturen mit einem Schwerpunkt auf Oxidstrukturen dargestellt.

2.2 Kristallstrukturen der Eisenoxide

2.2.1 Thermodynamisch stabile binare Eisenoxide

Natiirlich vorkommende Eisenoxide sind Fe; O (Wiistit), Fe;O04 (Magnetit), g-Fe,O3; (Maghemit)
und a-Fe,O3; (Hamatit). Fe, 4O besitzt eine Natriumchloridstruktur mit x Kationenleerstellen (mit x
zwischen 0.17 und 0.05). Fe*"-Tonen besetzen die oktaedrischen Liicken einer kubisch-dichtesten
Packung von Sauerstoffatomen (Abb. 2.2.1). Uneinigkeit herrscht iiber die genaue Defektstruktur,
als grundlegendes Strukturmerkmal wurden kanten- oder eckenverkniipfte Defektcluster mit 4
Eisenleerstellen und einem interstiticllen Eisenkation identifiziert [42]. Der Eisenunterschuss wird

durch eine entsprechende Anzahl Fe**-Tonen ausgeglichen. Stochiometrisches FeO konnte nur unter
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Driicken von 40-50 kbar synthetisiert werden [43]. Entlang der [111]-Richtung ist der Kristall aus
alternierenden Sauerstoff- und Eisenschichten in einer kubisch-dichtesten ABC-Stapelfolge mit
einem Lagenabstand von 1.25 A aufgebaut. Die (111)-Schichten besitzen eine ideale
zweidimensionale hexagonale Symmetrie mit einer Gitterkonstante von 3.04 A. Die Eisen-

Sauerstoff-Bindungslinge betriigt 2.16 A.
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Abb. 2.2.1: (a) Seitenansicht, Draufsicht und LEED-Beugungsbild von Wiistit, FeO(111). (b) Seitenansicht
von Magnetit, Fes04(111), Draufsicht auf die zwei unterschiedlichen Eisenschichten und LEED-
Beugungsbild. Die Eisenschichten besitzen eine (2x2)-Uberstruktur in Bezug auf das Sauerstoffgitter. (c)
Seitenansicht von Hématit, a-Fe;03(0001), Draufsicht auf die Eisenschichten und LEED-Beugungsbild. Die
Eisenschichten bilden eine \3xN3R30°-Uberstruktur in Bezug auf das Sauerstoffgitter.
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Magnetit (Fe;O4) kristallisiert als inverser (ILIIT)-Spinell. In einer kubisch-dichtesten Packung aus
Sauerstoffatomen sind /s der Tetraederliicken durch die Hilfte der Fe’'-Kationen besetzt. Die
restlichen Fe’-Kationen und die Fe*-Kationen besetzen die Hilfte der vorhandenen
Oktaederliicken. Die Gitterkonstante wird mit Werten zwischen 8.394 A [44] und 8.399 A [45]
angegeben. Die zugehorige kubische Einheitszelle enthilt acht Formeleinheiten. Entlang der [111]-
Richtung sind die Sauerstoffatome kubisch-dichtest gepackt und zwei verschiedene Eisenschichten
tauchen auf: Eine sogenannte Kagomé-Schicht und eine aus drei trigonal angeordneten Schichten
zusammengesetzte Eisenlage. Zwei dieser gemischt-trigonalen Schichten enthalten tetraedrisch
koordinierte Fe**-Kationen, wihrend die Fe’"-Kationen in der zwischen diesen beiden Schichten
liegenden Eisenschicht oktaedrisch koordiniert sind. Die Kagomé-Schicht enthélt 173 oktaedrisch
koordinierte Fe*™ und %3 okatedrisch koordinierte Fe*". Die Anionen sind entlang [111] leicht
versetzt, um die tetraedrische Symmetrie der Kationen zu erhalten. Bei hohen
Sauerstoffpartialdriicken ~ werden  Kationenleerstellen erzeugt, wéihrend bei niedrigen
Sauerstoffpartialdriicken eine Frenkel-Unordnung im Kationenuntergitter entsteht [46,47]. Magnetit
besitzt metallische Leitfihigkeit (Bandliicke 0.1 eV [6]). Die hohe elektrische Leitfdhigkeit bei
Raumtemperatur beruht auf einem schnellen Elektroneniibergang von Fe** zu Fe’* in der Kagomé-
Schicht. Unterhalb von ~120 K friert die Elektronenbeweglichkeit ein, und die Leitfdhigkeit sinkt
um zwei GroBenordnungen (Verwey-Ubergang) [48]. Bei Raumtemperatur ist Magnetit
ferrimagnetisch, die Curie-Temperatur betrigt 850 K [6].

Hiamatit (a-Fe,03) kristallisiert in der Korundstruktur: In einer hexagonal-dichtesten Packung von
Sauerstoffatomen besetzen die Fe’'-Kationen 2/; der Oktaederliicken. Im Himatit weichen die
Sauerstoffschichten leicht von einer hexagonal-dichtesten Packung ab, nur jede sechste
Sauerstoffschicht liegt iibereinander. Zwischen den Sauerstoffschichten liegen zwei trigonal
angeordnete Eisenschichten. Die Gitterkonstanten der hexagonalen Einheitszelle betragen a = 5.034
A und ¢ = 13.746 A [49,50]. Die Gitterkonstanten sind von der bei der Synthese verwendeten
Temperatur abhéingig, die Gitterkonstante a féllt von 5.042 A bei 25 °C auf 5.033 A bei 100 °C [6].
Eine hexagonale Einheitszelle enthélt 6 Formeleinheiten.

Neben a-Fe,O; existiert noch das metastabile gFe,Os; (Maghemit). Es besitzt eine inverse
Spinellstruktur wie Magnetit mit Kationenleerstellen in den Oktaederliicken des kubisch dichtesten
Gitters aus Sauerstoffionen. Die Einheitszelle besitzt eine Gitterkonstante von 8.34 A und enthélt 32
Sauerstoffatome. Im Durchschnitt sind 21'/; Fe¥'-lonen statistisch auf Tetraeder- und
Oktaederliicken verteilt, 2'/3 Leerstellen sind in den Oktaederliicken vorhanden [6]. Wie Magnetit

ist ¢-Fe,O3 ferrimagnetisch.
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In Abbildung 2.2.1 sind die Beugungsbilder von auf Pt(111) préparierten Eisenoxidphasen gezeigt.
Auf Pt(111) sind die Eisenoxidfilme gut charakterisiert, und die einzelnen Phasen sind durch ihr
LEED-Beugungsbild unterscheidbar [51]. Die eingetragenen FEinheitszellen entsprechen den
zweidimensionalen Gitterkonstanten der drei Oxidfilme in Ebenen ihrer dichtest-gepackten

Kristallrichtungen: 3.04 A (FeO(111)), 5.94 A (Fe;04(111)) und 5.03 A (a-Fe,05(0001)).

2.2.2 Thermodynamisch stabile ternare Kaliumeisenoxide

Es existieren eine Reihe ternirer Kalium-Eisenoxid-Phasen, von denen die meisten in H,O oder O,
instabil sind. Die kaliumarmen K Fe»;Os4-Phasen (auch K-b-Fe,O; (x=2) und K-b”’-Fe,05 (x=4)
genannt) existieren mit variierendem Kaliumgehalt (sogar x<2 wurde fiir isostrukturelle
Verbindungen vorgeschlagen [52]) und sind Schichtverbindungen des b-Tonerde-Typs.
Spinellblocke &dhnlich wie in FesO4(111) sind durch KO- oder K,O-Schichten in ABAB-
(K;Fex 034, Gitterkonstante ¢ = 23.8 A) oder ABCABC-Stapelfolge (K4Fe O34, Gitterkonstante ¢ =
35.9 A) getrennt. Die zweidimensionale Einheitszelle in den (0001)-Schichten ist hexagonal mit a=
b= 5.9 A. KFeO, ist orthorhombisch mit Gitterkonstanten a = 5.6 A, b=11.25 A und ¢ = 15.9 A.
Die Kaliumverteilung in dieser Phase ist sehr homogen. Die Kristallstrukturen dieser beiden
thermodynamisch stabilen terndren Kaliumeisenoxid-Verbindungen, von denen angenommen wird,

dass sie bei der katalytischen Dehydrierung eine Rolle spielen sind in Abb. 2.2.2 gezeigt. Weitere

terndre Kaliumeisenoxid-Verbindungen sind in [38] zusammengestellt.

[001]1

Abb. 2.2.2: Strukturmodelle von (a) KoFez, 034 und (b) KFeOo.
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2.3 Festkorperthermodynamik®

2.3.1 Grundlagen der Rechnungen mit EquiTherm

Die in dieser Arbeit durchgefiihrten experimentellen Arbeiten zur Priparation und
Charakterisierung diinner Eisenoxidfilme wurden durch eine thermodynamische Berechnung der
Stabilitdtsbereiche der bindren Eisenoxide sowie von Verbindungen in dem terndren System K-Fe-
O ergéinzt. Dazu wurde das kommerziell erhéltliche Programm EquiTherm [53] benutzt, das die
Gleichgewichtszusammensetzung durch Minimierung der freien Gibbs-Energie bei konstantem
Druck (oder Volumen) und konstanter Temperatur ermittelt. Dazu bendtigt man von jeder in dem
betrachteten System moglichen Verbindung die Standardbildungsenthalpie, die Entropie, die
Wirmekapazitit, sowie fiir Phaseniibergéinge die Ubergangstemperatur und die Standardenthalpie
des Phaseniibergangs. Diese Daten stehen fiir die meisten einfachen Verbindungen zur Verfiigung,
das Programm greift auf die Datenbank von I. Barin [54] zuriick. Fiir die meisten terniren
Verbindungen im System K-Fe-O stehen diese Daten nur in seltenen Fillen zur Verfiigung, daher
konnten diese Verbindungen nicht beriicksichtigt werden. Fiir die beteiligten Verbindungen miissen
geeignete kondensierte und gasformige Phasen definiert werden.

Fiir ein System aus i Komponenten lésst sich die Gibbs-Energie schreiben als

G=3 mm, =4 (m +RTIna)m, (1)

mit n;o : chemisches Potential der Komponente in ihrem definierten Standardzustand, m;: Masse

der Komponente i, a,: Aktivitit der Komponente i bezogen auf den Standardzustand, R: ideale
Gaskonstante, T: Temperatur. Die Massen der verschiedenen Komponenten werden systematisch
variiert unter Berlicksichtigung einer ausgeglichenen Massenbilanz:

é Nym; =b, (2)

Njj ist die Anzahl der Atome von Element j in einem Molekiil der Komponente i mit der Masse m;
und b; ist die Gesamtmasse des Elements j (mit j = 1,2,3, ..., n; n ist die Anzahl der Komponenten).
Das Programm benutzt nun eine Funktion
g 0
F:G+é|/8?7/'éNzymi+ 3)
= e i g

und 16st diese durch Lagrange Multiplikatoren | j mit den Randbedingungen

* G. Ketteler, W. Weiss, W. Ranke, R. Schlogl, Phys. Chem. Chem. Phys. 3 (2001), 1114.
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&0 =m-anl,=o0 (4)
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@ﬂ J gh,/,, i

mit m, 3 0. Das Gleichgewichtssystem ist dann definiert durch die Gleichungen (2) und (4) mit den

unbekannten Variablen m; und |;. Die logarithmischen Terme werden in einer Taylorreihe

entwickelt. Dies fiihrt zu w linearen Gleichungen (w: Anzahl der molekularen Spezies). Aus

a XN, =g (6)

folgen n weitere Gleichungen (n: Anzahl der Elemente), und mit é X, =1, erhilt mann +w + 1

1

Gleichungen mit der gleichen Anzahl an unbekannten Variablen (w unbekannte Werte X;, n

Lagrange-Multiplikatoren |,, und die Summe é m, ). Eine Rechnung startet nun mit einer

1

stochiometrischen Matrix, deren Elemente durch das Massengleichgewicht beschrinkt sind und die
nicht negativ sein darf. Die Matrix wird invertiert und die resultierenden Werte der jeweiligen
Spezies sind die Basis fiir den nédchsten Iterationszyklus.

Phasendiagramme lassen sich berechnen, indem die Gleichgewichtszusammensetzung fiir eine
festgelegte Temperatur und einen festgelegten Druck berechnet wird. Fiir das Fe-O,-System haben
wir Rechnungen von 100 bis 1900 K in Schritten von 10 K und fiir Sauerstoffpartialdrucke von 10°
> bis 1 bar durchgefiihrt. Sobald ein Phaseniibergang beobachtet wurde, wurde die Temperatur der
Phasengrenzlinie auf 1 K genau ermittelt. Das Fe-H,O-Phasendiagramm wurde analog von 100 bis

1300 K mit Wasserpartialdriicken von 10" bis 1 bar ermittelt.

2.3.2 Das System Fe-O»

Abbildung 2.3.1 =zeigt das Phasendiagramm fiir das System Fe-O, in Abhingigkeit des
Sauerstoffpartialdrucks und der Temperatur. Beriicksichtigt wurde eine fliissige Phase aus Eisen, a-
Fe,03, Fe; O, Fe;04. Alle diese Phasen wurden auch in fester Form beriicksichtigt, sowie eine
Gasphase aus molekularem Sauerstoff. Ein Uberschuss Sauerstoff und 1 mol festes Eisen wurden zu
Beginn der Rechnung vorgegeben und alle andere Stoffmengen wurden auf Null gesetzt. Details zur

Berechnung der Phasendiagramme sind in [55] beschrieben.
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Abb. 2.3.1: Berechnetes Phasendiagramm im System Fe-O,, das Stabilitdtsbereiche der Eisenoxide in

Abhéngigkeit von Temperatur und Sauerstoffpartialdruck zeigt.

Das berechnete Phasendiagramm stimmt gut mit dem von A. Muan bestimmten Phasendiagramm
iiberein [56]. Bei tiefen Temperaturen ist a-Fe,Os, Hamatit, thermodynamisch am stabilsten. Bei
Temperaturen oberhalb einer Phasengrenzlinie, die sich von 640 K bei 107 mbar bis 1690 K bei 1
bar O; erstreckt, ist Fe;O04, Magnetit, die stabilste Eisenoxidphase. Oberhalb einer Phasengrenzlinie
von 854 K bei 3x10™ mbar bis 1480 K bei 10 mbar O, wird Fe,.,O (Wiistit) stabiler. Bei noch
héherer Temperatur und unterhalb von 10" mbar O, ist metallisches Eisen stabil, welches oberhalb
von 1804 K schmilzt. Oberhalb von 10" mbar O, sinkt die Schmelztemperatur einer gemischten
Eisen-Wiistit Losung auf 1300 K aufgrund des geringeren Schmelzpunktes von Wiistit. Mit
steigendem Sauerstoffpartialdruck steigt der Schmelzpunkt auf 1813 K bei 1 bar O, und die
Schmelze enthélt einen steigenden Anteil der hoher oxidierten Eisenoxidphasen.

Ein besonderer Punkt wird durch die niedrigste Temperatur bestimmt, bei der Wiistit eine
thermodynamisch stabile Phase darstellt. Darken und Gurry haben dafiir 835 K bei 107’ mbar O,
ermittelt [57], wihrend eine neuere Bestimmung von Barbero et al. einen Wert von 825 K bei 3x10°
* mbar O, ergeben hat [58]. Das von Hollemann und Wiberg herausgegebene ,Lehrbuch der
Anorgansichen Chemie“ gibt eine Temperatur von 843 K an [59]. Alle Werte liegen nur

unwesentlich niedriger als der von uns ermittelte Wert (854 K bei 3x10>* mbar).
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Tabelle 2.3.1 zeigt die berechneten freien Energien fiir Fe; O, Fe;O4 und a-Fe,Os bei
verschiedenen Sauerstoffpartialdriicken bei 1000 K. Diese Werte geben einen Eindruck der
relativen Stabilitit der einzelnen Phasen. Besonders bei niedrigen Sauerstoffpartialdriicken liegen
die Werte dicht beieinander und legen nahe, dass alle Oxide moglicherweise aufgrund kinetischer

Hemmungen im Vakuum als metastabile Phase stabilisiert werden kdnnten.

p(O2) 10" mbar 10° mbar 10 mbar 1 mbar 1000 mbar
Fe +%02 ® Fe, 0 -713 -110.0 -139.1 1681 -1972
Fe +§O2 ® %Fe304 -96.1 -147.8 -186.5 -2253 -264.0
Fe + % 0,® %Fe203 -91.5 -149.6 -193.2 -236.8 -280.4

Tab. 2.3.1: Berechnete Freie Gibbs Energien fiir die verschiedenen Eisenoxidphasen bei T=1000 K in
Abhéngigkeit des Sauerstoffpartialdrucks (in kJ bezogen auf 1 mol eingesetztes Eisen). Fett gedruckte
Werte geben den héchsten Gewinn an freier Energie an und damit die stabilste Eisenoxidphase fiir den

entsprechenden Sauerstoffpartialdruck.

2.3.3 Das System Fe-H,0O

Das Phasendiagramm fiir das System System Fe-H,O ist in Abbildung 2.3.2a gezeigt.
Berticksichtigt wurde eine fliissige Phase aus Wasser, Eisen, Himatit, Wiistit, Magnetit, Goethit (a-
FeOOH), Bernalit (Fe(OH);) und Fe(OH),. Alle diese Phasen wurden auch in fester Form
beriicksichtigt, sowie eine Gasphase aus Wasser, molekularem Wasserstoff und Sauerstoff. Ein
Uberschuss Wasser (1000 mol) und 10 mol festes Eisen wurden zu Beginn der Rechnung

vorgegeben und alle anderen Stoffmengen wurden auf Null gesetzt.
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Abb. 2.3.2: (a) Berechnetes Phasendiagramm im System Fe-H,O flir Eisenoxide und Eisenhydroxide. In
dem Einsatz ist die Gleichgewichtskonstante k; gegen die Temperatur aufgetragen (aus Gleichung (7)
berechnet). Innerhalb des gestrichelten Bereiches sind die thermodynamischen Daten fiir alle Verbindungen
nur extrapoliert und festes Wasser (Eis) konnte nicht beriicksichtigt werden. Die Pfeile zeigen auf den
Phasenbereich von a-Fe,O3 (unterhalb der durchgezogenen Linie) und auf einen kleinen Bereich von 10K,
in dem FeOOH stabil sind. Dieses Phasendiagramm ist nicht im thermodynamischen Gleichgewicht (siehe
Text).

(b) Berechnetes Phasendiagramm in Wasseratmosphére, aufgetragen gegen den Sauerstoffpartialdruck,
der sich aus dem Zersetzungsgleichgewicht (7) aus dem eingesetzten Wasser bildet. Die gestrichelten
Linien zeigen H,O-Isobaren fiir 10", 10° und 1000 mbar.
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Der gestrichelte Bereich in Abb. 2.3.2a unterhalb von 273 K konnte nicht exakt bestimmt werden,
da die Rechnungen keine Phasen unterhalb dieser Temperatur beriicksichtigen und nur extrapoliert
werden. Das bedeutet zum Beispiel, dass festes Wasser gar nicht berilicksichtigt wird und statt
dessen die thermodynamischen Daten von fliissigem Wasser auf Temperaturen unterhalb 273 K
extrapoliert werden, was zu groflen Fehlern fiihrt. Oberhalb dieser Temperatur ist iiber einen weiten
Bereich Fe;Oy4 die stabilste Phase.

Wenn Rechnungen mit verschiedenen Uberschiissen H,O durchgefiihrt werden, so zeigt sich, dass
sich die Fe,03-Fe;04-Phasengrenzlinie (bei ~150 K in Abb. 2.3.2a) fiir niedrigere Wassermengen
zu niedrigeren Temperaturen verschiebt. Alle anderen Phasengrenzlinien werden davon nicht
betroffen. Der Grund fiir dieses Verhalten liegt darin begriindet, dass Sauerstoff, der fiir eine
Oxidation des eingesetzten Eisens zur Verfligung steht, aus dem Dissoziationsgleichgewicht des

Wassers gemidll 2H,0 ® 2H, + O, mit einer Gleichgewichtskonstanten

2
_Po,Pu,

2
Ph,0

k, (7

bestimmt wird. Da die Wasserdissoziation stark endotherm ist, bleibt der sich bildende
Sauerstoffpartialdruck sehr niedrig in dem betrachteten Temperaturintervall wie der Einsatz in Abb.
2.3.2a zeigt. Aus diesem Grund reicht das gebildete O, aus dem -eingesetzten H,O/Fe-
Uberschussverhiltnis nicht aus, um Fe;Os zu Fe,O; zu oxidieren, selbst wenn dies fiir das
angegebene Druck-Temperatur-Paar die thermodynamisch stabilste Verbindung sein sollte. Wir
haben berechnet, dass dies fiir niedrige Wasserdriicke und niedrige Temperaturen erst bei einem
H,O/Fe-Verhiltnis von 10*":1 der Fall wird [55]. Das Phasendiagramm aus Abbildung 2.3.2a stellt
daher kein thermodynamisches Gleichgewicht dar. Der sich bildende Sauerstoffpartialdruck kann
aus Gleichung 7 berechnet werden. Fiir verschiedene Temperaturen lassen sich daraus fiir einen
festgesetzten Wasserpartialdruck Wasserisobaren berechnen. Tragt man diese gegen die Temperatur
und nach dem sich aus Gleichung (7) ergebenden Sauerstoffpartialdruck auf, so erhilt man die
gestrichelten Wasserisobaren in Abbildung 2.3.2b. Das resultierende Phasendiagramm in Abb.
2.3.2b ist identisch mit dem in Abb. 2.3.1 gezeigten. Dies bedeutet, dass die oxidierende oder
reduzierende Wirkung des Wassers im Fall der Eisenoxide aus thermodynamischer Sicht genau dem
des nach Gleichung (7) gebildeten Sauerstoffpartialdrucks entspricht. Dies wurde bereits frither
ausgenutzt, um Fe-O, Phasendiagramme bei sehr niedrigen Sauerstoffpartialdrucken experimentell
zu bestimmen [56]. Anstatt direkt O,-Partialdriicke einzusetzen wurden dort die
Zersetzungsgleichgewichte von H,O oder CO, benutzt, um sehr niedrige Sauerstoffpartialdriicke zu

erzeugen.
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Tabelle 2.3.2 zeigt die relative Stabilitit der Eisenhydroxide in Bezug auf Hadmatit bei 1 bar
Wasserpartialdruck (in kJ/mol). Keines der Hydroxide ist in dem betrachteten p-T Bereich stabil. In
Abhéngigkeit von anderen Variablen wie z.B. dem pH-Wert in wissriger Losung [60] oder bei
hohen Wasserdriicken oder unterhalb 273 K sind Eisenhydroxide mdglicherweise stabiler als die
bindren Eisenoxide. So ist Goethit thermodynamisch stabiler als Hématit im kbar-Bereich und

unterhalb 273 K [61].

298K 600K 900K
a-Fe,O3 + H,0 — 2 a-FeOOH +3.6 +35.9 +60.2
a-Fe,O3 + 3H,0 — 2 a-Fe(OH )3 +60.8 +166.9 +293.6
a-Fe,O3; + 4H,0 — 2 a-Fe(OH ), + 2H; +808.7 +896.3 +1017.8

Tabelle 2.3.2: Relative Stabilitdt der einzelnen Eisenhydroxide in Bezug auf Héamatit bei 1 bar

Wasserpartialdruck fiir verschiedene Temperaturen (in kJ/mol).

2.3.4 Das System K-Fe-O3

Da keine thermodynamischen Daten fiir ternidre Kalium-Eisen-Sauerstoffverbindungen verfiigbar
sind, konnten diese Phasen nicht berilicksichtigt werden. Es ist jedoch bekannt, dass gerade die
terndren Verbindungen KFeO, und KyFe» O34 (x=2-4) unter katalytisch relevanten Bedingungen
gebildet werden [31]. Aus diesem Grund sind in Abbildung 2.3.3 die wenigen verfiigbaren
thermodynamischen Daten im terndren System K-Fe-O, zu einem Phasendiagramm

zusammengestellt.
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Abb. 2.3.3: K,0-Fe,O3-Phasendiagramm, aus Literaturdaten ([64-67]) konstruiert. Die Phasengrenzlinie B
stellt die Schmelzkurve von KFeO, dar. Die Phasengrenzlinie A trennt die Stabilitdtsbereiche von KFeO,
und a-Fe,0s3. Auf beiden Seiten der Grenzlinie koexistieren KFeO; bzw. a-Fe;03 mit KFe»,034 (x=2,4). Der
Kaliumgehalt in dieser Phase ist durch die Dichte der Schraffierung wiedergegeben und geht durch ein
Maximum zwischen ~1023-1423 K (entsprechend einer K, Fe,;,O34,-Phase).

Entsprechende Phasendiagramme fiir die isostrukturellen Kalium- und Natriumaluminiumoxide
sind dhnlich, allerdings sind die Phasengrenzlinien dort zu hdheren Temperaturen verschoben
[62,63]. Die Phasengrenzlinie B bei ~1600 K markiert die Schmelzkurve von KFeO,. Die
Phasengrenzlinie A bei ~0.8-0.87 mol% trennt die Stabilititsbereiche von KFeO, und a-Fe,0;. Auf
beiden Seiten der Grenzlinie koexistieren die kaliuméarmeren Verbindungen K;Fe ;034 (K-b- Fe,053)
und K4Fey 034 (K-b"-Fe;O3). Dvoretskii et al. haben einen zweistufigen Prozess mit der
intermedidren Bildung von KFeO, zur Bildung der Polyferritphasen vorgeschlagen [64]:
K,0 + Fe,0, #® 2KFeO, %:%%i® K Fe,,0,,

Die Bildung von KFeO, geschieht mit hoher Ausbeute zwischen 8§70 und 1073 K. Oberhalb dieser
Temperatur beginnt die Bildung der Polyferrite. Der Kaliumgehalt in den Polyferriten steigt dabei

mit steigender Temperatur aufgrund der verstirkten Bildung von K4Fe»>Os4. Takahashi et al. haben
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einen weiteren Phaseniibergang bei ~1423 K beobachtet, oberhalb dessen wieder das kaliumarmere
Polyferrit K;Fe ;O34 stabiler wird [65]. Dies stimmt mit den Beobachtungen von Rooymans et al.
[66] und Dvoretskii et al. [64] iiberein, dass das kaliumreiche Polyferrit eine maximale Stabilitit in
einem Temperaturbereich zwischen 1123-1273 K besitzt, wihrend ober- und unterhalb dieses
Bereichs diese Phase mit dem kaliumédrmeren K,Fe;» O34 koexistiert. Dvoretskii et al. haben einen
isothermen Ausschnitt des Fe;0s3-Fe;04-KFeO,-Phasendiagramms bei 870 K und 1 mbar bestimmt
und gefunden, dass die Polyferrite KyFe»Os3s  (x=2-4) {liber den  gesamten
Zusammensetzungsbereich stabil sind [67]. Alle diese Ergebnisse legen nahe, dass die beiden

terndren Phasen KFeO, und K Fe» 034 (x=2-4) als stabile terndre Phasen erhalten werden konnen.

2.4 Kristallwachstum, Epitaxie und Selbstorganisationsphanomene
2.4.1 Kristallwachstum und Epitaxie
Epitaxie bezeichnet das geordnete Aufwachsen einer kristallinen Schicht auf einer
Kristalloberfliche der gleichen (Homoepitaxie) oder einer anderen Substanz (Heteroepitaxie).
Epitaxie kommt dann zustande, wenn die Freie Enthalpie des Gesamtsystems bei Abscheidung
einer kristallinen Phase kleiner ist als bei Abscheidung einer amorphen oder fliissigen Phase.
Zudem muss die Grenzflichenenergie als Funktion der relativen Orientierung der beiden Phasen
Minima aufweisen (d.h. das Kristallgitter des wachsenden Festkorpers muss in irgendeiner Form
,einrasten”). Eine Ubereinstimmung des Gittertyps oder von Gitterkonstanten kann hilfreich sein,
ist jedoch nicht unabdingbar notwendig [68].
Das Wachstum eines kristallinen Festkorpers auf einem anderen kann im thermodynamischen
Gleichgewicht nach drei verschiedenen Wachstumsmechanismen erfolgen (Abb. 2.4.1a) [68]. Die
Morphologie des wachsenden Festkorpers wird dabei von der Oberflichenenergie (bzw. der
Oberflachenspannung) bestimmt. Dabei wird die Energiebilanz der Oberfldchenenergie des
Substrates g, des wachsenden Festkorpers gr und der Beitrag der Grenzflichenenergie g, betrachtet:
AY = Yia+ Yin - Vs ®)
Die Grenzflachenenergie @, ist die Energie, die notwendig ist, um eine Grenzfliche zu schaffen und
beinhaltet die Wechselwirkung der beiden Materialien. Wenn ¢, < 0 ist, sollte sich das Filmmaterial
im Substrat 16sen und eine Legierung bilden [69]. Lagenweises Wachstum (Frank — Van der Merwe
Wachstumsmodus) wird erhalten, wenn unabhéngig von der Schichtdicke die Oberflichenenergie
des Substrates grofer ist als die ersten beiden Termen, d.h. Dg, < 0 fiir alle n. Dies fiihrt zu einem
Abfall der Freien Energie bereits fiir die erste Lage (Abb. 2.4.1b) [70]. Generell ist diese Bedingung

nur dann erfiillt, wenn keine Gitterfehlanpassung zwischen dem wachsenden Film und dem Substrat

32



besteht, z.B. bei homoepitaktischem Wachstum, dann sind ¢¢ = ¢ und g, = 0. Wenn keine
Gitterfehlanpassung zwischen dem wachsenden Film und dem Substrat besteht, dann ist der
Verspannungsbeitrag vi,* an der Grenzflachenenergie g, gleich Null, und g, enthélt nur noch einen
Beitrag der spezifischen chemischen Wechselwirkung an der Grenzfliche, der mit wachsender
Schichtdicke schnell an Bedeutung verliert. Mit zunehmender Schichtdicke wird der Einfluss des
Substrates also geringer und das chemische Potential des Films ndhert sich dem eines

entsprechenden Festkorpers an.
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Abb. 2.4.1: (a) Schematische Darstellung der verschiedenen Wachstumsmodi eines kristallinen
Festkérpers auf einem anderen. (b) Schematische Auftragung der Freien Energien von diinnen Filmen auf
einem Substrat als Funktion der nominellen Schichtdicke. Zum Vergleich ist die freie Energie des
Substrates und die freie Energie der Filmatome in ihrer Festkérperphase abgezogen. Die Kurven
entsprechen dann der Anderung der freien Energie wenn Filmmaterial von seinem Festkérperkristall
entfernt und auf ein Substrat abgeschieden wird (aus: [70]). (¢) Von Daruka und Barabasi ermitteltes

Gleichgewichtsphasendiagramm als Funktion der Bedeckung n und der Fehlanpassung ¢ (nach [71]).

Im Fall einer Gitterfehlanpassung zwischen dem wachsenden Film und dem Substrat fiihrt die

Zunahme an Verspannungsenergie mit wachsender Schichtdicke n zu einem Anstieg der
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Grenzflichenenergie g, bis bei einer bestimmten Schichtdicke nmax Dg, > 0 wird. In diesem Fall
kommt es zu einem Anstieg der freien Energie, und es bilden sich dreidimensionale Kristalle
(Stranski — Krastanov Wachstumsmodus). Wenn bereits fiir die erste Lage Dg, > 0 (n=0), dann
bilden sich von Anfang an dreidimensionale Inseln (Volmer—Weber Wachstumsmodus). Wann
immer ¢ und gr voneinander abweichen, ist zu erwarten, dass der Festkdrper mit der groBeren
Oberflichenenergie sofort oder ab einer bestimmten Schichtdicke dreidimensionale Inseln bilden
wird. Diese unverspannten Inseln bilden sich dann, wenn die Aktivierungsenergie fiir die Bildung
von Versetzungen an der Grenzfliche liberwunden werden kann [72]. Erst dann wéchst der
unverspannte, dreidimensionale FestkOrper mit seiner eigenen Gitterkonstante. Das Wachstum
unverspannter Inseln kann durch einen Ostwald-Reifungsprozess erkliart werden, d.h. gréBere Inseln
wachsen auf Kosten kleinerer, um ihre relative Oberfliche weiter zu verkleinern. Dieses Konzept
wurde zunéchst flir das Kristallwachstum aus iibersittigten Losungen entwickelt [73,74] und von
Chakraverty auf das epitaktische Wachstum von Festkorpern ausgedehnt [75]. Daruka und Barabasi
haben ein Phasendiagramm abgeleitet, das die verschiedenen Wachstumsformen in Abhéngigkeit
der Bedeckung n und der Fehlanpassung e zeigt (Abb. 2.4.1c) [71]. Es zeigt, dass oberhalb einer
kritischen Gitterfehlanpassung €, stabile Inseln gebildet werden und fiir ausreichend grof3e
Bedeckungen n stets Ostwald-Reifung der Inseln eintritt.

Beim Kristallwachstum involvierte atomare Prozesse wie Adsorption, Oberflichendiffusion,
Keimbildung usw. sind schematisch in Abb. 2.4.2 gezeigt. Die Oberfldchendiffusion von Adatomen
von einem Gitterplatz zu einem benachbarten Gitterplatz besitzt die niedrigste Energiebarriere.
Wenn Atome sich zu einer Insel zusammenlagern, werden sie durch die kohdsive Energie zwischen
den einzelnen Atomen zusammen gehalten. Da die Randatome aber weniger Nachbarn besitzen,
wirken sie destabilisierend (entsprechend einer ,,eindimensionalen Oberfldchenspannung®). Die
sogenannte kritische Keimgrofle definiert den Ubergang von einer instabilen Atomanhiufung zu
einem stabilen Keim und ist temperaturabhéngig. In der Nukleationsphase bilden sich stindig neue
kritische Keime, da die Wahrscheinlichkeit auf einen bestehenden Keim zu treffen sehr gering ist.
Mit zunehmender Bedeckung treffen mehr und mehr Atome auf bestehende Keime
(Wachstumsphase) bis bei einer bestimmten Bedeckung die Keimbildung vollkommen abbricht

(Sattigungsinseldichte).
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Abb. 2.4.2: Schematische Darstellung der atomaren Prozesse, die bei der Keimbildung und dem Wachstum

Randdiffusion Eg

auf Oberfldchen eine Rolle spielen (verdndert nach: [76]).

Durch Erhohung der Abscheidungsrate oder durch Erniedrigung der Substrattemperatur wird die
Bedingung des Quasigleichgewichts nicht mehr erfiillt, und man erhilt eine Ubersittigung Dm= m—
m (m: chemisches Gleichgewichtspotential) [77]. In diesem Fall kann die Keimbildungsrate der
dreidimensionalen Kristalle so grof3 werden, dass kontinuierlich Multilagen gebildet werden, bevor
die kritische Schichtdicke np, erreicht wird, und man erhélt ein pseudo—Frank—Van der Merwe
Wachstum. Derartiges Nichtgleichgewichts-Wachstum wird neben der Abscheidungsrate und der
Temperatur auch durch die Stufendichte beeinflusst (Abb. 2.4.3). Bei hohen Temperaturen sind die
Diffusionslangen groBer als die Terrassenbreite und Atome lagern sich an der néchstliegenden
Stufenkante an, wo sie die hochste Anzahl an Bindungspartnern finden (step-flow
Wachstumsmodus). Bei niedrigerer Temperatur (oder hoherer Abscheidungsrate) haben die Atome
nicht genug Zeit, die néchste Stufe zu erreichen, und auf den Terrassen findet spontane
Keimbildung statt. Diese Inseln wachsen, indem sich in der Nihe auftreffende Atome an ihren
Kanten anlagern, bis sich die Monolageninseln schlieflich zu einem glatten Monolagenfilm
zusammenschlieBen. Bei noch niedrigerer Temperatur bilden sich Keime, wo sie auftreffen, d.h.

auch auf einer bereits bestehenden Monolage, so dass rauhe Multilagenfilme entstehen.
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Wachstum im Nicht-Gleichgewicht

N N 3

hohe Temperatur niedrige Temperatur
niedrige Depositionsrate hohe Depositionsrate
hohe Stufendichte niedrige Stufendichte

Abb. 2.4.3: Schematische Darstellung des Wachstums unter Nicht-Gleichgewichtsbedingungen und der
Einfluss von Stufen (nach: [78]).

Das Wachstum wird also oft durch die Wachstumskinetik bestimmt. Einen entscheidenden Einfluss
haben hier Diffusionsbarrieren, die an den Ecken und Kanten der entstehenden Inseln oder an
Anisotropien des Substrates (Grében, Stufen) bestehen [79]. Derartige Potentialbarrieren beruhen
darauf, dass das diffundierende Atom bei einer Diffusion iiber eine Ecke oder iiber eine Stufe seine
Koordination im Ubergangszustand verringern muss. Wenn die Energie des Systems nicht
ausreicht, derartige Barrieren zu iiberwinden so bilden sich kinetisch bedingte Wachstumsformen
aus (z.B. dendritische oder langliche Inseln) [80]. Beispielsweise werden diffundierende Atome, die
sich einer Stufenkante ndhern, von der Ehrlich-Schwoebel Potentialbarriere teilweise
zurlickgehalten. Dadurch lagern sich netto mehr diffundierende Atome an aufsteigende
Stufenkanten an als iiber eine Stufenkante hinab diffundieren (,uphill Diffusion). Fiir abwirts
gerichtete Diffusion wurde ein Austausch-Mechanismus vorgeschlagen, bei dem sich das zu einer
niedrigeren Stufe diffundierende Atom vor der Stufenkante einlagert (vgl. Abb. 2.4.4) [81]. Bei
einem heteroepitaktischen System tauscht das diffundierende Atom Substratnachbarn gegen eine
Koordination mit Atomen der gleichen Sorte aus, was ebenfalls mit einer Energiebarriere

verbunden ist (schematisch in Abb. 2.4.4 fiir Cu auf Mo gezeigt).
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Barriere) kann durch einen Austauschmechanismus reduziert werden. [aus [78], nach [81]]

Defekte konnen also einen entscheidenden Einfluss auf die Keimbildungswahrscheinlichkeit haben.
Der Einfluss von Gitterfehlern im Inneren des Substrates wird im allgemeinen als gering angesehen
[68]. Demgegeniiber kann sich die Oberflachenstruktur des Substrates entscheidend auswirken. Die
Keimbildung an einer Stufe (Abb. 2.4.5a) filhrt zu einem stirkeren Einfluss der
Grenzflachenenergie (bei Vernachldssigung von Kanten- und Eckenenthalpien), so dass fiir yi, > 7y
+ v¢ Keimbildung bevorzugt auf Terrassen stattfindet und bei vi, <y + v¢ bevorzugt an Stufen oder
Hohlecken [68]. Die oOrtlich wechselnde Oberflichenstruktur kann daher auch unter
Gleichgewichtsbedingungen zu Schwankungen der Keimbildungswahrscheinlichkeiten fithren. An
den Stufen konnen sich zweidimensionale Analoga der drei Gleichgewichtswachstumsmoden

bilden (Abb. 2.4.5b).
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Abb. 2.4.5: (a) Keimbildung an einer Hohlecke (nach [68]). (b) Schematische Draufsicht auf zwei durch eine
Stufe getrennte Terrassen und Anlagerung von Adatomen an der Stufenkante analog zu den
dreidimensionalen Wachstumsmoden aus Abb. 2.4.1a.

Die Oberflichenmorphologie ist eine Folge davon, dass die Oberflichenenergie von der
kristallografischen Orientierung abhdngt. Eine flache Oberfliche ist instabil, wenn die
Gesamtenergie durch das Aufbrechen in verschiedene Orientierungen unter Beibehaltung der
makroskopischen Orientierung abgesenkt wird [82]. Hoch-indizierte Kristallflichen (sog.
Vicinalflichen) bestehen aus niedrig-indizierten Terrassen konstanter Breite (z.B. (111)- oder
(100)-Terrassen), die durch monoatomare Stufen getrennt sind [83]. Die Oberflichenenergie einer
Vicinalfliche ist die Summe aus der Oberflichenenergie der niedrig-indizierten Terrassen, der
Stufen- und Eckenenenergie und der Wechselwirkung zwischen benachbarten Stufen [84]. Eine
stabile Morphologie ist dann vorhanden, wenn sie eine Tangente in einer Wulff-Konstruktion
(Darstellung der Oberflachenenergie gegen den Fehlorientierungswinkel) darstellt [85]. Es hat sich
herausgestellt, dass viele saubere Vicinalflichen stabil sind, aber bei hohen Temperaturen oder bei
Gas-Adsorption instabil werden [84]. Die thermische Instabilitdt beruht auf der inherenten

Spannung von z.B. Pt(111)-Flachen, die eine Tendenz zur Rekonstruktion zeigen, so dass es
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aufgrund von Spannungsabbau bei leicht fehlorientierten Pt(111)-Oberflichen zur Facettierung
bzw. Step bunching kommt [86,87]. Die Adsorption von Gasatomen an einer Stufe fithrt zu
verdnderten Stufen- oder Eckenenergien oder ist auf einer facettierten Fliche moglicherweise
energetisch bevorzugt, so dass die Chemisorption von Gasen viele Vicinalflachen verdndert [83,88].
So kommt es in Sauerstoffatmosphire bei Pt(9 9 7)- und Pt(10 10 9)-Einkristallen oberhalb von 600
K zu einer Verdopplung der Stufenhéhe und Terrassenbreite [84,89,90].

Weiterfithrende Informationen zu den atomaren Prozessen beim Kristallwachstum sind in einigen

Ubersichtsartikeln zusammengefasst [70,79,91-93].

2.4.2 Epitaxie von Metalloxiden

Das Kristallwachstum von Halbleitern und Metallen ist mittlerweile recht gut untersucht,
wohingegen Untersuchungen an Oxiden selten sind. Die meisten Oxide besitzen eine geringere
Oberflichenenergie als Metalle [94], daher bilden die meisten Metalle dreidimensionale Partikel
(,,Cluster<) wenn sie auf Oxidoberflichen abgeschieden werden [95]. Eine Ausnahme bildet das
kiirzlich erzwungene lagenweise Wachstum von Co auf hydroxiliertem ALO3(0001), eine
Grenzflachenreaktion bindet dabei iiber die Oberfliche verteilte oxidierte Co-Atome als
Ankerpunkte fiir ein lagenweises Co-Wachstum [96].

Im umgekehrten Fall, dem Wachstum von Oxiden auf Metallsubstraten, ist bei geringem Einfluss
der Grenzflichenenergie ein lagenweises Wachstum des Oxidfilmes zu erwarten. Aufgrund des
hoheren Anteils ionischer Bindungen ist ein geringerer Einfluss von Gitterverspannungen zu
erwarten als bei rein kovalenten Verbindungen. Im Fall unpolarer, ionischer Verbindungen (zu dem
Begriff der Polaritdt vgl. Kapitel 2.5) hat sich aber gezeigt, dass Oxide auBlerordentlich steif sind
und Fehlstellenversetzungen oder Mosaikstrukturen gebildet werden [97,98].

Heteroepitaktisches Wachstum von Oxiden auf einem Oxidsubstrat wird hauptsdchlich durch die
Fehlanpassung der  Sauerstoffuntergitter [99], die  Oberflichensymmetrie —und die
Grenzflichenenergie bestimmt [100]. Da die Metallkationen in der Regel deutlich kleiner sind als
die Sauerstoffanionen, ist also nicht die Ubereinstimmung der Gitterkonstanten, sondern die der
Sauerstoffuntergitter entscheidend, wie fiir Eisenoxide auf Al,O3(0001) [100] und Co3;04 auf
MgO(100) [99] gezeigt wurde. An der Grenzfliche bilden sich in regelméBigen Abstinden
Fehlstellen-Versetzungen der Kristallgitter [101]. Die Oberflichensymmetrie und Wahl der
Gitterkonstanten kann metastabile Phasen unter Bedingungen stabilisieren, unter denen sie nicht
gebildet werden sollten (z.B. ¢-Fe;O3(001) auf MgO(100) [102]). An der Grenzfliche konnen

Diffusions- und/oder Oxidations-/Reduktionsprozesse auftreten. So hat sich gezeigt, dass fiir
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ausreichend hohe Temperaturen beim Wachstum von Eisenoxiden auf MgO(001) die
thermodynamisch stabile bindre Spinellverbindung Mg.Fe; «Os gebildet wird [97,103]. Die
dreidimensionale Struktur und die Elektrostatik hat einen besonders groBlen Einfluss auf das
Wachstum von Oxiden auf Oxidsubstraten. So konnte gezeigt werden, dass die Elektrostatik und
Ionengrofle in den ersten Schichten der Grenzfliche das heteroepitaktische Wachstum von
Perowskiten auf Kochsalzstrukturen bestimmt [104]. Die elektrostatische Grenzflichenregion des
Oxid-Substrates ist oft sehr &dhnlich wie die Grenzflaichenregion des wachsenden Oxidfilmes (z.B.
beim Wachstum von a-Fe;03(0001) auf a-Al,03(0001)), daher ist der Oxidfilm an der Grenzflache
nicht so stark gestort, besonders wenn die Gitteranpassung gut ist [97]. Dies kann nicht nur den
Wachstumsmodus beeinflussen, sondern hat moglicherweise auch einen Einfluss auf
Oberflachenrelaxationen (vgl. dazu Kapitel 2.5).

Zum Beispiel wurden auf Al,O3(0001) Eisenoxidfilme in einem Stranski-Krastanov
Wachstumsmodus gewachsen [105]. An der Grenzfliche bildet sich zunichst ein FeO(111) Film,
bevor je nach Préparationsbedingungen a-Fe,Os; oder Fe;Os gebildet wird [100,106]. Das
Wachstum von Vanadiumoxiden auf TiO,(110) ist recht kontrovers diskutiert hinsichtlich der
Struktur des Vanadiumoxidfilmes (V,03; mit Korundstruktur [107] vs. VO, mit Rutilstruktur [108]),
aber vieles deutet darauf hin, dass hier das Substrat entscheidend die Struktur des Filmes bestimmt,
so dass sich bevorzugt ein isomorpher VOx-Film mit Rutilstruktur bildet.

Bislang ist das Wachstum von Oxiden auf gestuften Substraten nur in Ansétzen untersucht worden.
Die meisten Arbeiten beschrinken sich auf supraleitende Oxide vom Cuprat-Typ, bei denen das
Wachstum auf gestuften SrTiOs- oder MgO-Substraten ausgenutzt wird, um aufgrund eines step-
flow Wachstumsmodus besonders glatte Filme zu erhalten [109-111]. Es konnte gezeigt werden,
dass die Keimbildung in diesem Fall bevorzugt an Stufen geschieht und das Oxid in molekularen
Einheiten und nicht in Atomlagen wichst [111]. Dariiber hinaus wurde der Zusammenhang
zwischen der Stufendichte einer TiOy(110)-Oberfliche mit dem Reduktionsgrad der

Oberflichendoménen untersucht. Je nach Reduktionsgrad bilden sich aus elektrostatischen Griinden

bevorzugt autokompensierte [001]-Stufen fiir die (1x1)-Oberfldche und [ﬁO]-Stufen fiir reduzierte
(2x1)-rekonstruierte Oberflachenbereiche (zum Autokompensationsprinzip vgl. nichstes Kapitel)
[112]. Die Stufenatome sind dabei aufgrund ihrer reduzierten Koordination bevorzugte Startpunkte
fir eine Reduktion der Oberfliche. Die ungiinstige Elektrostatik von polaren (s.u.)
Oberflachenbereichen fiihrt auch bei dem Wachstum von NiO(111) auf einem leicht gestuften
Ni(111)-Substrat zu einem um 8° gekippten Oxidfilm mit einer regelmiBigen Terrassenbreite
[113,114]. Auch die Gitterfehlanpassung und der mogliche Spannungsabbau an Stufen wird als

Ursache diskutiert. Generell weichen die Oberflichenenergien von vicinalen Oxidoberflichen
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deutlich stirker von den niedrig-indizierten Fldchen ab als bei Metallen, so dass Oxid-
Vicinalflichen energetisch deutlich ungiinstiger sind [115]. An Stufenkanten sind daher

Relaxationen von erheblicher Bedeutung. Im Fall von instabilen Oberflichen wie zum Beispiel bei

A1203(1010) bilden sich beim Tempern stabilere Facetten [116]. Auch die (0001)-Oberfldche bildet

bei lingerem Heizen eine regelméfig angeordnete Stufenstruktur aus [116].

2.4.3 Selbstorganisationsphanomene bei Festkorpern

Die spontane Selbstorganisation von geordneten Nanostrukturen ist ein Forschungsgebiet mit
enormem Potential flir die Fabrikation immer kleinerer elektronischer oder magnetischer Bauteile
sowie flir die Grundlagenforschung. Wenn man von einem Festkorper zu niedrigdimensionalen
Strukturen geht, so ist zu erwarten, dass sich einige typische, kollektive Festkorpereigenschaften
verandern, z.B. Supraleitung, Magnetismus, die elektronische Struktur usw. Daraus ergeben sich
grundlegende Fragen der Festkorperphysik wie: Konnen atomar breite Ketten noch Strom leiten?
Wie klein sind die kleinsten moglichen Magnete?

Im Prinzip sind beliebige Nanostrukturen durch die Manipulation von Atomen und Molekiilen unter
Benutzung von Rastersondentechniken zugénglich (vgl. Kapitel 3.1.4). Als Beispiel fiir eine
derartige Nanostruktur ist in Abb. 2.4.6a die Herstellung des ,,Kanji“-Symbols (jap.: ,,Atom")
gezeigt. Der serielle Charakter (d.h. die einzelnen Manipulationsschritte werden nacheinander
durchgefiihrt) macht die Herstellung von gréferen Nanostrukturen mit Rastersondentechniken sehr
aufwendig. Durch Selbstorganisation lassen sich gleichméBig angeordnete Nanostrukturen in grof3er
Dichte erzeugen. Im folgenden sind einige Beispiele mit Bezug zur vorliegenden Arbeit
herausgegriffen, um exemplarisch die Mechanismen der Selbstorganisation bei Metallen und
Halbleitern aufzuzeigen. Fiir weitergehende Informationen sei auf die angegebene Literatur und drei

Ubersichtsartikel verwiesen [92,117,118].

41



™
L ;j ¥,

q'; 'y [
S
N *'1”};.3
P4

v, S

¥

4 ;
AL DY S

Theorie

Abb. 2.4.6: Ausgewdéhlte Beispiele fiir nanostrukturierte Oberflachen: (a) Ergebnis der direkten Manipulation von Fe-
Atomen auf einer Cu(111)-Oberfldche mittels einer STM-Spitze zu dem japanischen Kanji-Symbol (,Atom*) (nach:
[76]). (b) oben: STM-Bild eines 2-4ML dicken Cu-Films auf Ru(0001) mit verschieden relaxierten, selbstorganisierten
Strukturen (nach: [124]); unten: Darstellung der Fehlanpassungsenergie fiir Versetzungsstrukturen von Cu auf
Ru(0001) als eine Funktion der Schichtdicke (von links nach rechts zunehmend) (nach: [125]). (c) Selbstorganisierte
vs. statistisch gewachsene Ag-Inseln auf einem mit 1.5 ML Ag vorbedecktem Pt(111) Substrat. Die zweite Monolage
Ag bildet ein (25x25)-Versetzungsnetzwerk auf Ru(0001) wie in dem Einsatz oben rechts gezeigt, auf dem sich
wohlgeordnet Ag-Inseln abscheiden lassen (nach:[126]). (d) oben: Periodische Stufenanordnung eines Pt(9 9 7)-
Substrates; unten: Monoatomare Co-Ketten dekorieren die Pt-Stufenkanten. Diese Ketten zeigen eine
kurzreichweite ferromagnetische Ordnung lber ~15 Atome (nach: [127]).
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Kristallwachstum auf einem fehlangepassten Kristallgitter fiihrt meist zu der Bildung von
dreidimensionalen Inseln in einem Stranski-Krastanov Wachstumsmodus (s.0.). Normalerweise
geschieht die Keimbildung statistisch mit einer relativ breiten GroBenverteilung der Inseln.
Erstaunlicherweise haben einige Experimente eine relativ enge GrdéBenverteilung der
dreidimensionalen Inseln gezeigt (bei Halbleitern oft als ,,Quantenpunkte* bezeichnet) [119]. Unter
bestimmten Bedingungen besitzen diese Inseln zudem eine mehr oder weniger ausgeprigte
periodische Ordnung auf dem Substrat. Unter Ausnutzung mehrerer heteroepitaktisch gewachsener
Schichten (,,buried heterolayers®) lésst sich eine bessere Kontrolle der Grofenverteilung und eine
aullerordentlich regelméfige Anordnung erhalten [120-123]. Bei dieser Vorgehensweise werden
beispielsweise verspannte InAs-Inseln auf einem GaAs-Substrat mit einer weiteren Schicht GaAs
bedeckt. Es konnte gezeigt werden, dass mit Wiederholung dieser Schichtfolge die Verteilung und
GroBe der Inseln auBlerordentlich an GleichméBigkeit zunimmt [122].

Wie fiir das System Cu/Ru(0001) theoretisch und experimentell gezeigt wurde, kann der
Spannungsabbau unter Bildung von Fehlanpassungs-Versetzungen (,,misfit dislocations®)
schichtdickenabhidngig zu pseudomorphen Wachstum (1. ML Cu), iiber selbstorganisierte
Linienmuster (2. ML Cu), {iber trigonale Strukturen (3. ML Cu) zu einem vollstindig relaxierten Cu
Moiré-Muster (>3 ML) fiihren (s. Abb. 2.4.6b) [124,125]. Eine aullerordentlich enge
GroBenverteilung von nanostrukturierten Inseln mit einem hohen Grad an periodischer,
langreichweitiger Ordnung ldsst sich auf vorstrukturierten Substraten erhalten (z.B. durch einen
verspannten, benetzenden Film oder ein rekonstruiertes Substrat). Ein zweidimensionales Muster
von Ni-Inseln wurde in den ,,Ellbogen® der Fischgritenrekonstruktion von Au(111) erhalten [128].
Zwei Monolagen Ag bilden auf Pt(111) ein regelmifBiges Versetzungsnetzwerk, auf dem sich sehr
einheitliche, periodisch angeordnete Ag-Inseln abscheiden lassen (s. Abb. 2.4.6¢) [126]. In diesem
Zusammenhang sei auch auf ultradiinne FeO(111)-Filme verwiesen, die ebenfalls
schichtdickenabhéngige Moiré-Vorstrukturierungen bilden und daher potentiell zu Nanostrukturen
fiihren konnen [129,130].

Nutzt man die Vorstrukturierung von vicinalen (also gestuften) Substraten [131] oder
Grabenstrukturen wie Cu(110) [132,133] oder W(110) [134] aus, so lassen sich auch periodisch
angeordnete eindimensionale Ketten durch Selbstorganisation erhalten. Ein Beispiel hierfiir ist in
Abb. 2.4.6d gezeigt. Die dort gezeigten atomar breiten Co-Ketten an den Stufenkanten eines Pt(9 9
7)-Substrates zeigen zudem eine bei eindimensionalen Ketten nicht erwartete kurzreichweitige
ferromagnetische Ordung [127].

Die genannten Beispiele zur Selbstorganisation von metallischen Nanostrukturen oder Halbleiter-

Quantenpunkten beruhen also entweder auf der Ausnutzung von Verspannungen bei
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thermodynamisch kontrolliertem Wachstum (Stranski-Krastanov Inseln, Facettierungen), oder auf
unterschiedlichen Keimbildungsraten und Diffusionsbarrieren bei vorstrukturierten, anisotropen
Substraten (gestuft, rekonstruiert oder mit einem verspannten Fehlstellen-Versetzungsnetzwerk
vorbedeckt). Im ersten Fall sind hauptsidchlich langreichweitige elastische Wechselwirkungen die
Ursache der periodischen Ordnung [135]. Wenn man selbstorganisiertes Wachstum von Oxiden
durch den Wachstumsmodus kontrollieren will, so miissen wie in Abschnitt 2.4.2 ausgefiihrt
zusitzliche Faktoren beachtet werden, insbesondere die Elektrostatik, Madelungenergie und
potentielle Phasenumwandlungen des wachsenden Films. Es konnte hergeleitet werden, dass
elektrostatische Wechselwirkungen aufgrund von Unterschieden in der Austrittsarbeit zweier
Materialien zu einer spontanen, periodischen Dominenanordnung filhren kann, die die
Gesamtenergie des Systems reduziert [136]. Ein derartiger Mechanismus wird fiir die Bildung von
periodischen Doménen aus Cu(110)-(1x1) und Cu(110)-(2x1)O auf mit Submonolagen Sauerstoff
bedecktem Cu(110) diskutiert [136,132]. Die Theorie der spontanen Selbstorganisation von

Nanostrukturen auf Kristalloberfldchen ist in [135] zusammenfassend dargestellt.

2.5 Physikalische Prinzipien von Oxidoberflaichen: Autokompensation,
Relaxationen und Rekonstruktionen

Wenn man bei Metallen die durchschnittliche Elektronendichte auf kugelformige Metallatome
verteilt, und dann eine Oberfldche schafft, indem der Festkorper in zwei Teile geschnitten wird, so
wird zwischen den Oberflichenatomen Ladungsdichte fehlen und iiber Oberflichenatomen
zusétzliche Ladung vorhanden sein. Diese Ladungsdichte verteilt sich gleichmaBig iiber die
Oberfliche, und dies fiihrt zu einer reduzierten Ladungsdichte an Oberflaichenatomen, und
Relaxationen sind die Folge (insbesondere eine Kontraktion des ersten Ladungsabstandes). Durch
eine zusitzliche Umstrukturierung der Oberfliche (Rekonstruktion) versuchen manche Metalle
zusitzlich Ladungsdichte auf die Metallatome zuriickzuverteilen, um den Oberfldchenatomen einen
Festkorper-dhnlicheren Zustand zu geben.

Bei mehr kovalenten Materialien existieren durch die reduzierte Koordination von Atomen an einer
Oberflache freie Valenzen, die aus der Oberfliche herausreichen (,dangling bonds®). Durch
Wechselwirkung und Uberlappung derartiger freier Valenzen kann sich die geometrische Struktur
einer Oberfliche verdndern, die Oberfliche rekonstruiert. Besonders die Rekonstruktionen von
Halbleitern wurden untersucht, zum Beispiel die Dimerisierung von Si-Atomen auf der Si(100)-

Oberfliche zu einer (2x1)-Uberstruktur. Bei Verbindungen mit relativ hohen ionischen
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Bindungsanteilen wir Oxiden treten noch weitere Schwierigkeiten hinzu [12], die mit der
Elektrostatik verkniipft sind und im folgenden erldutert werden.

Die Atome in einem Oxid besitzen aufgrund der hohen Elektronegativitit (C) des Sauerstoffs hohe
Partialladungen. Eine Bindung zeigt einen stdrker ionischen Bindungsanteil, je groBer die
Elektronegativititsdifferenz der beteiligten Atome ist. Auf der Pauling-Skala besitzt Sauerstoff
einen Wert von 3.5, zweiwertiges Eisen 1.8 und dreiwertiges 1.9 [137,138]. Pauling hat einen
Bindungskovalenz-Parameter definiert, der den kovalenten Charakter einer chemischen Bindung

quantifizieren soll.

g =exp [-Dc’ /4] (9)
Der ionische Charakter wird dann durch
i=l-g (10)
bzw. in einem Festkorper durch
"=1-x/Zg (11)

gegeben (x: Wertigkeit, Z: beteiligte Bindungen). Der ionische Anteil in den Bindungen von FeO
und a-Fe;Os kann mit dieser Methode zu 84% bzw. 74% abgeschitzt werden.

Der ionische Anteil der Bindungen und die Polaritit der Oberfliche hat einen entscheidenden
Einfluss auf die Stabilitit eines Kristalls. Ausgehend von klassischen elektrostatischen Kriterien
hingt die Stabilitét einer Verbindungsoberfliche von der Ladungsverteilung in Struktureinheiten ab,
die sich senkrecht zur Oberfldche wiederholen. Tasker hat ein System zur Klassifizierung ionischer
Oberflachen angegeben, das auf einer elektrostatischen Betrachtung der Dipolmomente senkrecht
zur Oberflache beruht [139,140]. Die Schichten senkrecht zur Oberflaiche werden zu gleichartigen
Wiederholungseinheiten zusammen gefasst. Es lassen sich drei Klassen unterscheiden (Abb. 2.5.1):
Typ 1 oder Typ 2 Oberfldchen besitzen beide kein Dipolmoment in deren Wiederholungseinheit,
unterscheiden sich jedoch durch die Ladung, die die einzelnen Schichten innerhalb der
Wiederholungseinheit tragen. Ein Beispiel fiir eine Typ 1 Oberfliche, bei der jede Schicht
elektrisch neutral ist, ist die (100)-Fliche von Natriumchlorid-Strukturen wie z.B. FeO(100). Zur
zweiten Klasse gehdren Oberflidchen, bei denen zwischen zwei Netzebenen zwar ein Dipolmoment
senkrecht zur Oberfliche Dbesteht, dieses aber innerhalb der zusammengesetzten
Wiederholungseinheit elektrisch neutral ist. Hierzu gehdrt die eisenterminierte a-Fe,O3(0001)-

Oberfléache.
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Abb. 2.5.1: Klassifizierung von ionischen Oberflachen nach Tasker [139] am Beispiel von FeO(100) (Typ
1), einer eisen- (Typ 2) und einer sauerstoffterminierten (Typ 3) a-Fe,03(0001)-Oberfladche. Die Bindungen
zwischen den  zusammengesetzten  Wiederholungseinheiten  sind  weggelassen, um  die

Wiederholungseinheiten hervor zu heben. (Kleine, dunkelgraue Atome: Fe; grol3e, hellgraue Atome: O).

Im Gegensatz zu Typ 1 und Typ 2 Oberflichen besitzen Typ 3 Oberflichen ein Dipolmoment
senkrecht zur Oberflache, welches sich in der Kristallwiederholungseinheit nicht aufhebt, so dass
ein Gesamt-Diplomoment ungleich Null resultiert. Solche Oberflichen werden polar genannt und
sollten nicht stabil sein. Beispiele sind die (111)-Oberfliche von Fe;Os und die
sauerstoffterminierte a-Fe,O3(0001)-Oberfléche.

In polaren Oberfldchen folgen alternierend Atomlagen mit Fldchenladungsdichten +s und -S mit
dem Abstand R. Dies ist in Abbildung 2.5.2 am Beispiel eines sauerstoffterminierten a-
Fe,03(0001)-Kristalls gezeigt. Aus Doppellagen mit zwei entgegengesetzt geladenen Schichten
lasst sich ein elektrisch neutraler Hamatit-Kristall vom Typ 3 aufbauen (Abb. 2.3.2a). Die
geladenen Doppellagen produzieren ein konstantes eletrostatisches Feld E=s/e, innerhalb der
Schichten, wihrend zwischen aufeinanderfolgenden Doppellagen E=0 ist. Mit zunehmender Zahl
von Doppellagen steigt dieses elektrostatische Potential linear an und divergiert fiir N® ¥, daher

riihrt die Instabilitdt derartiger Oberflachen.
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Abbildung 2.5.2: Instabilitat (a) und Méglichkeit der Stabilisierung von polaren Oberfldchen (b) am Beispiel
einer OH-terminierten a-Fe,03(0001)-Oberflache. (Kleine, dunkelgraue Atome: Fe*'; grol8e, hellgraue

Atome: O”; weisse, kleine Atome: H).

Derartige Oberflichen lassen sich nur dann stabilisieren, wenn die Ladungsdichte in der
Oberflachenregion verdndert wird. Dies ldsst sich entweder durch eine Verdnderung der
elektronischen Oberflichenstruktur [140] (Ladungsdichteumverteilung als Antwort auf das polare
elektrostatische Feld; ganz oder teilweise besetzte Oberflichenzustinde; Oberflichenmetallisierung
0.4.) oder durch starke Verdnderungen der Oberflichenstochiometrie (Oberflichendefekte,
Rekonstruktionen, Facettierung, Adsorption von geladenen Fremdatomen/-ionen usw.) erreichen.
Dies ist fiir sauerstoffterminiertes a-Fe,O3;(0001) in Abbildung 2.5.2b gezeigt. Wenn die
Oberflachenschicht aufgrund von Sauerstoff-Fehlstellen nur die Hélfte der Ladung trdgt oder durch
H-Atome eine Hilfte der Ladung ausgeglichen wird, so ldsst sich eine ungeladene
Wiederholungseinheit formulieren, die einer Oberfliche vom Typ 2 entspricht. Das Potential bleibt

endlich und wechselt mit zunehmender Schichtdicke zwischen 0 und SR/2e,.
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Rekonstruktionen séttigen entweder freie Koordinationsstellen (,,dangling bonds®) durch
Rehybridisierung, oder sie iiberfiihren sie in nicht-bindende, elektronische Zustinde [141]. Eine
oktopolare Rekonstruktion wurde fiir NiO(111) vorgeschlagen [142]. Entfernung von Ionen aus der
obersten Schicht oder Adsorption von geladenen Teilchen bewirken ebenfalls eine Verringerung der

Ladungsdichte in der obersten Schicht [138,142,143]. Die lange nicht verstandene Stabilitit der

polaren, unrekonstruierten ZnO(0001)- bzw. ZnO(OOOi)-Oberﬂéiche konnte kiirzlich durch einen
elektronischen Ladungstransfer von 0.17 Elektronen zwischen der auf beiden Seiten zwingend
vorliegenden Zn- und O-Terminierung erklart werden [143].

Claudine Noguera hat kiirzlich darauf hingewiesen, dass die elektrostatische Stabilitdt von polaren
Filmen aufgrund der zweiten Grenzfliche zum Substrat von der Betrachtung halb-unendlicher
Kristalle abweichen kann [140]. Dies ist in Abb. 2.5.3 schematisch fiir a-Fe,O3(0001) gezeigt.
Wenn ein a-Fe,03(0001)-Film mit einer Eisenschicht an ein Substrat gebunden ist, lassen sich
ausgehend vom Substrat Wiederholungseinheiten vom Typ 2 formulieren. Es kann jede
Terminierung stabilisiert werden, da kein makroskopisches Dipolmoment mehr vorliegt, und eine
Sauerstoffterminierung besitzt lediglich ein Oberflaichendipolmoment durch die oberste Lage, das
sich leicht (z.B. durch Relaxationen) ausgleichen ldsst (Abb. 2.5.3a). Eine eisenterminierte
Oberfliche ist mit keinem Dipolmoment verbunden (Abb.2.5.3b). Im Fall einer
Sauerstoffterminierung an der Grenzflache sollte ausschlieBlich eine eisentermineirte Oberfliche
stabil sein, die mit einem geringen Grenzflichendipolmoment verkniipft ist (Abb. 2.5.3c). Eine
andere Situation ergibt sich, wenn ein polares Oxid auf einem strukturell dhnlichen Oxidsubstrat
gewachsen wird, kann sich der Film wieder wie ein halbunendlicher Kristall verhalten, wenn der
Einfluss der unterschiedlichen Kationen in Film und Substrat gering ist, wie z.B. beim Wachstum
von a-Fe;03(0001) auf a-Al,03(0001). Wenn man Strukturuntersuchungen vergleicht, muss man
unbedingt beriicksichtigen, ob die Untersuchungen an halbunendlichen Kristallen oder an
epitaktischen Filmen auf einem Metall- oder einem Oxidsubstrat erhalten wurden, da die

resultierenden Relaxationen sich deutlich unterscheiden konnen.
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Substrat Substrat Substrat

Abb. 2.5.3: Schematische Seitenansicht von a-Fe,03(0001)-Filmen auf einem Substrat mit verschiedenen
Schichtenanordnungen. Die Klammern geben ladungsneutrale Wiederholungseinheiten an. In diesen
Konfigurationen existiert kein makroskopisches Dipolmoment. (Kleine, dunkelgraue Atome: Fe*'; grolle,
hellgraue Atome: 0%; Abbildung verdndert nach [140]).

Die hier vorgestellten Uberlegungen sind nur fiir vollstindig ionische Kristalle giiltig. Die Metall-
Sauerstoff-Bindungen in Oxiden enthalten sowohl kovalente als auch ionische Beitrige. Die
elektronische Struktur und die Ionizitit von Oxidoberflichen kann dariiber hinaus aufgrund der
reduzierten Bindungsumgebung erheblich davon abweichen. Ab-initio DFT-Rechnungen der
V,05(010)-Oberflache zeigen in einer Mulliken-Populationsanalyse, dafl die Atomladungen der
Atome im Vergleich zu den formalen Valenzladungen erheblich reduziert sind [145]: Auch fiir die
Aluminium- und Sauerstoffatome im a-AlO3;(0001) wurden reduzierte Mulliken-Ladungen
berechnet [146]. Dies verdeutlicht, dass Oxide und deren Oberflichen einen erheblichen kovalenten
Bindungsanteil und somit eine reduzierte Ladungsdichte aufweisen. Eine Kontraktion der obersten
Atomschicht erméoglicht eine bessere Uberlappung der Atomorbitale und erhoht den kovalenten
Bindungsanteil der Bindungen in der Oberfldchenregion. Dies wirkt also stabilisierend auf polare
Oberflachen indem die Oberflichenenergie erniedrigt bzw. das Dipolmoment reduziert wird,
allerdings sind Relaxationen alleine niemals in der Lage, ein bestehendes Dipolmoment
auszugleichen [140]. Dies kann nur durch Verdnderungen der Oberflichen-Stochiometrie oder
durch eine vollstdndige oder teilweise Besetzung von Oberflichenzustinden im Leitungsband oder

durch die Bildung von unbesetzten Oberflaichenzustinde im Valenzband geschehen.
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2.6 Magnetismus und Struktur der Eisenoxide

Ungepaarte Elektronen besitzen einen ,,Spin“, d.h. als ein Teilchen aufgefasst, fithren sie eine
Rotationsbewegung um die eigene Achse aus. Da mit dem Spin ein magnetisches Moment
verbunden ist, verhalten sich die Elektronen wie kleine Stabmagneten und beeinflussen sich
gegenseitig. Nach der Hundschen Regel sind ungepaarte Elektronen in verschiedenen Orbitalen
parallel ausgerichtet und besitzen die gleiche Magnet-Quantenzahl (und unterschieden sich in einer
anderen Quantenzahl). In einem Festkdrper kommt es aufgrund der Ligandenfeldaufspaltung je
nach Stirke des Ligandenfeldes zu einer low-spin oder high-spin Konfiguration mit mehreren
ungepaarten Elektronen. Eine Substanz mit mehreren ungepaarten Elektronen nennt man
paramagnetisch. Richten sich die magnetischen Momente von benachbarten paramagnetischen
Atomen oder Ionen in einem Festkorper liber groflere Bereiche parallel zueinander aus, so ist der
Festkorper ferromagnetisch. Sind gleich viele magnetischen Momente antiparallel ausgerichtet, so
ist die Substanz antiferromagnetisch. In Abhéingigkeit von der Temperatur findet man hier ein
Maximum der Suszeptibilitit (Mall der Magnetisierung in einem Magnetfeld) bei der Néel-
Temperatur, da die thermische Bewegung die antiparallele Ausrichtung aller Teilchen mit
zunehmender Temperatur zundchst verhindert, bevor eine statistische Gleichverteilung der
Spinorientierungen angenommen wird. Bei einer ferrimagnetischen Substanz sind ebenfalls die
magnetischen Momente antiparallel ausgerichtet, allerdings besitzen Teilchen mit
entgegengesetzten magnetischen Momenten eine unterschiedliche Haufigkeit bzw. verschieden
grofle magnetische Momente. Hierzu zéhlen die Spinell-Ferrite g-Fe,Os und Fe;0a.

Das Zustandekommen des Magnetismus anhand der Kristallstruktur von Fe;O4 ist schematisch in
Abb. 2.6.1 gezeigt. Die beiden unterschiedlich koordinierten Kationenplitze (tetraedrische Fe’™ und
oktaedrische Fe’" bzw. Fe’") bilden die Grundlage zweier sich durchdringender magnetischer
Untergitter. Die Spins der tetraedrisch und oktaedrisch koordinierten Kationen sind unterhalb der
Curie-Temperatur antiparallel ausgerichtet und verschieden groB3, d.h. sie gleichen sich nicht aus.
Die Kopplung geschieht iiber verbriickende Sauerstoffatome (Superaustausch). Die bevorzugte
Magnetisierungsrichtung ist entlang der kubischen [111]-Raumdiagonalen. Allerdings sind Teilchen
kleiner als 6 nm bei Raumtemperatur paramagnetisch [6]. Die Toleranz der Spinellstruktur gegen
Substitution der Metalle und deren Besetzung (inverser oder normaler Spinell) sowie die Existenz
zweier magnetisch antiparallel ausgerichteter Untergitter ermoglichen eine Anpassung der
magnetischen Eigenschaften von Spinellen an gegebene Anforderungen (z.B. verschieden leichte

Ummagnetisierbarkeit).
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Abb. 2.6.1: Schematische Darstellung der wichtigsten magnetischen Wechselwirkung im ferrimagnetischen
Spinell Fe3;0, (ber einen Superaustausch zwischen tetraedrischen und oktaedrischen Eisenkationen (Fe-O-
Fe Winkel 127°) (aus: [147]).

Die magnetischen Eigenschaften der beiden anderen Eisenoxide sind fiir Anwendungen weniger
interessant: Hamatit ist oberhalb von 956 K paramagnetisch, darunter schwach ferromagnetisch bis
etwa 260 K. Unterhalb von 260 K gibt es einen Phaseniibergang zu einem antiferromagnetischen
Zustand [6]. Wiistit ist paramagnetisch bei Raumtemperatur und wird antiferromagnetisch unterhalb
von 203-211 K (je nach Defektanzahl) mit Spins parallel und antiparallel zur [111]-Richtung [6].

In magnetischen Speichermedien wird eine Information in kleinen magnetischen Dominen oder
Partikeln gespeichert. Heutzutage sind die Abmessungen derartiger Partikel im Bereich von 100 nm
mit einer Informationsdichte von 500 Mbits/in’. Fiir eine Erhhung der Speicherkapazitit miissen
die magnetischen Bereiche weiter miniaturisiert werden, dies ist durch die herkommliche
Mikrostrukturierung nicht mehr moglich, aber moglicherweise durch Selbstorganisationsprozesse
zuginglich. Mit der zunehmenden Miniaturisierung von magnetischen Strukturen verdndern sich
die magnetischen Eigenschaften. Fiir PartikelgroBen unterhalb der Grofe einer einzelnen
magnetischen Domine sollten stabile, einfache Magneten entstehen. Da die starken
Wechselwirkungen zwischen benachbarten magnetischen Doménen wegfallen, wiirde bei einer
Verwendung in Speichermedien das Rauschen betrdchtlich vermindert. Zudem lieBe sich jedes
magnetische Partikel als ein einzelnes Bit nutzen. Bei einer weiteren Verkleinerung der
magnetischen Strukturen erreicht man die superparamagnetische Grenze. Superparamagnetismus ist

ein Ergebnis einer magnetischen Anisotropie, d.h. die Spins sind bevorzugt entlang bestimmter
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kristallografischer Richtungen ausgerichtet (z.B. [111] bei Fe304). Wenn die Temperatur ausreicht,
um die Energiebarriere fiir eine Spinumkehr zu iberwinden, so kommt es zur
superparamagnetischen Relaxation (spontane Fluktuationen der Spinumkehr), und das beobachtete
magnetische Feld ist reduziert oder abwesend. Superparamagnetismus taucht fiir Eisenoxide bei
Raumtemperatur fiir PartikelgroBBen kleiner ~10 nm auf. Kleinere Strukturen sind fiir eine
magnetische Anwendung nur dann interessant, wenn sie eine hohe blocking-Temperatur besitzen,
unterhalb derer die thermische Energie nicht fiir eine Spinumkehr ausreicht. Da der Magnetismus
ein koorperatives Phdnomen ist, d.h. das Verhalten vieler Teilchen in einem Festkorper ist
gekoppelt, ist zu erwarten, dass der Magnetismus unterhalb einer gewissen Teilchengrof3e
verschwindet.

Je kleiner die magnetischen Partikel werden (genauso bei diinnen Filmen), umso mehr hat das hohe
Oberflache/Volumen-Verhéltnis einen entscheidenden Einfluss auf den Magnetismus. Bei
ultradiinnen Filmen (20-30 Atomlagen) wird generell aufgrund der magnetostatischen Energie
erwartet, dass die bevorzugte Magnetisierungsrichtung parallel zur Oberfldche liegt, da es so am
wenigsten freie magnetische Pole gibt (Form-Anisotropie) [148]. Die bereits angesprochene
magnetokristallografische Anisotropie (z.B. die bevorzugte Spinausrichtung in [111]-Richtung bei
Fe;04) und auch die GroBe des magnetischen Moments ist wegen der fehlenden Nachbarn an einer
Oberfliche um 1-2 Groflenordnungen grofer als im Festkorperinneren (Oberflachen-Anisotropie)
[148]. Bei diinnen Filmen oder Kleinststrukturen konkurrieren beide Effekte, so dass in
Abhingigkeit der Schichtdicke und der Temperatur ein neues magnetisches Phidnomen bei
Variation dieser Parameter auftreten kann, die Spin-Reorientierung (SRT), die eine 90°-Drehung
der Magnetisierungsrichtung von parallel in die Oberflichen-Ebene oder umgekehrt hervorruft. Bei
verspannten Filmen mit einer Gitterfehlanpassung kommt zusétzlich noch eine Verspannungs-
induzierte magnetische Anisotropie hinzu (Magnetostriction).

Interessant ist auch die Frage, ob eindimensionale, monoatomare Ketten noch kollektive
Eigenschaften zeigen konnen. Nach dem Ising-Modell sollten unendlich lange, eindimensionale
Ketten spontan in kleine Segmente mit unterschiedlicher Magnetisierungsrichtung zerfallen, die
eine langreichweitige ferromagnetische Ordnung bei endlichen Temperaturen verbietet [149,150].
Kiirzlich konnten aber monoatomare Co-Ketten auf einem gestuften Pt-Einkristall hergestellt
werden, die aus einzelnen thermisch fluktuierenden, ferromagnetisch gekoppelten Atomen
bestehen, die unterhalb von 263 K in einen langreichweitig geordneten ferromagnetischen Zustand
iibergehen [127].

Eine Reihe von ungewohnlichen Effekten bei magnetischen Kleinststrukturen versprechen ein

hohes Anwendungspotential, z.B. der Riesenmagneto-Widerstands- (GMR) Effekt [151,152]. Fiir
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derartige Anwendungen wird eine Quelle von spin-polarisierten Elektronen bendtigt: Wenn die
Elektronen mit einer Spinorientierung leitend sind, und die der entgegengesetzten Spinorientierung
nicht-leitend, so wird das Material ,,halb-metallisch genannt, und der Anteil spin-polarisierter
Elektronen betragt 100%. Spin-aufgeloste DFT-Rechnungen haben gezeigt, dass die Elektronen in
Fe;Os am Fermi-Niveau 100% spin-polarisiert sind, daher sind diinne Fe;Os-Filme
vielversprechende Kandidaten fiir Anwendungen in spin valves oder magnetischen Tunnel-
Verbindungen [153]. Magnetische Nanostrukturen sind auch von Interesse fiir potentielle
Entwicklungen in der Spintronic (magnetoelektronische Bauteile) [148].

In der Gruppe von Roland Wiesendanger werden die magnetischen Eigenschaften von
Kleinststrukturen mit einem spin-polarisierten Rastertunnelmikroskop (vgl. Kapitel 2.4) untersucht.
Mit dieser Technik wurde u.a. die (001)-Flache von Fe;O4 untersucht, die sowohl Sauerstoffanionen
als auch oktaedrisch koordinierte Eisenkationen enthidlt. Bei diesen Experimenten konnte die
unterschiedliche Grofe des Magnetisierungsvektors von Fe’™ und Fe’* und eine entsprechend
vergrofBerte Einheitszelle mit atomarer Auflosung gemessen werden [154]. Dies wurde damit
gedeutet, dass der Verwey-Ubergang an der Oberfliche aufgrund der reduzierten Koordination der
Fe-Kationen erst oberhalb Raumtemperatur stattfindet und daher der schnelle Ladungsiibertrag
zwischen Fe*" und Fe’" eingefroren ist.

Diese Beispiele zeigen, dass die Herstellung und Untersuchung von magnetischen Nanostrukturen
von hohem Interesse fiir ein grundlegendes Verstindnis des Magnetismus ist. Die magnetischen
Eigenschaften von Kleinststrukturen sind in einem Ubersichtsartikel von Himpsel et al. ausfiihrlich

diskutiert [78].
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3. Methoden und Experimentelles

3.1 Beugung niederenergetischer Elektronen
3.1.1 Kristallografie in zwei Dimensionen

Die Ewaldsche Konstruktion ist ein Hilfsmittel, um die Streubedingungen zu veranschaulichen

(Abb. 3.1.1). Dazu zeichnet man den Vektor /;0 von einem beliebig gewdhlten, reziproken
Gitterpunkt als Ursprung ausgehend in das reziproke Gitter ein. Der Streuvektor sei K = l% -IEO und
bei elastischer Streuung ist |l€1| = |l€0| =2p/l (mit | Wellenldnge der Strahlung). Alle Punkte auf
der Kugel um das ,,Fullende* von /;0 mit dem Radius r = | IEO| = l% | beschreiben die Endpunkte des

Vektors K = k,-k,. Wenn der Kreis durch Punkte des reziproken Gitters geht, ist die

Streubedingung G = £ erfiillt und es entsteht ein Beugungsreflex.

x x o x b) Reziproke
a) ) _Reziproke x * Gitferpunkte
GitteTpunkte 2
X X X
X
X X X
X
X X X
X
X X X
X
X X b Ewaldkugeln mit
verschiedener
X X X X X X X X

Energie

Abb. 3.1.1: (a) Die Streubedingung in der Ewaldschen Konstruktion. K ist der Streuvektor K = lgl - k.

(b) Ewaldkugeln mit verschiedener Energie: Der Radius der Ewaldkugel ist proportional zu 1/ und damit zu

VE.

Fiir die Oberflachenstrukturanalyse sind im wesentlichen drei wichtige Beugungsmethoden zu
nennen, die in Abbildung 3.1.2 gezeigt sind: Rontgenbeugung (a), Heliumatom-Streuung (b) und
die Beugung niederenergetischer Elektronen (LEED, c). Rontgenstrahlen wechselwirken nur sehr
schwach mit Materie, die Streuung erfolgt in allen drei Dimensionen und kann durch
Einfachstreuprozesse beschrieben werden. Die dreidimensionale Periodizitdt eines Einkristalls
erzeugt Beugung entsprechend den drei Laue-Bedingungen und macht sich in der Ewald-
Konstruktion durch das Erscheinen wohldefinierter reziproker Beugungspunkte bemerkbar (Abb.
3.1.2a). Auch Rontgenstrahlen lassen sich aber fiir oberflichenempfindliche Messungen ausnutzen,

indem man die Oberfliche unter streifendem Einfall bestrahlt (engl. grazing incidence X-ray
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diffraction (GIXD) oder surface X-ray diffraction (SXRD)). Die endliche Eindringtiefe von
Rontgenstrahlen unter streifendem Einfall filhrt dazu, dass eine halbunendliche Periodizitit
senkrecht zur Oberfliache besteht, die eine Beriicksichtigung aller drei Laue-Bedingung notwendig
macht. Daraus folgt, dass die reziproken Gitterpunkte senkrecht zur Oberfldche etwas ,,verschmiert®
sind (Abb. 3.1.2a). Aus diesen sogenannten Crystal Truncation Rods (CTR) lésst sich ebenfalls eine
Oberflachenstrukturanalyse durchfithren. SXRD ist in der Regel experimentell anspruchsvoller als
LEED, die Auswertung ist aber wegen des geringeren Einflusses von Mehrfachstreuung einfacher
und auch auf groBere Uberstrukturzellen anwendbar.
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Abb. 3.1.2: Beugung an Oberflachen mit (a) Réntgenstrahlen unter streifendem Einfall, (b) Heliumatomen

und (c) niederenergetischen Elektronen (aus [155]).

Die starke Wechselwirkung von neutralen Heliumatomen mit Materie fiihrt zu einer starken
AbstoBung der Heliumatome an der ersten Oberflichenschicht und ist daher &uBerst
oberflachenempfindlich (Abb. 3.1.2b). Da eine der drei Laue-Bedingungen in zwei Dimensionen
wegfillt, erhdlt man anders als bei der Beugung an einer dreidimensionalen Struktur unabhingig
von der Wellenlédnge bzw. Energie der eingestrahlten Wellen immer eine Intensitit des gebeugten

Reflexes. In der dreidimensionalen Ewaldkonstruktion ldsst sich dies durch Stangen senkrecht zu
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den Gitterpunkten der Oberfldche veranschaulichen, die fiir jeden Radius (d.h. fiir jede hinreichend
grof3e Energie) von der Kugel geschnitten werden und Beugungsreflexe liefern (Abb. 3.1.2b).
Daneben gibt es noch Methoden zur Strukturaufkldrung von lokalen Strukturen (z.B. die lokale
Geometrie um ein Atom oder ein Adsorbat). Hier sind vor allem Photoelektronenbeugung (PhD),
und die Rontgenadsorptions-Feinstruktur-Spektroskopie (EXAFS) zu nennen (ein Vergleich der
verschiedenen Methoden zur Strukturbestimmung kann in [156] gefunden werden).

Die bei der Beugung niederenergetischer Elektronen (LEED) verwendeten Elektronen haben eine

Energie von 30 bis 400 eV und besitzen nach de Broglie (I = ) eine Wellenldnge von 0.6

h
V2mE
bis 2.2 A und liegen damit in der GroBenordnung atomarer Abstinde. Die mittlere Eindringtiefe
solcher niederenergetischer Elektronen ist in der GroBenordnung von 10 A [157], dies bedingt die
Oberflachenempfindlichkeit dieser Methode. Durch die endliche Eindringtiefe erhilt man in der
Ewald-Konstruktion eine Modulation der Intensitit entlang der reziproken Oberflachengitter-
Stangen mit einer erhohten Intensitdt nicht nur an den Stellen, an denen bei der Beugung in drei
Dimensionen Beugungsreflexe auftauchen (Abb. 3.1.2¢), sondern wegen der Mehrfachstreuung

auch anderswo. Dies bedeutet, dass die Intensitit der Reflexe sich mit Verdnderung der Energie

verdndert, da der Radius der Ewaldkugel proportional zu 1/ und damit JE st Gleichzeitig
wandern die Beugungsreflexe mit steigender Energie (also groBerem Radius der Ewaldkugel) auf
den (00)-Reflex zu.

Wird ein Einkristall mit einem kleinen Winkel gegeniiber einer niedrig indizierten Kristallflache
geschnitten, so erhdlt man eine gestufte Oberfliche (eine sogenannte Vicinalfliche) mit einer
definierten Terrassenbreite, die durch die makroskopische Orientierung beziiglich dieses Winkels
vorgegeben wird. Eine solche gestufte Oberfliche ldsst sich als eine periodische Uberstruktur der
niedrig indizierten Terrassenflachen mit einer Orientierung senkrecht zu der vicinalen Oberflache
beschreiben, das heiflt gewinkelt in bezug auf die niedrig indizierten Terrassenflachen. Alle Reflexe
spalten nun bei bestimmten Wellenldngen in zwei Reflexe auf, deren Abstand der reziproken

Terrassenbreite entspricht (Abb. 3.1.3).
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Abb. 3.1.3: Beugungsmuster von einer vicinalen Oberfliche mit einer regelméiligen Terrassenbreite. Alle
LEED-Reflexe sind aufgespalten. Die Reflexe bewegen sich entsprechend dem Winkel der Spaltflachen zur
Flachennormalen der Terrassen (aus: [155]).

3.1.2 Kinematische LEED-Theorie
Die Intensitit eines LEED-Reflexes hingt von dem Absolutquadrat der Amplitude der gestreuten
Welle j j = Ay exp(ikr) ab. Die Amplitude ldsst sich in eine Strukturamplitude F und einen
Gitterfaktor G zerlegen.

I; = YAk, E)Y¥2 = [F|* |G (12)
Der Gitterfaktor G = é exp(i(k, - lgo )7,

m,n,p

hat Maxima fiir lgl - lgo =2p, wobei 7, den Ursprung

np

der Zelle festlegt. Der Gitterfaktor bestimmt die Richtungen und die Form der Beugungsmaxima. Der
Strukturfaktor bestimmt die Intensitdt der Reflexe und beriicksichtigt die geometrische Anordnung

der streuenden Atome in der Basis und lautet

F =8 f exp(-2pi(hu, + kv, +Iw.)) (13)
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mit f; Streukraft der Atome, h, k, | Miller-Indizes, u;, vi, w; Gittervektoren. Fiir die Beugung entlang

der Flachennormalen in den Kristall gilt als Interferenzbedingung z; + z; cosf =nl mit z; = lw;. Fiir

die Phasendifferenz gilt F = 2I_p z,(1+cosQ,,) . Damit folgt fiir den Strukturfaktor

F =8 f,expl-2pithu, +h, + 2,259 (14)
i e (%]

Wie man sieht, sollte die Intensitit der Reflexe periodisch von der Wellenldnge, beziehungsweise

150.4
E, -7,

1

uber | =

(in [A] mit V; = inneres Potential, s.u.) von der Energie abhingig sein. Aus der

Abhiangigkeit der Intensitit der Beugungsreflexe von der Energie sollten sich also -&dhnlich wie bei
der Rontgenbeugung- Aussagen iiber die Atompositionen in der Oberfldchenregion erhalten lassen.
Thermische Gitterschwingungen werden durch einen Debye-Waller-Faktor exp(-2w) beriicksichtigt.
Die kinematische Theorie beriicksichtigt nur Einfachstreuung und  vernachléssigt
Mehrfachstreuprozesse, die Energieabhidngigkeit der atomaren Streufaktoren und inelastische
Streuprozesse, z.B. Phononenanregungen. Mehrfachstreuungen konnen durch eine kinematische
Beugungstheorie nicht mehr behandelt werden, spielen aber bei LEED wegen des hohen
Wirkungsquerschnitts bei Elektron-Atom StoBen eine groBle Rolle, so dass eine vollstindigere

Beschreibung des Streuprozesses nur durch eine dynamische Beugungstheorie erfolgen kann.

3.1.3 Dynamische LEED-Theorie

Zur Beschreibung der Mehrfachstreuung betrachten wir im folgenden zunichst die Streuung an
einem einzelnen Atom, dann beriicksichtigen wir die Fortbewegung einer an diesem Atom
gestreuten Welle zu einem anderen Atom, die Streuung an diesem zweiten Atom usw. Das
elastische Streupotential der Atome in der Oberflichenregion ldsst sich durch Losung der
Schrodingergleichung fiir die einzelnen Atome unter Annahme eines Muffin-Tin-Potentials und der
Annahme eines konstanten Potentials zwischen den Atomen (der sogenannten ,,Muffin-Tin-

Konstante*) bestimmen, eine derartige Oberfldche ist in Abb. 3.1.4 schematisch dargestellt.
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Abb. 3.1.4: Schematische Darstellung einer Oberflache als periodische Anordnung von Muffin-Tin
Potentialen (aus: [158]).

Als Losung ergeben sich fiir eine Kugelwelle bei einer Aufspaltung der Wellenfunktion in einen
Radial- und einen winkelabhingigen Teil y; = Ry(r) Yim(Q,j ) in Anwesenheit des Muffin-Tin
Potentials eines streuenden Atoms die Besselfunktionen j; (l: Drehimpulsquantenzahl) fiir den

Radialteil Ry(r):
= Ulexp(iad, )n (k) + h® (k7 15
Ji 2exp(z Dy (kr) + by 7 (kr)), (15)
mit d; Phasenverschiebung, h"’ + h{*) Hankelfunktionen erster und zweiter Art. Fiir die ausgehende

Welle besteht eine Phasenverschiebung d, in Bezug zur einfallenden Welle (Abb. 3.1.5).
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Abb. 3.1.5: Phasenverschiebung einer an einem Muffin-Tin Potential gestreuten Welle im Vergleich zu

einer ungestreuten Welle (veranschaulicht an einer sinusférmigen Welle statt einer Kugelwelle).
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Die Phasenverschiebungen di geben also die GroBe bzw. die Streukraft der einzelnen Atome an.

Das Streupotential hat also eine gestreute Welle

Ji = Wlexp(iar ) - 1" (k7) (16)
erzeugt, die der Differenz der beiden Losungen fiir die Schrodingergleichung fiir eine Welle mit
und ohne den Einfluss eines Muffin-Tin-Potentials entspricht. Der Vorfaktor vor h" entspricht der

Amplitude der gestreuten Welle j. Die Stirke der Streuung kann auch in Form einer

winkelabhéngigen t-Matrix ausgedriickt werden:

2
2P1° 2 (21 +1)P(cos Q)sind, expd, (17)

/

nQ =

. 4 & * 7 - . . . .
mit P (cosQ) = Til 3 Y, (k)Y, (¥) (Legendre-Polynom). Fiir die Beriicksichtigung thermischer
m=-1

Effekte miissen die Phasenverschiebungen zusétzlich als temperaturabhidngig angenommen werden,
eine Berlicksichtigung von Temperatureffekten im Rahmen eines Debye-Waller-Faktors ist bei
Mehrfachstreuung nicht mehr korrekt.
Um nun die Streuung einer bereits gestreuten Welle an einem zweiten Atom zu beriicksichtigen,
lasst sich die von Atom 1 auslaufende Welle nach zentriert am Atom 2 einlaufenden Wellen
entwickeln. Die Fortbewegung einer Kugelwelle mit Drehimpuls L’=(I’m’) von einem Atom an
Position r; zu einem zweiten an r, wird durch die Greensche Funktion G'* gegeben. Damit lésst sich
die Streuung einer von Atom 1 auslaufenden Welle (Streumatrix t;) an dem kugelsymmetrischen
Potential von Atom 2 als t;G"*t, ausdriicken. Wandert diese Welle danach zuriick zu Atom 1 und
wird dort gestreut, so lautet die Streumatrix t;G"*t,G*'t; usw. Diese Streuanteile setzen sich zu der
Gesamtstreuamplitude T, zusammen:
T =t; +t,G"t + ;G t,G*'t; + ... (18)
Ausgehend von dem zweiten Atom ldsst sich flir eine zuerst hier einfallende Welle nach den
beschriebenen Streuvorgéngen analog eine Streuamplitude T, formulieren.
Tr =t +t-G*'t; + t,G*'t,G "t + ... (19)

Da die beiden Streupfade an unterschiedlichen Atomen beginnen, muss man im allgemeinen Fall
eine Phasenverschiebung exp(ikr;,) zwischen den beiden Wellen annehmen. Diese muss also in der
Greenschen Funktion G*' mnoch zusitzlich beriicksichtigt werden. Die Symmetrie dieser
Gleichungen lésst sich ausnutzen [159], wie man aus folgender Umformung sehen kann:

T =t +t,G" [+ Gt +.G't,GP + .. ] =t + ;G T, (20)

To=t, +t,G* [t; + ;G + ;G2 6G' + .. ] = t, + t,G*' T, (21)

Als Losung dieses Gleichungssystems ergibt sich fiir N Atome die Matrizengleichung
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N (22)
ngNE AL Ll cLE R S §t35

Wenn der Elektronenstreuprozess an einer Oberflache durch diese Matrize angemessen beschrieben

werden soll, so miissen sehr viele Atome (N3 100) beriicksichtigt werden, die Inversion einer

solchen Matrix erfordert einen erheblichen Rechenaufwand. Um diesen zu minimieren nutzt man

die Periodizitét der geordneten Oberfliche.

3.1.4 Die Tensor LEED Naherung und Modifikationen des SATLEED Programm Codes*
Die LEED-Rechnungen wurden an einem Ultra Sparc 2 Arbeitsplatz mit dem Barbieri/Van Hove
Symmetrized Automated Tensor LEED (SATLEED) Programm-Paket, Version 2.4, durchgefiihrt
[160], das die Tensor-LEED Methode benutzt. Die von Rous et al. entwickelte Tensor-LEED
Methode nutzt aus, dass sich LEED-Spektren durch kleine Variationen der strukturellen Parameter
nur geringfiigig dndern [161-163]. Ausgehend von einer volldynamischen Berechnung einer
,Referenzstruktur koénnen dann durch eine Storungsrechnung erster Ordnung die
Beugungsintensititen fiir ,,Modellstrukturen mit kleinen Verschiebungen der Koordinaten der
Referenzstruktur approximativ berechnet werden. Als Modellstrukturen werden im folgenden die
durch das Programm getesteten Strukturen bezeichnet, die durch leichte Verschiebungen der
Atomkoordinaten der Referenzstruktur entstehen. Die Tensoren werden nur fiir die Referenzstruktur
berechnet, sie sind also fiir die Modellstrukturen nur in der Ndherung sehr kleiner atomarer
Verschiebungen giiltig (iiblicherweise kleiner als 0.13). Bei groBeren Verschiebungen miissen die
Tensoren fiir die Struktur (als neue Referenzstruktur) neu berechnet werden. Durch eine Folge von
Referenz- und mehreren Modellstrukturen lésst sich so ein recht grofer Parameterraum effizient
abtasten.

Das SATLEED Programm-Paket besteht aus zwei Teilen: Im ersten Teil wird die volldynamische
Rechnung fiir die gewihlte Referenzstruktur durchgefiihrt. Im zweiten Teil erfolgt die Berechnung
der Beugungsintensititen durch Stérungsrechnung erster Ordnung fiir Modellstrukturen mit kleinen

Verschiebungen der Atomkoordinaten der Referenzstruktur.

* @G. Ketteler, W. Weiss, R. Doell, A. Barbieri, M. A. Van Hove; Multi-Termination Symmetrized Automated Tensor

LEED program package, erhéltlich von M. A. Van Hove (vanhove@lbl.gov),
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Zundchst wird dazu die atomare Streumatrix eines verschobenen Atoms mit Hilfe einer
Renormalisierung ermittelt.

Tj" =t + dt (dry) (23)
dt; gibt die Anderung der t-Matrix (vgl. oben) des j-ten Atoms an, die durch eine Verschiebung
dieses Atoms um dr; verursacht wird. Die Streuung durch dieses Atom wird nun dadurch
beschrieben, dass das Atom durch die Greensche Funktion Gip(-drj) in die Referenzsposition
transformiert wird, dort die Streuung t; bewirkt und dann durch G -(+drj) wieder zuriick bewegt
wird:

dtj 11> = tjudo e + G (-dr) t G- (+dr) (24)
Fiir eine einfallende Elektronenwelle |F(k)> der ungestorten Referenzstruktur A mit einem
parallelen Wellenvektor k; und der Energie E ergibt sich durch Storungsrechnung erster Ordnung
fiir die Anderung der Streuamplitude in Drehimpulsdarstellung

dAg = a<F (k)| dt; [F (k)> (25)

= 1N &[FiL(A) () - Fiono0(A)/4p]
mit N; Atomen in der Einheitszelle. Die Tensoren F und S geben dem Verfahren seinen Namen. Der
Tensor S verhilt sich wie der Strukturfaktor in der Rontgenstrukturanalyse, und ist nur von der
Verschiebung drj und der Energie E abhéngig. Der Tensor F (entsprechend einem Formfaktor bei
der Rontgenbeugung) hingt dagegen nur von der Referenzstruktur A ab und ist unabhingig von der
leicht verdnderten Modellstruktur. Wenn der Tensor F also einmal berechnet wurde, konnen die IV-
Spektren (Intensitits-Spannungs-Spektren; diese zeigen die Verdnderung der Intensitdt der
Beugungsreflexe mit der Elektronenenergie der einfallenden Elektronen) von jeder Modellstruktur
durch Berechnung von S bestimmt werden.
Durch Anwendung der Renormalized-Forward-Scattering(RFS)-Methode [158] ist die
Wellenfunktion F (k) bestimmbar. Bei der RFS-Methode wird die Bevorzugung der
Vorwirtsstreuung ausgenutzt und die Reflexion der Wellen an den Schichten als schwach
angesehen. Durch Verwendung der RFS-Methode sind nur Schichtabstéinde oberhalb von 1.0 bis
1.2 A zugelassen, fiir ndher zusammen liegende Schichten gibt es Probleme mit der Konvergenz der
Mehrfachstreuung innerhalb der Schichten. Sind die atomaren Schichten in der zu untersuchenden
Struktur weniger als 1 A voneinander entfernt wie bei Fe;04(111) und a-Fe,03(0001), so miissen
mehrere atomare Schichten zu zusammengesetzten Schichten zusammengefasst werden.
Wie eingangs erwihnt ist die Tensor-LEED Niherung nur fiir kleine Verschiebungen der
Atomkoordinaten giiltig (kleiner 0.1A). Da polare Oxidoberflichen hiufig stark relaxieren oder

rekonstruieren (vgl. Kapitel 2.5) [138,142,143], miissen viele verschiedene Referenzstrukturen als
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Ausgangspunkt beriicksichtigt werden. Die Berechnung komplexer Strukturen erfordert einen
erheblichen Rechenaufwand. Die Rechenzeit hdngt in erster Linie von der Berechnung der Streuung
an den Atomen in einer Schicht und damit von der Grofle der zweidimensionalen Einheitszelle ab.
Auch die Anzahl der beriicksichtigten Phasenverschiebungen geht mit der sechsten Potenz in die
Rechenzeit ein [158].

Fiir die Uberpriifung der Ubereinstimmung der IV-Spektren der Referenzstruktur mit den
experimentellen IV-Spektren wurde der sogenannte Reliability-Faktor (R-Faktor) eingefiihrt.
Verschiedene Definitionen wurden fiir den R-Faktor vorgeschlagen [158,164]. Das SATLEED-
Packet ermoglicht die Verwendung von verschiedenen R-Faktoren und Kombinationen davon. Die
Positionen der Maxima in den IV-Spektren werden durch die Streuphasen und damit direkt durch
die Geometrie der Oberfldche bestimmt. Der Absolutwert der Intensitit wird demgegeniiber durch
eine Reihe Effekte beeinflusst, die noch nicht vollstindig verstanden und teilweise schwer zu
kontrollieren sind, z.B. thermische Schwingungen, inelastische Verluste und auch durch die
spezifische Datenaufnahme. Daher ist es zweckmiBig, einen R-Faktor zu verwenden, der sensibel
auf die Positionen der Intensitdtsmaxima und -minima (d.h. auf die erste und zweite Ableitung der
Intensitit nach der Energie) reagiert. Ein solcher R-Faktor ist der Pendry-R-Faktor [158,164], der

folgendermalien definiert ist:

\ 2
— dYg,th B Yg,exv) dE
OYl s - Y dE

&,exXp

Rp (26)

. L : : . . .
mit ¥, ZW und L(E) = I’/ mit I = Intensitit und V,, = inneres Potential. Ein
07

Konfidenzintervall fir diesen R-Faktor ist durch

/ &V,
DR —% R 27
@ DEtot g ( )

gegeben [164]. Eine Struktur, deren R-Faktor um mehr als diesen Wert von dem kleinsten R-Faktor
abweicht, kann mit hoher Wahrscheinlichkeit ausgeschlossen werden. Es gibt leider keinen
absoluten Wert, der die Zuverléssigkeit einer Struktur angibt, so dass man nie sicher sein kann, ob
man wirklich das globale und kein lokales Minimum gefunden hat. Eine visuelle Ubereinstimmung
der IV-Spektren ist oft der beste Indikator fiir die Zuverléssigkeit einer Struktur.

Im SATLEED Programm wird der R-Faktor in einem automatisierten Suchalgorithmus minimiert
(Abb. 3.1.6). Um das Mischen mehrerer unterschiedlicher Terminierungen zu ermdglichen, wurde
der Programmcode modifiziert. Die entsprechenden Veridnderungen sind in dem Flussdiagramm in
Abb. 3.1.6 hervorgehoben. Es ist moglich, beliebig viele Strukturen zu mischen, allerdings erhoht

sich der Rechenaufwand drastisch. Dariiber hinaus ist es auch moglich, Datensétze zu mischen, die
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unter verschiedenen Einfallswinkeln der Elektronen aufgenommen wurden. Die Anderungen des
Programmcodes wurden nur im zweiten Teil des Programms vorgenommen. Der erste Teil lauft
unverdandert und muss separat fiir die zu mischenden Strukturen durchgefiihrt werden, d. h. die

Tensoren fiir die Referenzstruktur werden wie gehabt berechnet und gespeichert.

Neue Referenz- |
struktur N

1. Programm-Teil / Ry

Wéhle Referenz- Wahle Referenz-
struktur Eins struktur Zwei

] ]

T ¢ Berechne Tensoren ) Berechne Tensoren
i 5 far die ReferenzstruktuL fur die Referenzstruktur

Tensoren
gespeichert

gespeichert

2. Programm-Teil

Neue Modell- | _, [ Wahle Modell Wahle Modell- | [ Neue Modell- ]
struktur struktur Eins struktur Zwei struktur

N v Vv M

C Berechnung der Streumatrix j t Berechnung der Streumatrix j

E gespeicherte gespeicherte E
| Tensoren Tensoren ‘

Berechnung der Streumatrix
durch Mischung der beiden
einzelnen Streumatrizen

y

Nein [ Berechnung des R-Faktors, | Nein
Minimum?

l Ja
Globales oder
lokales Minimum?| Lokal

lGIobaI

Abb. 3.1.6: Flussdiagramm fiir die R-Faktor Minimierung durch das modifizierte Tensor LEED Programm
(Abb. modifiziert nach Rous et al. [165]).

[— | Experimentelle Daten,
(1} Gewichtungsfaktor
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Fir die zu mischenden Strukturen miissen also separate FEingabedateien fiir den zweiten
Programmteil bereitgestellt werden. Die Daten werden fiir alle Terminierungen nacheinander
eingelesen. Im Optimierungsteil werden nun alle freigegebenen, strukturellen Parameter aus allen
Datensitzen variiert, die Streumatrizen werden fiir alle Datensétze einzeln berechnet und zuletzt mit
dem Gewichtungsfaktor multipliziert. Fiir die so verschobenen Atome wird dann der R-Faktor
berechnet. Dann werden wieder die Parameter variiert, die Streumatrizen berechnet, und dies
wiederholt sich so lange, bis der R-Faktor ein Minimum erreicht.

Die vorliegende Version benutzt bei der Optimierung die Symmetrie der Oberfliche (im Gegensatz
zu fritheren Versionen, die bereits ein Mischen verschiedener Datensidtze ermoglichten (z.B.
Version 2.3 des SATLEED Programmpackets). Dies verringert die Rechenzeit erheblich. Die
groflere Anzahl zu optimierender Parameter kann in Optimierungszyklen zu Verbesserungen
filhren, die nicht auf strukturellen Verbesserungen beruhen. Um dies zu iiberpriifen kann man das
Hamilton-Test-Verhaltnis anwenden [166,167]. Dieses ist definiert durch

_R-R (- p)

R (p-9)

wobei R, = R-Faktor mit weniger freien Parametern q, R, = R-Faktor mit mehr freien Parametern p,

H

n = Anzahl der experimentellen Daten. Wenn H groBer oder gleich 3, so kann man von einer
signifikanten Verbesserung ausgehen [168]. Eine Schwierigkeit besteht in der Bestimmung von n,
der Anzahl der experimentellen Datenpunkte. Hierfiir kann man im Falle von LEED die Anzahl der
Peaks annehmen, die in dem Energiebereich gefittet werden. Wenn man eine Breite der
Intensitdtsmaxima von 20 eV annimmt, so erhilt man damit bei einem Datensatz mit 1000 eV einen

Wert von n=50.

3.2 Rastertunnelmikroskopie (STM)

3.2.1 Einleitung

In der Nacht des 16. Mérz 1981 haben Binnig und Mitarbeiter die erste exponentielle Abhidngigkeit
des Tunnelstroms I; mit dem Tunnelabstand mit ihrem neu entwickelten Rastertunnelmikroskop
gemessen [169]. Der Durchbruch fiir diese Methode kam, als die ersten atomar aufgeldsten Bilder
der Si(111)-(7x7) Oberflache im Herbst 1982 gemessen werden konnten [170].

Bis heute hat sich das Rastertunnelmikroskop und davon abgeleitete Rastersondentechniken zu
einem der wichtigsten Hilfsmittel zur Charakterisierung von Materialien auf der Nano- bis
Mikrometerskala entwickelt. Die besondere Stirke der Methode liegt darin, lokale Informationen

iiber die elektronische und geometrische Struktur einer Oberflache im atomaren Malstab zu liefern.
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Heutzutage werden Rastersondentechniken in vielen Bereichen der Oberflichenphysik,
Materialwissenschaften, Metrologie oder Biologie verwendet. Ein grofer Vorteil der
Rastersondentechniken besteht darin, dass sie in fast jeder chemischen Umgebung angewendet
werden konnen, von tiefen Temperaturen (bis 4K) [171,172] bis zu 1500 K [173], bei hohen
Driicken [174] und in wéssriger Losung [175,176].

Bei der Rastertunnelmikroskopie wird eine Tunnelspannung zwischen einer scharfen Metallspitze
und einer leitenden Oberfliche angelegt. Die Metallspitze wird dann im Abstand von wenigen
Angstrom mit Hilfe von Piezorohrchen iiber die Oberfliche gerastert (Abb. 3.2.1). Dabei fliefit
aufgrund des quantenmechanischen Tunneleffekts ein Strom von wenigen Nanoampere, sobald die
Spitze einen Abstand von wenigen Angstrom zur Oberfliche besitzt. Da die Wellenfunktionen der
Festkorperelektronen vor der Oberfliche exponentiell abklingen, hingt auch der Tunnelstrom
exponentiell und damit extrem empfindlich vom Abstand zwischen der Spitze und der Probe ab.
Rastertunnelmikroskopie kann in verschiedenen Modi betrieben werden. Im konstanten Strom-
Modus wird wahrend des Rasterns der Tunnelstrom tiiber einen Riickkopplungskreislauf mit einem
voreingestellten Wert verglichen und der Abstand entsprechend eingestellt. Es kann auch bei
konstanter Hohe gerastert und direkt der gemessene Tunnelstrom gemessen werden. Der Vorteil
dieses Modus besteht in der Moglichkeit schneller zu rastern, allerdings darf die Probe nicht allzu

rauh sein, da es sonst zu einem Zusammenstof3 der Spitze mit der Probe kommen kann.

z-Piezoelement

Regel-
kreis

Abb. 3.2.1: Prinzip des Rastertunnelmikroskops: Eine Metallspitze wird mit Hilfe von Piezokeramiken rasterférmig (ber ein
Objekt bewegt. Aus der Abhéngigkeit des Tunnelstroms vom Ort auf dem Objekt lassen sich topografische Bilder erhalten,

denen die Elektronendichte am Ferminiveau (berlagert ist.
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3.2.2 Theorie und Interpretation von STM-Bildern
Nach der klassischen Mechanik wird ein Elektron in einem eindimensionalen Potential U(z)

beschrieben durch

P: +U(z)=E (28)
2m

Wenn die Energie E grofer ist als das Potential U(z), so bewegt es sich mit dem Impuls p,. Wenn
die Potentialbarriere U(z) > E ist, so kann das Elektron nicht in diesen Bereich eindringen. Nach der
Quantenmechanik wird der Zustand des gleichen Elektrons durch eine Wellenfunktion beschrieben,

die der Schrodingergleichung gehorcht,

2 2
- h—'"—zv (2)+U(2)Y (z) = EY (2) (29)
2m 9z
Die Losung der Schrodingergleichung fiir ein kastenformiges Potential liefert
til s \2m(E - U
Y (2) = Y (0)e*™ mit k = - % (30)

in der klassisch erlaubten Region (k: Wellenvektor) und mit

Y (z) =Y (0)e’™ mit k = —Vzm(hUE) (31)
einen endlichen Zustand in der (klassisch verbotenen) Potentialregion, der in +z Richtung
exponentiell abklingt (k ist die Zerfallskonstante). Bei einem kleinen Teilchen und einer kleinen
Potentialbarriere kann ein Elektron mit einer gewissen Wahrscheinlichkeit die Potentialbarriere
iiberwinden. Dieser ,, Tunneleffekt™ wird beim Rastertunnelmikroskop ausgenutzt.
Das grundlegende Prinzip der Rastertunnelmikroskopie ist in Abb. 3.2.2 anhand eines
Energiediagramms gezeigt. Der Tunnelprozess ist ein Ladungstransfer-Prozess (charge transfer
process) zwischen elektronischen Zustinden der Probe und der Tunnelspitze. Der Tunnelstrom
hingt von der Uberlappung der lokalen Zustandsdichten der Probe und der Tunnelspitze in der
Néhe des Ferminiveaus ab. Das Fermi-Niveau Er der Zustandsdichte der Tunnelspitze verschiebt
sich durch die angelegte Tunnelspannung um DE = eVy in Bezug auf das Fermi-Niveau der Probe.
Zusténde innerhalb des Energiefensters DE tragen bei T = 0 K zum Tunnelstrom bei. Bei negativer
Tunnelspannung tunneln Elektronen von besetzten Zustdnden der Probe in unbesetzte Zustdnde der
Tunnelspitze (wie in Abb. 3.2.2 gezeigt). Bei positiver Tunnelspannung tunneln Elektronen aus
besetzten Zustinden der Spitze in unbesetzte der Probe, so dass bei positiver Tunnelspannung
unbesetzte Zustinde und bei negativer Tunnelspannung besetzte Zustinde der Probe abgebildet
werden. Mehrere Orbitale tragen zum Tunnelstrom bei, dabei kommt der grofBte Beitrag vom

héchsten Energieniveau innerhalb DE. Die Uberlappung der Zustandsdichten von der Probe und der
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Tunnelspitze ist am groBten fiir eine kleine Hohe und Breite der Potentialbarriere. Die Breite dieser
Barriere wird durch den Abstand der Spitze von der Probe bestimmt. Die durchschnittliche Hohe
der Barriere hidngt von den lokalen Austrittsarbeiten der Probe Fo und Spitze Fgs und der
angelegten Tunnelspannung Vp ab. Da der Tunnelstrom also mit der Zustandsdichte am
Ferminiveau korreliert ist, ldsst sich durch kontinuierliche Variation der Tunnelspannung in einem
Energieintervall um das Ferminiveau der Tunnelstrom messen und damit Informationen iiber die
rdumlich aufgeldste elektronische Zustandsdichte der Probe erhalten (scanning tunneling

spectroscopy, STS) [177].

Abb. 3.2.2: Grundlegendes Prinizip des
Rastertunnelmikroskops:  Wird  eine
atomar feine Metallspitze an ein
leitendes Objekt bis auf wenige Zehntel
Nanometer  angenéhert und eine
Tunnelspannung Vg angelegt, so fliel3t
ein Tunnelstrom |1 aus besetzten
Zustdnden der Zustandsdichte (DOS)
des Objekts in unbesetzte Zusténde der
Spitze (Vg <0) oder umgekehrt (Vg >0).
Die Starke der Pfeile symbolisiert den

DOS DOS spezifischen Beitrag zum Tunnelstrom.
Objekt Spitze

Wie aus diesen Betrachtungen deutlich wird, besteht zwischen dem Tunnelstrom und der lokalen

Zustandsdichte keine einfache Beziehung. Tersoff und Hamann haben fiir kleine Tunnelspannungen
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(eVe<<F) und unter Annahme einer kugelformigen s-Wellenfunktion fiir die Tunnelspitze die
folgende Abhidngigkeit des Tunnelstroms von der Tunnelspannung Vg, der Austrittsarbeit F und

dem Abstand d nidherungsweise abgeleitet [178,179]:
1¥V, exp(- 1.025\F d) (32)

Allerdings ist die Beschreibung der Tunnelspitze durch eine s-Wellenfunktion generell nicht
angemessen wie Onishi und Tsukada anhand von Clusterrechnungen an Wj4- und Ws-Clustern
zeigen konnten [180]. Bei derartigen Clustern dominiert am Spitzenatom ein d,*-artiger Zustand den
Tunnelstrom nahe Ep. Eine exakte, theoretische Behandlung des dreidimensionalen
Tunnelprozesses erfordert eine genaue Beschreibung des Eletronenpotentials in der Vakuumregion
zwischen Spitze und Probe, die exakten elektronischen Zustéinde der Probe und der Spitze, sowie
eine Bestimmung der Wellenfunktionen der Tunnelelektronen in der Tunnelregion. Wegen der
geringen Symmetrie und relativ undefinierten Geometrie der Tunnelspitze ist eine Bestimmung der
elektronischen Zustédnde der Spitze extrem schwierig. Die meist starke Kopplung der Spitze mit der
Probe erfordert es zudem, dass Tunnelspitze, Tunnelregion und Probe nicht mehr als schwach
wechselwirkende Einzelsysteme behandelt werden konnen. Die Spitze-Probe Wechselwirkung
wurde von Doyen et al. und Sautet et al. in Elekronenstreu-Quantenrechnungen beriicksichtigt [181-
184], wodurch halb-quantitative Aussagen 1iiber den Kontrast inklusive mdglicher
Kontrastinversionen (d.h. topografisch hoher liegende Regionen erscheinen tiefer und umgekehrt)
moglich wurden. Diese Rechnungen sind jedoch sehr zeitaufwendig und daher sind noch relativ
wenig STM-Bilder simuliert worden. Ein Uberblick iiber den Fortschritt in der theoretischen
Beschreibung der Rastertunnelmikroskopie kann in einigen Ubersichtsartikeln gefunden werden
[184-186].

Die Interpretation von STM-Bildern ist, wie aus dem vorigen Abschnitt hervorgeht, nicht einfach.
Die Morphologie einer Oberfliche ist immer gefaltet mit der elektronischen und geometrischen
Struktur der Spitze. Wenn die Tunnelspitze nicht von einem einzelnen Atom terminiert wird
(Mehrfachspitzen-Effekte), konnen z.B. Stufen oder Inseln abgebildet werden, die gar nicht
vorhanden sind. Aufgrund von Unterschieden in der Austrittsarbeit von Adsorbaten,
Kontaminationen und der Oberfliche kdnnen hoherliegende Regionen als Vertiefungen abgebildet
werden (oder umgekehrt). Auch bei atomar aufgelosten Bildern konnen interstitielle Regionen
zwischen Atomen als Maxima abgebildet werden, wie Doyen et al. fiir starke Spitze-Probe

Wechselwirkungen zeigen konnten (Bildinversion) [182].
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3.2.3 STM an Oxidoberflachen

Eine lokale Methode wie STM ist besonders geeignet, um den Einfluss nicht-periodischer
Strukturen wie Defekten als potentiell aktive Zentren in chemischen Reaktionen auf Oberflachen zu
bestimmen. Die Anwendung der Rastertunnelmikroskopie auf Oxide erfordert als
Grundvoraussetzung eine ausreichende Leitfdhigkeit der zu untersuchenden Probe. Die
entsprechende Leitfahigkeit ist vorhanden bei halbleitenden Oxiden, diinnen Filmen auf leitenden
Substraten oder in reduzierten (defektreichen) Oxid-Einkristallen. Bei Materialien geringer
Leitfahigkeit baut sich eine Raumladungszone unter der Tunnelspitze auf. Die minimal
erforderliche Leitfdhigkeit einer Probe ldsst sich definieren als die grofftmogliche
Raumladungszone, durch die Elektronen noch tunneln kdnnen.

Der gemischt ionische und kovalente Anteil an der Bindung in Oxiden impliziert zum einen, dass
stark unterschiedliche Orbitale am Fermi-Niveau koexistieren kdnnen, die aber auch zu gemischten
Orbitalen hybridisiert sein konnen. Die einfache Betrachtung, dass die Valenzbandzustinde auf
geflillte O2p-Zustinde zuriickzufiihren sind, wiahrend das Leitungsband leere metallische Zustéinde
zeigt, und somit Sauerstoffatome bei negativen Tunnelspannungen und Metallatome bei positiven
Tunnelspannungen abgebildet werden, trifft nicht zu [187]. Aus diesem Grund besteht eine der
besonderen Schwierigkeiten bei der Interpretation atomar aufgeloster STM Bilder von
Oxidoberflachen darin, die abgebildete LDOS auf einen Anionen- und Kationenbeitrag und die
geometrische Anordnung der unterschiedlichen Atome zuriick zu fiihren. Im Fall eines Isolatorfilms
mit einer Bandliicke von einigen eV wird das Tunnelbild nur bei groen Tunnelspannungen von der
Oberfliche des Filmes bestimmt. So lieB sich zeigen, dass oberhalb von etwa 4 V die
Elementarzelle des Al,Os-Filmes auf NiAl(110) klar sichtbar wird [188]. Bei kleineren
Tunnelspannungen dominiert bei diinnen Filmen die Grenzfldche zwischen Metall und Isolator den
Tunnelstrom und man erhélt ein durch die nun dreidimensional strukturierte Tunnelbarriere
moduliertes Tunnelbild.

Als ein anschauliches Beispiel fiir die Interpretation von STM-Bildern von Oxiden sei hier im
folgenden kurz der Bildkontrast von epitaktischen FeO(111)- und a-Fe;O3(0001)-Filmen auf
Pt(111) diskutiert. Elektronenstreu-Quantentheorie-Berechnungen des STM-Bildkontrastes von
einer Monolage FeO(111) auf Pt(111) zeigen, dass der Bildkontrast fiir Pt-Spitzen nicht mit der
Topographie des FeO(111)-Filmes iibereinstimmt [187]. Vielmehr erscheinen die ,,on-fop*
Positionen tieferliegend als Briicken- oder Muldenplétze, der elektronische Beitrag zum Tunnelbild
dominiert demnach {iber den geometrischen Beitrag. Die Beitrdge der unterschiedlichen
elektronischen Zustinde fithren aufgrund der speziellen geometrischen Anordnung von Fe- und O-

Orbitalen zu einer destruktiven Interferenz beider Beitrdge. Die Korrugation kommt daher fasst
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ausschlieBlich durch O-Zustinde zustande. Der Zustand, der am meisten zum Tunnelbild beitragt,
ist nicht direkt am Fermi-Niveau, sondern 0.1 eV darunter. O-terminierte Tunnelspitzen verschieben
die Maxima des Bildkontrastes von O- auf Fe-Positionen.

Der Bildkontrast von a-Fe,03(0001) ist ebenfalls nicht identisch mit der Oberfldchentopografie: Ab
initio DFT-Rechnungen zeigen eine hohe Fe3d-Zustandsdichte an den Positionen der Eisenkationen
[189]. Fiir eine sauerstoffterminierte Oberfliche durchdringt diese Zustandsdichte die dariiber
liegende Sauerstoffschicht und erzeugt die mit STM beobachtete hexagonale 5x5 A Einheitszelle
[190]. Ausfiihrliche STM-Untersuchungen an a-Fe;O3(0001)-Einkristallen in Verbindung mit
Berechnungen des STM-Bildkontrastes kommen ebenfalls zu dem Ergebnis, dass unabhéngig von
den Tunnelbedingungen ausschlieBlich Eisenatome zum Tunnelstrom beitragen [191].

Diese Beispiele zeigen, dass eine Interpretation von STM-Bildern von Oxidoberflichen sich als
dusserst schwierig erweisen kann und ohne zusétzliche strukturelle Informationen oder theoretische
Rechnungen nicht ohne weiteres moglich ist. Nichtsdestotrotz konnten eine Reihe grundlegend
neuer Phinomene durch das Rastertunnelmikroskop entdeckt werden, so die Identifikation lokaler
magnetischer Dipole in Fe;04(001) [154] oder die durch den Gasphasendruck bedingte
unterschiedliche Terminierung von a-Fe,O3(0001) [189,190]. Viele STM-Studien an Oxiden waren
Grundlage zum Studium chemischer Wechselwirkungen mit Oxidoberflichen (z.B. als

Modellkatalysatoren) [192,193].

3.2.4 Ausblick: Potential von Rastersondentechniken

Neben dem Rastertunnelmikroskop sind eine Reihe weiterer Rastersondentechniken entwickelt
worden, die verschiedene Spitze-Probe-Wechselwirkungen ausnutzen wie interatomare
Wechselwirkungen, Reibungs-, Adhesions-, magnetische und elektrostatische Krifte, allen voran
das Rasterkraftmikroskop (atomic force microscopy, AFM) [194]. Hierbei wird nicht das Tunneln
von Elektronen, sondern anziehende und abstoBende Kréfte zwischen Spitze und Oberfldche als
bildgebende GroBe benutzt. Dadurch ist diese Methode vielseitiger anwendbar, da sie auch auf
nicht-leitende Systeme wie Oxide oder biologische Systeme angewendet werden kann. Mittlerweile
wird auch mit Rasterkraftmikroskopen atomare oder sogar subatomare [195] Auflosung erreicht.
Mit dem Magnetkraftmikroskop (magnetic force micrsocopy, MFM) [196] ldsst sich die
magnetostatische Wechselwirkung einer ferromagnetischen AFM-Spitze mit der Probe untersuchen.
Die laterale Auflosung liegt iiblicherweise im Bereich von 50 nm. Wesentlich besser ist die
Auflésung magnetischer Nanostrukturen mit dem Spin-polarisierten STM (spin-polarized STM,
SP-STM) [197-199]. Im Prinzip wird die Tunnelspitze eines konventionellen STMs mit einem
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magnetischen Material beschichtet. Der magnetische Kontrast beruht hier auf der Abhéngigkeit des
spin-polarisierten  Anteils der Tunnelelektronen von der relativen Orientierung der
Magnetisierungsvektoren zwischen einer mit einem magnetischen Material (Fe, Cr, Gd)
beschichteten Tunnelspitze und der Probe.

Neben der Abbildung von Oberflichen oder Adsorbaten zur Strukturaufklérung eignen sich die
Rastersondentechniken auch zur Auslosung von lokal begrenzten, chemischen Reaktionen wie z.B.
die Induktion von Molekiilrotationen [200], die Dissoziation von Molekiilen [201,202] oder die
Schwingungsanregung von Adsorbaten [203-205]. Es konnte sogar eine lokale Oberflachenreaktion
durch eine Tunnelspitze katalysiert werden [206].

Rastersondentechniken haben sich auch zu einem Hilfsmittel zur Manipulation und Herstellung von
Nanostrukturen entwickelt. Potentielle Anwendungen bestehen in der Nanolithographie [207,208],
Metallabscheidung [209] oder im ,,Micromachining* [210]. So lassen sich einzelne Atome oder
Molekiile aufgrund von attraktiven Wechselwirkungen an der Tunnelspitze physisorbieren und auf
der Oberfliche zu beliebigen Strukturen (z.B. dem ,,Kanji“-Symbol, vgl. Abb. 2.4.6a) zusammen
setzen [211,212]. Mit dieser Technik konnte kiirzlich eine vollstindige chemische Reaktion
inklusive aller Teilschritte mit einer Tunnelspitze ausgefiihrt werden: Die Ullmann-Reaktion von
zwel lodbenzol-Molekiilen zu einem Biphenyl-Molekiil [213]. Auch regelmiBig angeordnete
Muster von Nanostrukturen im Submikrometerbereich sind durch Varianten der Nanolithographie
zuginglich [214,215]. Unter Ausnutzung des Wasser-Meniskus an einer mit verschiedenen
organischen S-Verbindungen (entsprechend ,verschiedenfarbiger Tinte*) vorbedeckten AFM-
Spitze konnte ein sogenannter ,,Nanodrucker* auf Au-Oberflachen verwirklicht werden [216,217].
In einer modifizierten Form konnten magnetische Fe;O4-Nanopartikel abgeschieden werden [218].
Eine Reihe von Ubersichtsartikeln fassen den Fortschritt der Rastertunnelmikroskopie an Metallen
[219] und Halbleitern [220] zusammen (sieche auch Chem. Rev. 97 (1997) Ausgabe Nr. 4). Eine
Ubersicht iiber die Anwendung der Rastertunnelmikroskopie auf Oxidoberflichen und
Oxidkatalysatoren kann in den Literaturstellen [192,193,221] gefunden werden. Die Manipulation
mit dem STM wird in [222,223] diskutiert.

3.3 Experimenteller Aufbau

3.3.1 Das UHV-System

Die Messungen wurden in einer Kammer eines UHV-Systems durchgefiihrt, das fiir die Praparation
und Charakterisierung von Modellkatalysatoren entwickelt wurde. Einzelheiten werden in [224]

beschrieben. Die Kammer, an der die hier beschriebenen Experimente durchgefiihrt wurden, ist mit
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einem kommerziell erhdltlichen STM-Kopf (Burleigh Instruments), einer 4-Gitter LEED-Optik mit
einem integriertem Retarding-Field-Analyser(RFA)-Auger-Spektrometer (Omicron), einer Ar'-

Sputterkanone und Gasdosierventilen fiir verschiedene Gase ausgertistet.

Manipulator

Transfer zur
Hochdruckzelle

[HERN

g i)

g [l

/ \
5 DruckmeRgerat . i i
Eisen- DruckmeRgerat u 9 02 Dosierventil

Verdampfer Sputterkanone mit
Ar-Gaseinla

Abb. 3.3.1: Drei Seitenansichten der Ultra-Hochvakuum Apparatur, in der die experimentellen Messungen

durchgefiihrt wurden.

Der Basisdruck in der Kammer betrigt 5x10"" mbar. An der Kammer ist eine Hochdruckzelle
angebracht, die Priparationen bei Driicken bis zu 1 bar erlaubt. Heizen der Probe erfolgt {iber eine
Strahlungsheizung. Temperaturen bis zu 1100 K konnen bei Driicken groBer als 10° mbar erreicht
werden, bei niedrigeren Driicken kann auch hoher geheizt werden. Die Hochdruckzelle ist iiber ein
64mm Doppelkreuz mit der Hauptkammer verbunden und ldsst sich durch ein 64mm Ventil
komplett trennen. Sie wird iiber eine Nebenverbindung zur Turbomolekularpumpe gepumpt. Der
Transfer in die Hochdruckzelle erfolgt iiber Transferstibe (,,Wobble-Sticks*) und einen
Magnetschieber. Dazu wird der Probentriger vor das Ventil zu der Hochdruckzelle positioniert. Das
Ventil wird ge6ffnet und der Magnetschieber vor den Einkristall geschoben, bis er in zwei Locher
einrastet (vgl. Abb. 3.3.2). Mit einem Transferstab wird der Probentrdger in den Magnetschieber
geschoben, wo er durch einen Magneten festgehalten wird. Den Magnetschieber zieht man in die

Hochdruckzelle, und mit einem Transferstab schiebt man den Probentréger in den Probenhalter.
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Einkristall

Loch fiir da&“ﬁ”ﬁiién
durch Elektronenbeschuss

Abb. 3.3.2: Unteres Ende des Manipulators mit Probentrdger aus einkristallinem Saphir und darauf

befestigtem Platineinkristall.

Der Einkristall wird auf einem Probentrager aus einkristallinem Saphir (a-Al,O;3) befestigt. a-Al,Os
ist elektrisch isolierend und wird durch Hochdruckoxidationen nicht angegriffen. Die hohe
thermische Stabilitdt und niedrige thermische Leitfihigkeit bei hohen Temperaturen ermoglichen
ein Heizen der Probe ohne dass die Umgebung sich stark aufheizt, und die hohe thermische
Leitfdhigkeit bei niedrigen Temperaturen erlaubt schnelles Kiihlen der Probe mit fliissigem
Stickstoff. Die Probentemperatur wird iiber ein Chromel-Alumel Thermoelement gemessen, das
durch PunktschweiBen an der Probe befestigt wird. Uber zwei Kontakte kann die Probe geheizt oder
auf ein bestimmtes Potential gebracht (z. B. geerdet) werden. Heizen der Probe erfolgt durch
Elektronenbeschuss von hinten durch ein Loch im Zentrum des Saphir-Kristalls. Der Probentrager
ist am Ende eines Manipulators befestigt. Dieser ermoglicht Bewegungen des Kristalls in x,y und z-
Richtung, Drehungen von 360° um die Manipulatorachse, sowie ein Kippen der Probe senkrecht zur

Pobennormalen.
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3.3.2 Das LEED System

In einem LEED-Experiment wird ein Elektronenstrahl durch eine Elektronenkanone erzeugt und
auf die zu untersuchende Probe gerichtet. Dort wird der Strahl in verschiedene Richtungen gestreut,
und es entsteht das Beugungsbild der Oberflache.

Ein Standard LEED-System (Abb. 3.3.3) besteht aus einem halbkugelférmigen Fluoreszenzschirm
mit einer fest installierten Elektronenkanone entlang der zentralen Achse des Schirms. Aus einem
erhitzten Wolfram- oder LaB¢-Filament werden Elektronen emittiert und durch Linsen und einen
Wehnelt-Zylinder auf die Probe fokussiert. Im Mittelpunkt des Radius des halbkugelférmigen

Schirms befindet sich die zu untersuchende Probe.

Fluoreszenz-

schirm Ry x| 4Gitter
ioter |
Elektronen- 7

¥ kanone

/47
—_— O g
\. .

JS Einkristall

Abb. 3.3.3: Schematischer Aufbau eines typischen LEED-Systems.

Vor dem Fluoreszenzschirm sind vier Gitter angebracht. Das Gitter, das sich am nichsten zu der
Probe befindet, besitzt keine Potentialdifferenz zu der Probe, d.h. es ist normalerweise geerdet, so
dass von der Oberfliche zuriick gestreute Elektronen sich im feldfreien Raum bewegen und nicht
elektrostatisch abgelenkt werden. Am zweiten Gitter liegt eine negative Bremsspannung Uy an, die
etwas kleiner als die Energie des Primérstrahls ist. Dadurch konnen Elektronen den
Fluoreszenzschirm nicht erreichen, wenn diese beim Streuprozess mehr Energie verloren haben, als
dieser Spannung Ug entspricht (,inelastische Streuung®). Das dritte Gitter besitzt das gleiche

Potential wie das zweite und dient dazu, Feld-Inhomogenititen des zweiten Gitters auszugleichen
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und somit die Energie-Selektivitdt fiir elastisch gestreute Elektronen zu verbessern. Dieses fehlt bei
einem Drei-Gitter-LEED-System. Das vierte Gitter ist wieder geerdet, um das Potential des
Fluoreszenzschirms von dem Potential des zweiten und dritten Gitters abzuschirmen. Am
Fluoreszenzschirm liegt ein Potential von +5-7 kV an. Die Elektronen werden dadurch auf den
Schirm beschleunigt und 16sen auf dem Schirm Elektroneniibergéinge aus, die in Form von
Fluoreszenz sichtbar werden. Ein Vier-Gitter LEED-System besitzt eine deutlich bessere
Energieauflosung als ein Drei-Gitter-System. Dies ist vor allem dann von Vorteil, wenn das Gerit
auch zur Messung von Auger-Spektren verwendet wird. Uber eine Steuereinheit lisst sich die
Energie der Elektronen, die Stromstirke des Filaments und des Wehnelt-Zylinders und die

Spannung der Gitter variieren.

Fluoreszenz-
schirm

Video Kamera
Untergrund
korrektur
LEED
B Kontroll-
einheit
I /\A\/V(\\/\/\
E
——— I\V-Spektren
Beugungs-
Computer muster

Abb. 3.3.4: Experimenteller Aufbau fiir die Aufnahme der IV-Spektren. Die zuriickgestreuten Elektronen

werden (ber eine Videokamera mit Hilfe eines Echtzeitcomputers auf einem Computer gespeichert.

Die Intensitdt der gestreuten Strahlen kann entweder direkt (z. B. mit Hilfe eines Faradaybechers)
gemessen werden, oder sie wird indirekt durch Abbildung des Beugungsbildes auf einen
Fluoreszenzschirm und Messen der Helligkeit der einzelnen Lichtpunkte bestimmt. Das
Beugungsbild kann so unmittelbar mit dem Auge beobachtet und mit Hilfe einer Foto- oder
Videokamera, die mit einem Computer verkniipft ist, gespeichert werden (vgl. Abb. 3.3.4). Der
Computer ist mit der LEED-Kontrolleinheit verkniipft, um die Elektronenenergie zu variieren und
um die Intensitdt des einfallenden Elektronenstrahls zu messen. Die einzelnen LEED-Bilder kdnnen

dann spiter in Abhéngigkeit von der Elektronenenergie analysiert werden (IV-Spektren).

76



3.3.3 Praparation von epitaktischen Eisenoxidfilmen

Die verschiedenen Eisenoxide lassen sich selektiv im Ultrahochvakuum auf verschiedenen
Metallsubstraten wie Pt(111), Pt(100), einem vicinalen Pt(9 11 11) oder Ru(0001) durch Variation
von Temperatur und Sauerstoffpartialdruck entsprechend der thermodynamisch zu erwartenden
Phasen herstellen [55] (s. Kap. 2.2). Dazu wird das Metallsubstrat zunidchst durch wiederholte
Zyklen von Argonionenbeschuss und Tempern bei 1300 K mit und ohne Sauerstoff gereinigt bis
sich  ein scharfes (1x1) LEED-Muster =zeigt und keine Verunreinigungen im
Augerelektronenspektrum zu sehen sind. Ein Ru(0001)-Einkristall muss bei etwas hdheren
Temperaturen getempert werden (1450 K).

Eisen wird bei Raumtemperatur durch thermisches Erhitzen aus einem Eisendraht verdampft, der
um ein Wolframfilament gewickelt wurde. Das abgeschiedene Eisen wird dann in 10° mbar
Sauerstoff bei Temperaturen zwischen 870 und 1000 K oxidiert. Nach dem Abkiihlen unter 600 K
wird der Sauerstoff abgepumpt. Diese Zyklen aus Eisenabscheidung und Oxidation in 10° mbar

Sauerstoff werden wiederholt, um die Dicke des Eisenoxidfilms zu erhhen (Abb. 3.3.5).

Pt(111) Substrate |

B Iron
Deposition of Fe _
Oxygen
A EE AR
Pt Substrate |

Oxidation in 10™ mbar O,
at 850-1050 K

[ F’t.lS-ubstrate ‘ FeO(1 1 )

Repeated cycles of Fe
deposition and oxidation

REREE. Fe.O,(111)

Pt Substrate

Oxidation in 1 - 10~“mbar O,
at 1000-1100 K

a-Fe,0,(0001)
|

Abb. 3.3.5: Schematische Darstellung der Préparation von Eisenoxidfilmen auf einem Pt(111)-Substrat.
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Auf allen in dieser Arbeit untersuchten Substraten (Pt(111), Pt(9 11 11), Ru(0001)) wachst zunichst
ein dinner FeO(111)-Film. Bei dickeren Filmen werden — je nach Temperatur und
Sauerstoffpartialdruck - die entsprechend der Thermodynamik zu erwartenden Phasen Fe;O4 oder
a-Fe;O; gebildet (vgl. Kapitel 2.3). Die Pridparation von a-Fe,Os; erfordert hohere
Sauerstoffpartialdriicke, die in der Hochdruckzelle realisiert werden konnen. Dazu wird ein Fe;O4-
Film in die Hochdruckzelle transferiert und dort fiir 5 Minuten bei 850°C bei Sauerstoffdriicken
grofer als 10 mbar oxidiert. Nach dem Abkiihlen auf Raumtemperatur wird der Sauerstoff
abgepumpt, um die hergestellte Struktur einzufrieren. Erst dann erfolgt der Riicktransfer in die
Hauptkammer.

Wie in dieser Arbeit gezeigt wird, hdngt die Phase, Qualitdit und Terminierung der gebildeten
Eisenoxid-Filme entscheidend von dem gewaihlten Substrat, der Temperatur und dem angebotenen
Sauerstoffpartialdruck ab. Die Bildung und Struktur der verschiedenen Eisenoxidphasen in
Abhingigkeit dieser Variablen wird in den folgenden Kapiteln ausfiihrlich diskutiert.
Kaliumpromotierte Eisenoxidfilme werden durch Bedampfen von Fe;O4(111)-Filmen mit Kalium
(SAES-Kaliumgetter) und anschliefender Oxidation bei Temperaturen zwischen 600 und 970 K
erhalten. Die Priparation und Phasenzusammensetzung dieser Filme wird in Kapitel 4.3 detailliert
diskutiert. Einzelheiten zur Priparation von epitaktischen Zirkoniumoxidfilmen werden in Kapitel 5

dargestellt.
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4. Experimentelle Ergebnisse
41 Heteroepitaktische Eisenoxidfiime auf Ru(0001): Wachstum und

Selbstorganisation*

4.1.1 Wechselwirkung von Sauerstoff mit Ru(0001)

Die hohe Affinitdt von Ruthenium zu Sauerstoff macht es notwendig, potentielle Ruthenium-
Sauerstoff-Verbindungen zu identifizieren, die wéihrend der Oxidation des Eisens gebildet werden
konnen. Daher haben wir einen sauberen, unbedeckten Ru(0001)-Einkristall den
Oxidationsbedingungen ausgesetzt, wie wir sie beim Wachstum der Eisenoxide verwendet haben
(10° mbar O, fiir 5 min.). Ein LEED- und STM-Bild von FeO-unbedeckten Ru(0001)-Terrassen ist
in Abb. 4.1.1 gezeigt.

Die hellen Intensitditsmaxima im STM-Bild entsprechen dissoziierten, einzelnen Sauerstoffatomen
wie sie bei Sauerstoffbedeckungen kleiner 0.25 ML beobachtet werden [225]. An einigen Stellen
haben sich diese zu Ketten oder kleinen Inseln mit einer (2x2)-Gitterkonstante in Bezug auf
Ru(0001) zusammengelagert. Schwache (2x2)-Uberstrukturreflexe sind im LEED-Beugungsbild zu
sehen. STM und LEED bestitigen also die Bildung der wohlbekannten O/Ru(0001)-(2x2)-Phase
von chemisorbiertem Sauerstoff [225-227]. Selbst nach ldngerem Heizen bei diesem
Sauerstoffdruck findet sich kein Hinweis auf die Bildung von Rutheniumoxid. Epitaktisches
RuO,(110) kann durch Oxidation von Ru(0001) erhalten werden, dafiir sind allerdings hohe
Sauerstoffdriicke notwendig (~102 mbar) [23,228,229]. Typischerweise wurde der Ru(0001)-
Kristall in solchen Experimenten 6x10° Langmuir Sauerstoff ausgesetzt. Thermodynamische
Rechnungen wie in Kapitel 3 beschrieben, zeigen die Stabilititsbereiche von Ru und RuO; als
Funktion des Sauerstoffpartialdrucks und der Temperatur (Abb. 4.1.1c). Die
Oxidationsbedingungen in unseren Experimenten (870 K/ 10 mbar O,, dann kurz auf 1000 K) sind
dicht an der Phasengrenzlinie zwischen beiden Phasen. Mdglicherweise reicht das chemische
Potential von 10° mbar Sauerstoff also fiir diesen Phaseniibergang aus. Das kurze Erhitzen auf
1000 K bringt das System wieder zuriick in einem Phasenbereich, in dem das Rutheniumoxid
instabil ist und sich zersetzen sollte. Um 6x10° Langmuir bei 10" mbar Sauerstoff zu dosieren ist es
erforderlich fiir mehr als 1200 Stunden zu oxidieren. Aus diesen Griinden konnen wir die Bildung
von Rutheniumoxiden ausschlieBen, und in der Tat haben wir in unseren Experimenten stets nur

chemisorbierte Sauerstoffphasen auf unbedeckten Ru-Flachen gefunden.

* G. Ketteler, W. Ranke, Phys. Rev. B66 (2002), 033405.
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Abb. 4.1.1: (a) LEED-Beugungsbild (70eV) und (b) 200x200 A? STM-Bild (l;= 0.7nA, Ug = +1.0V) von einer
FeO-unbedeckten Ru(0001)-Terrasse nach einem typischen Oxidationsprozess (1 0° mbar O, / 870K /
dmin). (c¢) Phasendiagramm der Stabilitdtsbereiche von Ru und RuO; in Abhéngigkeit des

Sauerstoffpartialdrucks und der Temperatur.

4.1.2 Wechselwirkung von Eisen mit Ru(0001)

Eine Reihe von Autoren hat die Wechselwirkung von Fe mit Ru(0001) untersucht [230-234]. Dabei
wurden von Egawa et al. zwei LEED-Beugungsbilder gemessen, die fiir die Interpretation der
vorliegenden Ergebnisse von Bedeutung sind und die in Abb. 4.1.2 gezeigt sind. Sie erhalten das in
Abb. 4.1.2a gezeigte Satellitenmuster einer (6V3 x 6V3) R30°-Struktur fiir saubere Fe-Bedeckungen
groBer als eine Fe-Monolage [231]. Eine c(4x2)-Struktur wie in Abb. 4.1.2b erhalten sie, wenn ein
Fe-vorbedeckter Ru(0001)-Kristall (Fe-Bedeckung groBer 0.5) auf {iber 1030 K getempert wird und
anschlieBend mit geringen Mengen Sauerstoff auf 420 K geheizt wird [230].

80



I—'HOO}RU
[120]Ru % % b -.:: .@. GY-_\

Abb. 4.1.2: (a) Schematisches LEED-Beugungsbild und Strukturmodell von Egawa et al. fiir >1 ML Fe auf
Ru(0001). Dunkle Kreise: Fe, helle Kreise: Ru. (aus: [231]). (b) Schematisches LEED-Beugungsbild und
Strukturmodell von Egawa et al. nach Oj-Adsorption auf eine auf 1030 K vorerhitzten Fe/Ru(0001)-
Oberfldche. Die Einheitszelle zeigt Sauerstoffatome auf einer dichtgepackten Fe-Schicht. (aus: [230]).

Der Wachstumsmodus von Fe auf Ru(0001) ist nicht eindeutig geklért. Einige Autoren berichten
von lagenweisem Wachstum (Frank-Van der Merwe) [231] wéhrend andere ein Stranski-Krastanov
Wachstum vorschlagen [232]. Kolaczkiewicz und Bauer haben bei Raumtemperatur ein
lagenweises Wachstum beobachtet, wihrend bei Temperaturen zwischen 300 und 800 K eine
Agglomeration stattfindet [233]. Oberhalb 800 K legt sich das Eisen aufgrund von einer
Grenzflachen-Legierungs-Bildung wieder als flacher Film auf das Substrat. Egeberg et al. haben
diese Widerspriiche durch kombinierte Ionenstreu-Spektroskopie- (ISS) und XPS-Experimente
aufheben konnen [234]. Sie fanden heraus, dass Fe lagenweise wichst, ohne jedoch vollstindig das
Substrat zu benetzen. Auch die kleinere Oberflichenenergie von Fe (2.15 J/m® [235]) im Vergleich
zu Ru (2.93 J/m” [236]) unterstiitzt ein lagenweises Wachstum wie in Abschnitt 2.4 erldutert wurde.
Abbildung 4.1.3a zeigt ein 1500x1500A* STM-Bild, nachdem ungefihr 2 Monolagen Eisen auf
einem sauberen Ru(0001)-Kristall bei Raumtemperatur abgeschieden wurden. Drei Ru(0001)-
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Terrassen sind unterscheidbar, auf denen statistisch verteilt Eisenpartikel liegen. Es sind keine
flachen Eisenterrassen sichtbar. Die Ruthenium-Stufenstruktur ist unverdndert gegeniiber einer
unbedeckten Oberfliche, und die Stufen besitzen eine relativ abgerundete Verlaufsform. Die
Hintergrundintensitit des LEED-Beugungsbildes ist leicht erhoht, aber es sind keine zusétzlichen

Reflexe zu sehen, was zeigt, dass die kristalline Ordnung der Eisenpartikel nicht gut ist.

bei Raumtemperatur. Fe bildet statistisch verteilte Inseln mit geringer kristalliner Ordnung. Zwei Stufen des
Ru(0001)-Substrats sind sichtbar. (b) 2000x2000 A?> STM-Bild (I, = 0.5nA, Ug = +0.3V) von ~0.5 ML Fe auf
Ru(0001), abgeschieden bei 600 K. Fe wéchst bei dieser Temperatur in kristallinen Schichten.

Nach Abscheidung von etwa 0.5 ML Eisen bei einer erhohten Substrattemperatur von 600 K
erscheinen mehrere flache Eisenterassen (Abb. 4.1.3b). An einigen Stellen hat sich eine zweite
Monolage Eisen gebildet, bevor die erste geschlossen ist. Unsere STM-Experimente zeigen
ebenfalls, dass eine zweite Monolage Fe wichst, bevor die erste geschlossen ist und bestitigen
daher den Wachstumsmodus von Egeberg et al. [234]. Stufenhohen betragen ~2 A und die
Terrassen sind 200-500 A breit. Die gemessene Stufenhdhe passt zu dem Abstand von einander
folgenden (111)- bzw. (110)-Schichten in ¢-Fe oderr a-Fe. Im Gegensatz zu der Abscheidung bei
Raumtemperatur hat sich die Substratmorphologie deutlich verdndert, und es existieren keine
geraden Stufenkanten mehr. Die kristalline Ordnung der Eisenterassen wird auch durch schwache
zusitzliche Reflexe im LEED-Beugungsbild deutlich. Dieses LEED-Beugungsbild entspricht der
c(4x2)-Sauerstoffphase auf Fe/Ru(0001) von Egawa et al. (Abb. 4.1.2b) [230]. Das gleiche LEED-
Beugungsmuster erhalten wir nach dem Abkiihlen eines auf 1450 K erhitzten Ru(0001)-Einkristalls
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wihrend Sputter-Heizzyklen. Das Auftreten dieses Beugungsbildes ist stets von geringen Fe- und
sehr geringen O-Auger-Signalintensititen begleitet. Fiir die Bildung dieser Phase sind also zwei
Bedingungen notwendig: Ein Erhitzen bei hohen Temperaturen, das Fe-Verunreinigungen an die
Oberflache bringt oder eine RuFe-(Grenzflichen-)Legierung bildet und eine Adsorption oder
Oxidation durch Sauerstoff, der im Restgas oder ebenfalls im Ru-Substrat geldst vorhanden ist.

Auf Ru(0001) stimmt die abgeschiedene Menge Fe relativ gut mit der Fe-Bedeckung {iberein, die
aus STM-Bildern abgeschitzt werden kann. Daher kdnnen wir annehmen, dass eine relativ geringe
Tendenz zur Legierungsbildung bei 600 K auftritt. Wir beobachten kein LEED-Beugungsbild von
einer RuFe-Festkorperlegierung [233]. Allerdings zeigen die STM-Bilder, dass die Substrat-
Morphologie des Rutheniums sich deutlich verdndert hat, nachdem Eisen bei 600 K aufgedampft
wurde (Abb. 4.1.2b), daher ist es sehr wahrscheinlich, dass Ru-Atome durch Eisenatome
ausgetauscht wurden. Vorherige Experimente im System Fe/Ru(0001) haben gezeigt, dass
Legierungsbildung oberhalb von 800 K auftritt [233]. Diese Autoren haben vermutet, dass weniger
gefiillte 3d-Schalen eine stirkere Tendenz zur Legierungsbildung aufweisen. Da die Oxidationen in
unseren Experimenten bei 870 K durchgefiihrt wurden, ist daher nicht auszuschlieen, dass Eisen
mit dem Ru(0001)-Substrat Legierungen bildet. Allerdings ist es wahrscheinlich, dass bei Oxidation
derartiger RuFe-Legierungen eine Entmischung in eine Eisenoxidphase und in metallisches

Ruthenium eintritt wie in Abschnitt 4.1.4 diskutiert wird.

4.1.3 ldentifikation der Eisenoxidphasen auf Ru(0001) mittels LEED

Dicke Eisenoxidfilme bilden auf Ru(0001) sehr dhnliche Filmstrukturen wie sie in fritheren
Arbeiten bereits auf Pt(111) gefunden wurden. Bei diinnen Filmen spielt die veranderte epitaktische
Beziehung an der Grenzflidche eine Rolle und daher sind die Beugungsbilder von FeO(111)-Filmen
etwas anders. Die verschiedenen Phasen, die sich wihrend des Wachstums von Eisenoxiden auf
Ru(0001) bilden, sind in Abb. 4.1.4 zugeordnet. Die O/Ru(0001)-(2x2)-Phase entsteht, wenn
unbedeckte Teile des Ru(0001)-Kristalls Sauerstoff ausgesetzt werden (vgl. ndchster Abschnitt).
FeO(111)-Filme auf Ru(0001) bilden eine (8x8)-Koinzidenzstruktur mit einer Einheitszelle von
21.6 A, die von einer Koinzidenz von 7 oder 6 FeO-Einheiten auf 8 Ru-Atomen herriihrt (,,7 auf 8-
bzw. ,,6 auf 8“-Struktur, vgl. Kapitel 4.1.9). Die FeO(111)-Beugungsreflexe sind stets sehr scharf
und am Ru-Substrat ausgerichtet, oft mit hoheren Mehrfachstreu-Beugungsordnungen. Die Reflexe
sind nicht verbreitert oder rotiert wie fiir FeO(111) auf Pt(111) [129,130]. FeO(111)-Filme sind also
auBlerordentlich gut geordnet und streng am Ru(0001)-Substrat ausgerichtet.
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= Ru(0001)

» O/Ru(0001)-(2x2)
o+ Fe0,(111)

v FeO(111)

x Mehrfachstreureflexe zw.
Ru(0001) und FeO(111)

Abb. 4.1.4: LEED-Beugungsbild (60eV) von Eisenoxiden auf einem Ru(0001)-Substrat. Gezeigt ist eine
Uberlagerung der Beugungsreflexe einer Mischung aus Fe;04(111), FeO(111) und O/Ru(0001)-(2x2) und
die Zuordnung der einzelnen Phasen.

Das charakteristische Satellitenmuster von FeO(111)-Filmen auf Ru(0001) dhnelt dem LEED-
Beugungsmuster, das von Egawa et al. fiir geordnete, saubere Fe-Filme mit einer Bedeckung grof3er
als eine Monolage auf Ru(0001) erhalten wurde [231]. Das dort berichtete (6V3 x 6\/3) R30°-
Beugungsbild (vgl. Abb. 4.1.2a) entsprache nach einer Drehung um 30° einer unrotierten ,,6 auf 9*-
Koinzidenzstruktur. Der Unterschied der Gitterkonstanten (4.05 A) zu einer ,,7 auf 8- oder ,,6 auf
8“-Koinzidenzstruktur wie wir sie fiir unsere FeO(111)-Filme beobachten (3.08 bzw. 3.58 A),
beruht vermutlich auf den verénderten epitaktischen Bindungsverhiltnissen des oxidierten Films
gegeniiber einer metallischen Fe-Schicht (Gitterkonstante von FeO(111): 3.04 A; Gitterkonstanten
von bee Fe(110): 4.05 x 2.87 A). Diese hohe strukturelle Ahnlichkeit impliziert aber eine dhnliche
Grenzflachenstruktur, bei der eine Fe-Koinzidenzschicht an der Grenzfliche zum Ru(0001) gebildet
wird, die je nach Oxidationszustand und Schichtdicke an unterschiedlichen Positionen des Ru-

Gitters ,,einrastet*.
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4.1.4 Die Grenzflachenterminierung von Ru(0001) vs. Pt(111)

Eisen und Sauerstoff besitzen beide eine hohere Affinitit zu Ru als zu Pt. Das Phasendiagramm fiir
das bindre System Fe-Pt zeigt eine Reihe von Legierungen [237,238]. Derartige Daten liegen fiir
das System Fe-Ru nur vereinzelt vor und machen einen Vergleich der Wechselwirkung von Fe mit
den beiden Metallen schwierig. Eine vergleichende Mossbauerstudie von auf Kohlenstoff
getragerten bimetallischen Fe-Pt- und Fe-Ru-Katalysatoren zeigte, dass ein reduzierter Fe-Pt/C-
Katalysator an Luft mehr Oxid bildet und eine geringere Tendenz zur Legierungsbildung zeigt als
der Fe-Ru/C-Katalysator [239]. Dies legt nahe, dass die Wechselwirkung von Fe mit Ru stérker ist
als die mit Pt. Aus diesem Grund sollten Fe-Filme auf Ru(0001) héher dispergiert vorliegen als auf
Pt(111), was durch einen Vergleich der STM-Bilder mit Fe/Pt(111) bestétigt wird [240].

Die Wechselwirkung von Festkorpermaterialien kann aus der Freien Energie bestimmt werden. Die
Freie Bildungsenergie bei 1000 K von RuO,, PtO, und FeO sind —245.7 kJ/mol [229,241], -160.4
kJ/mol [241] bzw. —197.2 kJ/mol [55]. Diese Daten legen nahe, dass sich FeO/Pt bilden sollte, wenn
Fe/Pt oxidiert wird und RuO,/Fe aus Ru/Fe unter oxidativen Bedingungen gebildet werden sollte.
Allerdings ist FeO nicht die thermodynamisch stabilste Verbindung bei 1000 K, was in
Abhiangigkeit des Sauerstoffpartialdrucks entweder Fe;O4 (-264.0 kJ/mol) oder a-Fe,O; (-280.4
kJ/mol) ist (vgl. Kapitel 3) [55]. Die Oxidation von Eisen sollte also auch auf Ru gegeniiber der
Bildung von RuO, bevorzugt stattfinden. Wie bereits in Kapitel 4.1.2 diskutiert, haben wir nie die
Bildung von RuQO; in unseren Experimenten beobachtet.Fiir die Voraussage von grenz- und
oberflachenstabilisierten Phasen ist die Stabilitdt von Volumenphasen nur von begrenztem Wert.
Die Wechselwirkung von Sauerstoff mit den spezifischen Oberflichenorientierungen von Pt und Ru
lasst sich aus thermischen Desorptionsexperimenten (TDS) abschitzen. Die Aktivierungsenergie
der Desorption von Sauerstoff von Pt(111) betrdgt 125-230 kJ/mol [242-244]. Sauerstoffdesorption
von Ru(0001) benétigt eine hohere Aktivierungsenergie von 335-375 kJ/mol [226]. Leider sind
keine Daten zur Desorption von Fe von beiden Substraten verfiligbar, so dass ein direkter Vergleich
nicht moglich ist.

Beim Wachstum von Aluminiumoxiden auf Ru(0001) hat sich herausgestellt, dass Heizen bei
hohen Temperaturen (~1000 K) eine AIRu-Grenzflachenlegierung gebildet werden kann, wéhrend
bei niedrigeren Temperaturen in Sauerstoff Ru-Atome in der Grenzflachenregion teilweise oxidiert
werden [245], allerdings wurden in diesen Experimenten deutlich hdhere Sauerstoffpartialdriicke
verwendet (bis 2x10° L). Das Wachstum von Cu-Filmen auf einem mit Sauerstoff vorbedeckten
Ru(0001)-Substrat hat gezeigt, dass preadsorbierter Sauerstoff wie ein surfactant wirkt, und unter
Bildung einer Cu-Ru-Grenzfliche von der Ru-Oberfliche an die Oberfliche des wachsenden

Kupferoxidfilmes transportiert wird, wie durch eine Tensor LEED-Analyse bestétigt wurde
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[246,247,248]. Wenn man beriicksichtigt, dass Fe deutlich reaktiver ist gegeniiber Sauerstoff als
Cu, so sollte die gleiche Stapelfolge fiir FeO(111)-Filme auf Ru(0001) auftreten. Fiir eine Fe-
Grenzflichenterminierung spricht auch die groBe Ahnlichkeit mit dem Fe/Ru(0001)-LEED-
Beugungsbild von Egawa et al. [231] wie im vorhergehenden Abschnitt diskutiert. Eine Pt-Fe-O-
Schichtenfolge wurde fiir FeO(111) auf Pt(111) und Pt(100) nachgewiesen [187,249,250]. Auch die
grundsitzlich dhnlichen STM-Bilder von FeO(111)-Filmen auf Pt- und Ru-Substraten unterstiitzen
die Annahme der gleichen Stapelfolge auf beiden Substraten.

Zusammenfassend konnen wir festhalten, dass die Reaktivitidt von Ru gegeniiber Fe und O deutlich
grofer ist als die von Pt. Vieles spricht fiir eine Fe-Grenzfldchenterminierung auf dem Ru-Substrat,
aber eine eindeutige Bestimmung ist ohne strukturelle Charakterisierung nicht mdglich.
Moglicherweise lassen sich auch beide Grenzflichenterminierungen priparieren: Ru zeigt eine
zunehmende Affinitit zu Sauerstoff mit abnehmender Temperatur (vgl. das Phasendiagramm in
Abb. 4.1.1c), wihrend oberhalb von ~800 K eine zunehmende Tendenz zur RuFe-
Legierungsbildung beobachtet wurde [233]. Denkbar wire also ein Phaseniibergang bei etwa 800 K,
bei der die Grenzfldchenterminierung von einer O-Schicht zu einer Fe-Schicht wechselt. Auch
wenn die Grenzflichenterminierung nicht eindeutig bestimmbar ist, so besteht die
Oberflichenterminierung aufgrund der hohen Ahnlichkeiten der STM- und LEED-Bilder und der
gleichen Reaktivitit gegeniiber Restgasadsorption (s.u.) mit sehr hoher Wahrscheinlichkeit aus

einer Sauerstoffschicht.

4.1.5 Wachstum von Eisenoxiden auf Ru(0001) durch kumulative Abscheidungs- und
Oxidationszyklen

Abbildung 4.1.5 zeigt STM- und LEED-Bilder des kumulativen Wachstums von Eisenoxiden bis zu
einer Bedeckung von 1 ML. Zur Zuordnung der Beugungsreflexe sei auf Kapitel 4.1.3 verwiesen.
Es wurden Zyklen aus Aufdampfen von 0.3 ML Eisen und anschlieBender Oxidation in 10° mbar
O; bei 870 K mit einem kurzen Heizen auf 1000 K mehrfach wiederholt. Nach Abscheidung von
0.3 ML Fe bilden sich hexagonale Inseln mit einer Hohe von einer Fe-O-Doppellage (Abb 4.1.5a).
Mit zunehmender Bedeckung wachsen die Inseln, bis sie teilweise miteinander verschmelzen (Abb.
4.1.5¢). Es bildet sich keine zweite FeO-Schicht, bevor die erste geschlossen wird. Schlielich
bedeckt eine volle FeO(111)-Monolage das Ru-Substrat. Die hellen Flecken auf den Terrassen in
Abb. 4.1.5¢ stammen von Ar-Blasen im Ru-Substrat, die bis 1300K stabil sind, und stets nach dem
Reinigen auf sauberen und mit 1-2ML FeO(111) bedeckten Ru-Substraten zu sehen sind [251].
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Abb. 4.1.5: Eisenoxid-Wachstum durch wiederholte (kumulative) Submonolagen-Abscheidung von
Eisen und anschlieBender Oxidation. (a) 3000x3000 A? STM-Bild (l;= 0.3nA, Ug=+0.5V) und (b) LEED-
Beugungsbild (60eV) von 0.3 ML FeO(111). (c) 3000x3000 A> STM-Bild (I;= 0.5nA, Ug = +0.5V) und (d)
LEED-Beugungsbild (60eV) von 0.8 ML FeO(111). (e) 3000x3000 A* STM-Bild (I;= 0.5nA, Ug = +0.8V)
und (f) LEED-Beugungsbild (60eV) von 0.95 ML FeO(111).
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Das LEED-Beugungsbild verdndert sich ebenfalls in einer charakteristischen Weise. Zundchst
dominiert das O/Ru(0001)-(2x2)-Beugungsbild, obwohl bereits 30% der Oberfliche mit einem
Oxidfilm bedeckt ist (Abb. 4.1.5b). Intensive FeO(111)-Beugungsreflexe entwickeln sich erst bei
einer Bedeckung >0.5ML (Abb. 4.1.5d). Je dichter man sich der wvollen FeO(111)-
Monolagenbedeckung néhert, umso schwicher werden die O/Ru(0001)-(2x2)-Reflexe und das
FeO(111)-Satellitenmuster mit einer leicht expandierten Gitterkonstante von 3.08 A dominiert (7
auf 8” Struktur, vgl. Kap. 4.1.9). Wenn die erste Monolage geschlossen wird, verschwindet das
O/Ru(0001)-(2x2)-Beugungsmuster vollstindig (Abb. 4.1.5f).

Abbildung 4.1.6 zeigt die kumulativen Wachstumsstadien fiir Bedeckungen grofer als 1 ML.
Sobald die erste FeO(111)-Monolage geschlossen wurde, wichst eine zweite Monolage FeO(111)
(Abb. 4.1.6a,b). Ab einer Bedeckung von etwa 1.5 ML FeO(111) bilden sich hexagonale Inseln mit
einer Hohe von ~20 A (Abb. 4.1.6¢). Das LEED-Beugungsbild zeigt nun zusitzliche Reflexe von
Fe;04(111) (Abb. 4.1.6d). Bei weiterer Eisenabscheidung und Oxidation bilden sich neue Inseln
und die vorhandenen wachsen an Grofle (Abb. 4.1.6e). Wihrend des Wachstums der Inseln zeigt
das LEED-Beugungsbild Reflexe von Fe;O4(111) zunehmender Intensitét, zusétzlich taucht aber
auch wieder ein schwaches Beugungsbild der O/Ru(0001)-(2x2)-Phase auf (Abb. 4.1.6f). Dies
zeigt, dass wihrend des weiteren Wachstums der Fe;O4(111)-Inseln der umgebende FeO(111) Film
ausdiinnt. Dieses Verhalten wird in den Abschnitten 4.1.7 und 4.1.12 ausfiihrlich diskutiert.

88



Kumulative Abscheidung > 1ML

Abb. 4.1.6: Eisenoxid-Wachstum durch wiederholte (kumulative) Submonolagen-Abscheidung von
Eisen und anschlieBender Oxidation fiir Bedeckungen l(iber 1 Monolage. (a) 3000x3000 A? STM-Bild (=
0.5nA, Ug = +0.9V) und (b) LEED-Beugungsbild (60eV) von 1.2 ML FeO(111). (c) 3000x3000 A? STM-
Bild (I; = 1.0nA, Ug = +0.75V) und (d) LEED-Beugungsbild (60eV)). (e) 5000x5000 A®> STM-Bild (I; =
0.5nA, Ug = +0.8V) und (f) LEED-Beugungsbild (60eV).
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4.1.6 Wachstum von Eisenoxiden auf Ru(0001) durch einmalige Abscheidung und
Oxidation

Um auf die im vorhergehenden Abschnitt beschriebene Weise einen geschlossenen Fe;O4(111)
Film herzustellen, miissen zahlreiche Zyklen aus Eisenabscheidung und Oxidation wiederholt
werden. Abbildung 4.1.7 zeigt LEED-Beugungsbilder und Augerspektren fiir FeO(111)-Filme, die
durch Aufdampfen von 1-3 ML Fe auf einen Schlag und Oxidation erhalten wurden. Es zeigt sich,
dass auf diese Weise dickere FeO(111)-Filme mit einer Dicke bis zu 4 ML erhalten werden konnen,
wie die charakteristischen LEED-Beugungsbilder zeigen. Verglichen mit einem 1 ML dicken Film
werden die Satellitenreflexe mit zunehmender Bedeckung schwicher, wihrend die FeO(10)-
Hauptbeugungsreflexe an Intensitit zunehmen. Im STM sind flache Terrassen mit einem
langreichweitigen Moiré-Muster zu sehen (vgl. Abb. 4.1.11), daher stammen die LEED-
Satellitenreflexe vermutlich eher von Mehrfachstreuung an der Ru/FeO-Grenzfliche. Da keine
O/Ru(0001)-(2x2)-LEED-Reflexe zu sehen sind, sind die Filme geschlossen. Fiir alle Bedeckungen
ist das LEED-Beugungsbild recht scharf mit niedrigem Untergrund.
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Abscheidung von 1-3ML auf einen Schlag

— sk211b

=1 1] m

Abb. 4.1.7: LEED-Beugungsbilder (60eV) und Augerspektren von FeO(111)-Filmen, die durch einmalige

Eisenabscheidung und Oxidation der entsprechenden Menge Fe erhalten wurden.

FeO(111)-Filme mit einer Dicke von ~1 ML sind sehr flach und geschlossen in dem mit STM
zuganglichen Bereich (d.h. {iber etliche um). Fiir dickere FeO(111)-Filme zeigen sich an manchen
Stellen Stufen mit einer Hohe, die ganzzahligen Mehrfachen von 2.5 A entsprechen. Es mag daher
angemessener sein, diese Filme als sehr ausgedehnte, flache Kristallite mit einem Durchmesser von
mehreren 1000 A (vgl. Abb. 4.1.8) mit lokalen Hohendifferenzen zu beschreiben. Manchmal
koexistieren ausgedehnte FeO(111)-Terrassen mit ersten Fe;O4(111)-Keimen (durch die Pfeile in

Abb. 4.1.8b markiert).
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3
1000/

Abb. 4.1.8: (a) 1x1 um® STM-Bild (I, = 1.0nA, Ug = +0.15V) von ~4 ML FeO(111) nach léngerem Heizen
bei 1000 K in 10° mbar O, und kurz auf 1170 K. (b) 5000x5000 A?> STM-Bild (I; = 0.3nA, Ug = +1.0V) von
~4 ML FeO(111)/Ru(0001). Die Pfeile zeigen erste Fe304(111)-Keime.

4.1.7 Tempern von 2-4 ML dicken FeO(111) Filmen

Wenn FeO(111)-Filme mit einer Bedeckung > 1 ML fiir ldngere Zeit oxidiert werden, so beginnen
Fe;04(111)-Inseln zu wachsen (Abb. 4.1.9a). Zunidchst findet diese Keimbildung an Stufen statt.
Mit zunehmender Oxidationszeit wachsen die Inseln an Anzahl und Grofe (Abb. 4.1.9c,e).
Gleichzeitig verdndert sich das LEED-Beugungsbild auf charakteristische Weise: Mit zunehmender
Oxidationszeit werden die FeO-Satellitenreflexe stirker. Gleichzeitig tauchen schwache
Fe;04(111)-Reflexe auf. SchlieBlich erscheint zusétzlich das O/Ru(0001)-(2x2)-Beugungsbild,
wihrend das FeO(111)-Beugungsmuster zunehmend schwécher wird. Da wihrend dieser Oxidation
kein neues Eisen aufgedampft wurde, kann das Wachstum der Fe;O4(111)-Inseln nur dadurch
erkliart werden, dass der umgebende flache FeO(111)-Film eine Phasenumwandlung zu Fe;O4(111)-
Inseln macht. Dies wird durch die LEED-Beugungsbilder bestitigt, die zeigen, wie sich die FeO-
abgeleiteten Reflexe eines ~3 ML dicken FeO(111)-Films in Abb. 4.1.9b schlieBlich erst zum
typischen Beugungsmuster (Abb. 4.1.9f) eines Submonolagen FeO(111)-Films wandeln.
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Abb. 4.1.9: Verdnderungen der Morphologie nach léngerer Oxidation von ~3 ML FeO(111). (a) 2x2 pm2
STM-Bild (I; = 0.7nA, Ug = +0.5V) von Fes04(111)-Inseln, die an Stufenkanten wachsen. (b) Das LEED-
Beugungsbild (60eV) wird von FeO(111)-Reflexen dominiert. (¢) 2x2 pm2 STM-Bild (I;= 0.5nA, Ug = +1.0V).
(d) LEED-Beugungsbild (60eV). (e) 2x2 pm2 STM-Bild (I;= 1.0nA, Ug = +0.1V). (f) Das LEED-Beugungsbild
(60eV) zeigt Beitrage von Fe;0,4(111), FeO(111) und O/Ru(0001)-(2x2).

Die Keimbildung von Fe;O4(111)-Inseln beginnt an Stufenkanten, wie in Abb. 4.1.9a und ebenso in
Abb. 4.1.10 zu sehen ist. Nach der Reinigung des Substrates besitzt der Ru(0001)-Kristall eine

unterschiedlich hohe Stufendichte. Nach Oxidation von Eisen auf einem Substrat mit einer hohen
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Stufendichte zeigt sich eine deutlich hohere Fe;O4(111)-Inseldichte (Abb. 4.1.10b). Dies zeigt

deutlich einen Einfluss der Stufen auf den Keimbildungsmechansimus von Fe;O4(111).

Abb. 4.1.10: (a) 2x2 pm2 STM-Bild (I; = 0.5nA, Ug = +0.5V) von Fe30,(111)-Inseln auf einem Ru(0001)-
Substrat mit einer hohen Stufendichte. (b) 2x2 um? STM-Bild (I; = 0.5nA, Ug = +0.8V) nach weiterer

Oxidation fiir 5 min.

4.1.8 Defektstrukturen von Submonolagen-FeO(111)-Filmen

FeO(111)-Filme lassen sich durch ihr Moiré-Muster mit einer Uberstruktur-Periodizitit von 21.6 A
in STM-Bildern charakterisieren (Abb. 4.1.11). Filme mit einer Bedeckung von einer geschlossenen
Monolage zeigen eine auBlerordentlich ausgeprégte langreichweitige Ordnung (Abb. 4.1.11a-c). Sie
sind streng am Ru(0001)-Substrat ausgerichtet und besitzen eine Gitterkonstante von 3.08 A. Das
Moiré- Muster resultiert von der Koinzidenz von 7 FeO Einheiten mit 8 Ru-Atomen (“7 auf 8-
Koinzidenzstruktur). Stufenkanten sind streng am Moiré-Muster ausgerichtet und unterscheiden
sich von der abgerundeten Form der Ru(0001)-Stufen, demzufolge verdndert das FeO(111)-
Wachstum die Substratmorphologie. Die Stufenhdhe betrigt ~2.1 A, was mit dem Ru-Ru-
Interlagenabstand iibereinstimmt (Ru(0001): 2.14 A, FeO(111): 2.5 A).
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Abb. 4.1.11: (a) 600x600 A*> STM-Bild (I; = 0.2nA, Ug = +0.8V) des langreichweitigen Moiré Musters bei
FeO(111)-Monolagen Filmen. (b) 50x100 A® atomar aufgelostes STM-Bild (I; = 0.35nA, Ug = -0.1V) von
FeO(111). Die Gitterkonstante ist 3.08 A. (c) 165x350 A*> STM-Bild (I;= 0.3nA, Ug = +0.2V). (d) 300x300
A? STM-Bild (I; = 0.7nA, Ug = +0.8V) von ~0.1 ML FeO(111), gewachsen an einer Ru(0001)-Stufe. (e)
600x600 A> STM-Bild (I; = 1.0nA, Ug = +0.3V) von ~0.95 ML FeO(111). (f) 500x500 A?> STM-Bild (I, =
0.3nA, Ug= +0.8V) von 0.95 ML FeO(111). (g) 150x150 A’ STM-Bild (I;= 0.6nA, Ug = +0.6V) mit atomaren
Defekten (Pfeile) und ausgedehnteren lokalen Defekten (eingekreist).
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Unterhalb einer Bedeckung von 1 ML =zeigen sich verschiedenartige Defektstrukturen in
Abhiangigkeit der Schichtdicke (Abb. 4.1.11d-g). Unterhalb von etwa 0.1 ML ist das Moiré-Muster
von zahlreichen, dreieckigen, dunkel erscheinenden Linien durchbrochen (Abb. 4.1.11d). Diese
Linien umgeben meist eine Moiré-Struktur, manchmal aber auch drei oder mehr. Die dreieckige
Anordung dieser Linien ist gestort, und sie sind nicht entlang kristallografischer Richtungen
orientiert. Diese Defekte fiihren bei Bedeckungen < 0.5 ML zu einer gestorten langreichweitigen
Ordnung des Moiré-Musters, was moglicherweise zu den schwachen Satellitenreflexen im LEED-
Beugungsbild fiihrt (vgl. Abb. 4.1.5b). Das Moiré zeigt viele Versetzungen, die Linien vermeiden
dabei, mitten durch Intensitdtsmaxima des Moir¢ zu gehen. Mit zunehmender Bedeckung nimmt die
Seitenldnge dieser Dreiecksstrukturen zu, und es bilden sich langreichweitiger ausgedehnte Moiré-
Strukturen. Die dreieckigen Linien kreuzen hdufig einzelne Moiré-Strukturen. Gleichzeitig tauchen
mit zunehmender Bedeckung lokale Fehlstelleninseln im Moiré-Muster auf (Abb. 4.1.11f,g).
Zusitzlich sind auch Punktdefekte zu sehen (Abb. 4.1.11g). Wenn die erste Monolage FeO(111)

geschlossen wird, verschwinden nahezu alle Defekte.

4.1.9 Struktur von 1-3 ML dicken FeO(111)-Filmen

FeO(111)-Filme mit einer Dicke von 1-3 ML =zeigen ebenfalls ein Moiré-Muster mit einer
Uberstruktur-Periodizitit von 21.6 A, das an den atomaren Reihen des Ru-Substrates ausgerichtet
ist. Manchmal ldsst sich auch eine (Bx(BR30°-Uberstruktur dieses Moiré Musters mit einer
Periodizitit von 37.4 A beobachten.

In Abbildung 4.1.12a ist ein FeO(111)-Film mit zwei Terrassen gezeigt, die ein unterschiedliches
Moiré-Muster zeigen. Aufgrund von Ahnlichkeiten mit einem 2ML-dicken FeO(111)-Film auf
Pt(111) und in Ubereinstimmung mit der abgeschiedenen Menge Fe lisst sich die niedrigere
Terrasse (Abb. 4.1.12a, rechts) einem 2ML dicken FeO(111)-Film zuordnen, wéhrend die hoher
liegende Terrasse (Abb. 4.1.12a, links) der dritten Monolage zugeordnet wird. Beim Ubergang von
der zweiten zur dritten Monolage beobachten wir eine Verdnderung der Gitterkonstante von 3.08
auf 3.58 A (Abb. 4.1.12d,e). Die Struktur verindert sich von einer “7 auf 8”-Koinzidenzstruktur zu
einer “6 auf 8”-Koinzidenzstruktur, bei der 7 bzw. 6 FeO-Einheiten mit 8 Ru-Atomen koinzidieren.
Die Moiré-Periodizitit ist in beiden Fillen gleich (21.6 A) und am Ru(0001)-Substrat ausgerichtet.
Dariiber hinaus zeigen sich helle, dreieckig angeordnete Linien auf der zweiten Monolagenterrasse
(Abb. 4.1.12b,c). Diese Linien verbinden 2-6 Moiré-Strukturen und haben eine Breite, die einer

atomaren Einheit entspricht. Diese Linien entsprechen Antiphasen-Doménengrenzen.
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Abb. 4.1.12: (a) 400x400 A’ STM-Bild (I, = 0.2 nA, Ug = +0.45 V) von ~2.1ML FeO(111). (b) 200x200 A?
STM-Bild (I: = 0.2nA, Ug = +0.45V) mit Antiphasen-Doméanengrenzen auf der zweiten Monolagenterrasse.
(c) 70x70 A? (I, = 0.2nA, Ug = +0.5V) STM-Bild der zweiten Monolage. Die eingezeichnete Linie zeigt die
Antiphasen-Beziehung des Moiré-Musters auf beiden Seiten der hellen Linien. (d) 70x70 A? (l;=0.2nA, Ug=
+0.45V) und (e) 80x80 A® (I, = 0.2nA, Ug = +0.7V) atomar aufgeléste STM-Bilder der zweiten bzw. dritten
FeO(111) Monolage.
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4.1.10 Selbstorganisierte, periodische Fe304(111)-Nanostrukturen in 4 ML-dicken
FeO(111)-Filmen

Ein Film mit einer Dicke von etwa 4 Monolagen FeO(111) ist in Abb. 4.1.13 gezeigt. Fe;O4(111)-
Nanodoménen haben sich in einer hochgeordneten Weise in dem umgebenden FeO(111)-Film
angeordnet. Diese Uberstruktur dhnelt den “Zweiphasen-Ordnungsstrukturen” (biphase ordering)
von FeO(111) an der Oberfliche von Fe;O4(111) oder a-Fe,O3(0001) [252-254]. Das LEED-
Beugungsbild wird aber von FeO(111)-Reflexen dominiert, und das Fe;O4(111)-Beugungsbild ist
nur sehr schwach ausgeprigt. Die Gitterkonstante in den Fe3;O4(111)-Nanodominen ist stark
expandiert auf ~7 A (im Festkdrper: 6 A). Die O-O-Abstinde haben demnach in etwa den gleichen
Abstand von 3.5 A wie die FeO(111)-Strukturen der dritten und vierten Monolage, aus denen die
Nanostrukturen hervorgegangen sind. Die Doménen variieren leicht in Gro3e und Form und es
bilden sich auch groBer ausgedehnte Fe;O4(111)-Regionen (am rechten Rand von Abb. 4.1.13b).
Fe;04(111)-Nanodoménen bilden sich stets an Kreuzungspunkten der dunklen Linien des
FeO(111)-Moiré-Musters. Dies fiihrt zu einer pseudohexagonalen Anordung mit einer 50 x 65 A-
Uberstruktur. Mit den in Abb. 4.1.13b gezeigten Tunnelbedingungen lassen sich nur atomare
Strukturen der Fes;O4(111)-Nanodominen und nicht des FeO(111) auflosen, was auf eine
unterschiedliche elektronische Struktur beider Bereiche hinweist. Die unterschiedlichen
Oberflacheneigenschaften der beiden unterschiedlichen Domédnen wird nach mehreren Stunden
Rastertunnelmikroskopie deutlich, wenn die Fe;O4(111)-Nanodoméinen durch Adsorbate bedeckt
werden, wihrend das FeO(111) unbedeckt bleibt (Abb. 4.1.13c,d). Da im Augerspektrum keine
anderen Elemente als Fe, O und Ru entdeckt werden konnten, stammen diese Adsorbate
moglicherweise von Restgaswasser. Derartige Adsorbat-Strukturen wurden bereits zuvor auf der
“Zweiphasen-Ordnungsstruktur” von FeO(111) auf Fe;O4(111) nachgewiesen [255]. Rontgen- und
Ultraviolett-Photoelektronenspektroskopie (XPS, UPS) haben gezeigt, dass dissoziative H,O-
Chemisorption auf eisenterminiertem Fe;O4(111) stattfindet, wéhrend das sauerstofftermierte
FeO(111) unbedeckt bleibt [256,257]. Relativ hohe Tunnelstrome konnen auf den Fe;O4(111)-

Nanodoménen erhalten werden, was eine hohe Leitfiahigkeit dieser Bereiche nahe legt.
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STM-Bild der selbstorganisierten Fe;04(111)-Nanodoménen in einem FeO(111)-Film. (c) 500x500 A’ STM-
Bild (I;= 0.7nA, Ug = +0.9V) und (d) 180x180 A*> STM-Bild (I;= 0.3nA, Ug = +0.9V) nach einigen Stunden in
der Restgasatmosphére. Fe;04(111)-Doménen werden von Adsorbaten bedeckt, FeO(111)-Regionen
bleiben unbedeckt.

4.1.11 Phasenumwandlung der Nanostrukturen zu Fe304(111)

Nach weiterer Oxidation der Fe;O4(111)/FeO(111)-Nanostrukturen fiir 20 min. verschwindet das
LEED-Beugungsbild des FeO(111)-Films und das Fe3;O4(111)-Beugungsbild mit der nicht
expandierten Gitterkonstante von ~6 A erscheint (Abb. 4.1.14a). STM zeigt Partikel mit einem
Durchmesser zwischen 30 und 100 A (Abb. 4.1.14b). Auf den Partikeln lisst sich eine 6x6 A
Periodizitit auflosen (Abb. 4.1.14c)). An einigen Stellen sind die Partikel in einem pseudo-
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hexagonalen Muster mit einer Einheitszelle von ~53(£9) x ~62(£9) A angeordnet, was recht gut mit
der Periodizitit der Fe;O4(111)-Domédnen in Abb. 4.1.13 iibereinstimmt. Dies zeigt, dass die
Uberstruktur der expandierten Fe3O4(111)-Doménen in FeO(111) den ersten Schritt der
Phasenumwandlung der dicken FeO(111)-Filme zu Fe;O4(111) darstellt.

Abb. 4.1.14: (a) LEED-Beugungsbild (60eV) des gleichen Films wie in Abb. 4.1.13 nach Oxidation fiir 20
min. (b) 1500x1500 A? (I, = 1.0nA, Us = -0.2V) STM-Bild. (c) 100x100 A’ (I, = 0.3nA, Ug = +0.9V)
Ausschnitt eines der pseudo-hexagonal angeordneten Partikel. Eingezeichnet ist die 6 A groBe
Einheitszelle von Fe;04(111).

Weiteres Heizen glittet den Film, und die Partikel-Morphologie verschwindet. So ldsst sich ein
relativ diinner, glatter Fe;O4(111)-Film darstellen wie anhand des LEED-Beugungsbildes und
atomar aufgeloster STM-Bilder in Abb. 4.1.15 zu sehen ist. Das LEED-Beugungsbild zeigt
intensive Ru(0001)-(1x1)-Reflexe, aber keine (2x2)-Uberstruktur. Dies zeigt, dass der Film sehr
diinn, aber geschlossen sein muss. Das STM-Bild zeigt zusitzlich helle Partikelstrukturen, die
moglicherweise noch ein Uberbleibsel der Partikelmorphologie sind. LEED- und STM-Bilder von
Fe;04(111) auf Ru(0001) sind auf Pt(111) gewachsenen Filmen sehr dhnlich, was die gleiche
Oberflachenstruktur nahelegt, die durch dynamische LEED-Rechnungen als eine stark relaxierte
Festkorperterminierung von Y4 ML Eisenkationen ermittelt wurde [258]. Auf Pt(111) sind

geschlossene Filme aufgrund des Stranski-Krastanov Wachstums [240] nur mit einer Dicke von
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mindestens 100 A erhiltlich. Ein Ru(0001)-Substrat ermdglicht somit das Wachstum sehr diinner,

geschlossener Filme, was die Untersuchung schlecht leitender Verbindungen wie z.B. KFeO; (vgl.
Kapitel 4.3) ermoglicht.

v Ul
0 2000 4000 G000 vBDDU
Abstand

Abb. 4.1.15: (a) LEED-Beugungsbild (60eV) und (b) 150x150 A? (I, = 0.9nA, Ug = +0.7V) atomar
aufgeléstes STM-Bild von einem ~20 A dicken Fe;0,(111)-Film. Die Einheitszelle ist eingezeichnet. (c)

1x1 um?® (I, = 0.5nA, Ug = +1.2V) STM-Bild eines ~40 A dicken Fe;0,(111)-Films. Die Pfeile zeigen
hexagonale Kristallite.
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Die Morphologie von ~40 A dicken, geschlossenen Fe3O4(111)-Filmen ist in Abb. 4.1.15¢ gezeigt.
Die mesoskopische Oberflichenrauhigkeit betriigt 30 A auf einer Linge von 1 um, dies liegt im
Bereich der Rauhigkeit des Ru(0001)-Substrates. Vereinzelt bilden sich hexagonale Kristalle mit
Durchmessern von ~1000 A (durch Pfeile markiert). Die Stufendichte ist sehr gering und Terrassen
sind mehrere hundert A breit. Die meisten Stufen sind Mehrfache von 4.8 A hoch, was der Hohe
einer Wiederholungseinheit von Fe;O4(111) entspricht und auf das Vorliegen einer dominierenden

Oberflachenterminierung hinweist.

4.1.12 Diskussion: Heteroepitaktisches Wachstum von Eisenoxidfilmen auf Ru(0001)

Das Anfangsstadium: Wachstum von FeO(111)

Zunichst wachsen Eisenoxide in Form von FeO(111)-Doppellagen auf Ru(0001). Dieses Wachstum
ist analog zu dem Wachstum auf Pt(111) pseudomorph, und es bilden sich spezifische
Koinzidenzstrukturen an der Grenzfliche zum Substrat. Die freien Oberflichenenergien von FeO,
Ru und Pt sind 0.6 J/m® [254], 2.93 J/m® [234] bzw. 2.34 J/m® [260]. Diese Werte erkliren das
lagenweise Wachstum der FeO(111)-Filme, was sich mit einer maximalen Schichtdicke von 4 ML
als ausgeprégter als auf Pt(111) erweist (max. 2.5 ML [240]).

Nach dem Autokompensationsprinzip (vgl. Kapitel 2.5) sind FeO(111)-Filme polar und sollten
nicht stabil sein, da jede Fe-O Doppellage ein Dipolmoment senkrecht zur Oberfliche besitzt,
wodurch das Oberflichenpotential mit der Schichtdicke zunimmt. Ultradiinne Filme lassen sich
dennoch durch z.B. Relaxationen stabilisieren. Die kritische Schichtdicke, bis zu der sich FeO(111)-
Filme auf Pt(111) stabilisieren lassen, betragt 2.5 ML [240]. Selbst wenn Eisen fiir dickere Filme (3
ML) auf einen Schlag auf Pt(111) aufgedampft und oxidiert wird, setzt anders als auf Ru(0001)
Multilagenwachstum von Fe;O4(111) ein [261]. Dieses unterschiedliche Wachstumsverhalten auf
den beiden Substraten ist moglicherweise eine Kombination aus mehreren Effekten: Zum einen ist
der Unterschied der Oberflichenenergien von FeO zu Ru grofer als zu Pt, daher konnen
moglicherweise mehr FeO-Schichten stabilisiert werden, bevor die schichtdickenabhéngigen Terme
eine Verdnderung des Wachstumsmodus bewirken (vgl. Kapitel 2.4). Die hohere Affinitdt von Ru
zu Fe und O fiihrt zu einer stirkeren Bindung der FeO(111)-Filme an der Grenzfliche was zu der
strikten Ausrichtung am Substratgitter fiihrt. Diese Ausrichtung setzt sich durch alle Schichtdicken
fort. In der dritten und vierten Schicht wird die Gitterkonstante auf 3.58 A expandiert wihrend die
strikte Ausrichtung beibehalten wird. Auf Pt(111) sind FeO(111)-Filme nicht so streng am Substrat

ausgerichtet, es gibt dort rotierte Koinzidenzstrukturen und die maximale Gitterexpansion betragt
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3.4 A [130]. Der FeO(111)-Film “schwimmt” gewissermaBen auf dem Pt(111)-Substrat, withrend
die starke Wechselwirkung mit Ru eine strenge Ausrichtung der Filme durch “Einrasten” von 7
bzw. 6 FeO auf 8 Ru-Atome favorisiert, selbst wenn dies mit einer enormen Expansion der
Gitterabstinde verbunden ist. Andererseits reduziert gerade diese starke Expansion des
Gitterabstandes das elektrostatische Dipolmoment, da es eine einwirts gerichtete Relaxation der Fe-
O-Interlagenabstinde ermoglicht. Dies ist in Abb. 4.1.16 schematisch fiir eine Fe-
Grenzflachenterminierung gezeigt und wird im folgenden ausgefiihrt. Dies bringt zudem die erste
O-Lage ndher an das Ru-Substrat, was aufgrund der hoheren Affinitdt von O zu Ru (im Vergleich
zu Pt) moglicherweise zusitzlich stabilisierend wirkt (Im Fall einer O-Grenzflachenterminierung
ergibt sich eine dhnliche elektrostatische Situation, da eine Fe-Schicht wird ndher an das Ru-

Substrat gebracht, was ebenfalls stabilisierend wirken wiirde).

Abb. 4.1.16: Schichtstruktur von FeO(111) auf Ru unter Annahme einer Fe-Grenzfldchenterminierung
und Dipol-induziertes Oberfldchenpotential. (a) 2 ML: leicht relaxierte “7 auf 8”-Koinzidenzstruktur (O-O
Abstand 3.08 A). (b) 4 ML: stark relaxierte “6 auf 8”-Koinzidenzstruktur (O-O Abstand 3.58 A). Fiir eine O-

Grenzfldchenterminierung ergibt sich eine dhnliche Situation.

Die Expansion der Gitterkonstanten beim Ubergang von der “7 auf 8”-Koinzidenzstruktur zu einer
“6 auf 8”-Koinzidenzstruktur in der dritten Monolage kann nur dann verstanden werden, wenn eine
Relaxation senkrecht zur Oberfliche angenommen wird, so dass die Lagenabstinde sich von 1.25 A
(Festkorperkristall) auf ~0.6 A reduzieren konnen (unter Annahme von konstanten Fe-O-
Bindungsldngen). Das Dipolpotential reduziert sich entsprechend, und dadurch wird das
Oberflachenpotential von 2 ML FeO(111) mit einer “7 auf 8”-Koinzidenzstruktur ungeféhr gleich
dem von 4 ML mit einer “6 auf 8”-Koinzidenzstruktur (vgl. Abb. 4.1.16). Der damit verbundene
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Energiegewinn gleicht dann die damit verbundenen Verdnderungen der Grenzfldchenenergie aus.
Es zeigt sich also, dass bei ionischen Filmen, bei denen die Bindungen nicht so stark gerichtet sind,
ein entscheidender stabilisierender Beitrag von der Minimierung der Madelungenergie kommt und
Gitterverspannungen eine untergeordnete Rolle spielen. Die Bildung von Fe;O4(111)-
Nanodoménen in 4 ML dicken FeO(111)-Filmen reduziert die Oberflichenenergie zusétzlich, da
Fe;04(111) durch % ML Fe terminiert wird [258]. Diese Nanodominen bilden sich an
Kreuzungspunkten von dunklen Linien des FeO(111)-Moiré-Musters. Fiir FeO-Filme auf Pt(111)
entsprechen dunkle Bereiche im STM topographisch hoherliegenden Stellen [187], und wenn dies
ebenfalls fliir Ru gilt, so bilden sich die Fe;O4(111)-Doménen an den Stellen, wo die
destabilisierende polare Sauerstoffterminierungen ansteigt, also an den lokal instabilsten Stellen des

Moiré-Musters.

Wachstum von Fe30y4(111)-Inseln

FeO ist thermodynamisch nicht stabil bei den angewandten Préparationsbedingungen, daher
wandeln sie sich in das thermodynamisch stabile Fe;O4 um (vgl. Kapitel 2.3). Wenn in mehreren
Zyklen kleine Mengen Eisen abgeschieden und oxidiert werden, so wachsen FeO(111)-Schichten
bis zu einer Dicke von etwa 1.5 ML. Weiteres Wachstum fiihrt zur Bildung von Fe;O4(111)-Inseln
und einem Stranski-Krastanov Wachstumsmodus dhnlich wie auf Pt(111) [240]. Im Unterschied
zum Wachstum auf Pt(111) wachsen die Fe;O4(111)-Inseln weiter, indem sie den umgebenden
FeO(111)-Monolagenfilm oxidieren und auf diese Weise entfernen.

Dickere FeO(111)-Filme wachsen nicht unter Gleichgewichtsbedingungen, da auch bei 2-3 ML
dicken FeO(111)-Filmen eine entsprechende Phasenumwandlung zu den stabileren Fe;O4(111)-
Inseln stattfindet. Vielmehr wachsen flache FeO(111)-Schichten aufgrund relativ kurzer
Oxidationszeiten in einem pseudo-Frank-Van der Merwe Wachstum wie in Kapitel 2.4 diskutiert.
Langeres Oxidieren fiihrt zu einer heterogenen Fe;O4(111)-Keimbildung, die bevorzugt an Stufen
stattfindet. Wenn sich die Fe;O4(111)-Inseln einmal gebildet haben, wachsen sie weiter auf Kosten
des umgebenden FeO(111)-Films, der oxidiert und an die Inseln als neues Fe;O4 angelagert wird.
Der Grund, weshalb sich Fe;O4 nicht von Anfang an bilden kann, liegt vermutlich an der grof3en
Einheitszelle. In der [111]-Richtung sind gleichwertige Wiederholungseinheiten der Spinellstruktur
4.85 A hoch und bestehen aus zwei O- und zwei inequivalenten Fe-Schichten (mix-trigonal und
kagomé; vgl. Abb. 2.2.1b). In einem Fe;O4-Festkorperkristall wechseln sich sogar drei derartige
Wiederholungseinheiten in einer ABC Stapelfolge ab (14.55 A), daher beobachten wir auch hiufig
Fe;04-Inseln mit einer Hohe im Bereich von >20 A. In anderen Worten: Die kritische KeimgroBe

(vgl. Kapitel 2.4) fiir einen stabilen Fe;O4-Keim senkrecht zur Oberfliche ist grofer als eine
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dreidimensionale Wiederholungseinheit dieser Verbindung. Verglichen mit FeO sind die
Eisenschichten in Fe;O4 nur % besetzt. Wenn man die Fe-Menge in den Filmen als konstant
annimmt, so lassen sich exakt fliinf Fe-Schichten in Fe;Os plus %% Fe-Schicht als
Oberflachenterminierung aus vier vollbesetzten Fe-Schichten in FeO herstellen. Eine Schichtdicke
von vier Monolagen FeO ist in der Tat die geringste Schichtdicke, fiir die sich eine stochiometrische
Umwandlung zu Fe;O4 inklusive der mit LEED gefundenen 4 Fe-Terminierung formulieren lésst,
wo wir in der Tat diese Phasenumwandlung beobachtet haben. Die kritische Keimgrofle fiir die
Phasenumwandlung entspricht demzufolge etwa der Schichtdicke von 4 ML FeO(111).

Bei FeO(111)-Filmen mit einer geringeren Dicke kann diese kritische Keimgrof3e am leichtesten an
Stufen erreicht werden, wo durch Eisendiffusion iiber Stufenkanten bei 870 K mit einer gewissen
Wabhrscheinlichkeit lokal die erforderliche Schichtdicke erreicht werden kann. Wenn sich einmal
Fe;04(111)-Inseln gebildet haben, so akkumuliert der restliche FeO(111)-Film relativ schnell an
den Seitenfacetten der Inseln. Die Keimbildung an einer Stufe (vgl. Abb. 2.4.5) fiihrt zudem zu
einem stirkeren Einfluss der Grenzflichenenergie (bei Vernachldssigung von Kanten- und
Eckenenthalpien), so dass fiir yi, > v + y¢ Keimbildung bevorzugt auf Terrassen stattfindet und bei
Yin < Vs +vr bevorzugt an Stufen oder Hohlecken [68]. Diese Gleichungen sollten aufgrund der in
Kapitel 4.1.4 diskutierten starken Wechselwirkung von Ru mit Fe und O erfiillt sein.

Da FeO(111) nicht mehr stabil ist, sobald sich Fe;O4(111) gebildet hat, nehmen wir an, dass kein
FeO(111)-Film unter den Fe;O4(111)-Inseln bestehen bleibt. Die Fe;O4(111)-Inseln wachsen also
vermutlich direkt auf dem Ru(0001)-Substrat mit ihrer eigenen Gitterkonstante. Die hohe
Gitterfehlanpassung der Sauerstoffschichten des Fe;O4(111) (2.97 A) mit dem Ru(0001)-Substrat
(2.70 A) fiihrt zu einer hohen Grenzflichenenergie @, so dass ein Volmer-Weber Wachstum

erfolgt, obwohl die Oberfldchenenergien dagegen sprechen.

Selbstorganisierte Bildung von periodischen Fe3;Oy4(111) Nanostrukturen in FeO(111)

Periodische, selbstorganisierte Nanostrukturen lassen sich durch die Ausnutzung von
Verspannungen in vorstrukturierten Substraten erhalten (vgl. Kapitel 2.4.3). Die hier vorgestellten
Fe;04(111)-Nanostrukturen bilden sich auch auf einem vorstrukturierten Substrat, einem FeO(111)-
Moiré Muster, und die Fe;O4(111)-Dominen bilden sich an den lokal elektrostatisch instabilsten
Stellen des FeO(111)-Moiré-Gitters. Die Bildung dieser Nanostrukturen hingt ebenso wie die von
Giinther et al. beschriebenen Cu-Relaxationsstrukturen auf Ru(0001) [124] (vgl. Kapitel 2.4) von
der Schichtdicke ab. Die Keimbildung von selbstorganisierten, periodischen Fe;O4(111)-Doménen
aus einer iiberséttigten Eisenoxidlosung in dem ~4 ML dicken Film ist dabei homogen und kein

Einfluss von Defekten auf die Phasenumwandlung konnte beobachtet werden. Derartige
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selbstorganisiert periodisch angeordnete Doménenstrukturen aus zwei Materialien mit
unterschiedlicher Austrittsarbeit wurden von Vanderbilt theoretisch vorhergesagt [136].

Die unterschiedlichen Wachstumsszenarien der Eisenoxidfilme in Abhingigkeit der FeO(111)-
Schichtdicke sind also ein Zusammenspiel aus thermodynamischen und kinetischen Bedingungen
und sind in Abb. 4.1.17 und 4.1.18 zusammen gefasst. Wie in Kapitel 2.3 ausgefiihrt, nimmt die
thermodynamische Stabilitit in der Reihe Fe < FeO < Fe;04 zu. Die Aktivierungsenergie fiir die
Bildung von FeO(111) wird offensichtlich bei 870 K {iberwunden und metastabile FeO(111)-Filme
konnen sich bilden. Die Aktivierungsenergie flir die Bildung von Fe;O4(111) aus FeO(111)-Filmen

mit einer Dicke unterhalb von 4 ML ist sehr groBl, da Diffusionsprozesse erst die kritische

KeimgroBe von ~4 ML herstellen miissen.

Iﬂl prppadd

n-abhéngige Fe304l Ru
Keimbildungs-
wahrscheinlichkeit
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Abb. 4.1.17: Schematisches Energiediagramm fiir die Oxidation von Fe auf Ru(0001). Die
Aktivierungsenergie fir die Bildung von FeO(111) wird bei 870 K lberwunden. Die Umwandlung zum

thermodynamisch stabileren Fe;O, erfordert je nach Schichtdicke n Diffusionsprozesse, die fiir geringe
Schichtdicken mit einer hohen Aktivierungsenergie verbunden sind.

Die Phasenumwandlung zu der thermodynamisch stabileren Fe;O4(111)-Phase ist umso schneller,
je dicker der polare FeO(111)-Film ist. Das System nimmt fiir jede Eisenmenge, Oxidationszeit und
Temperatur einen Kompromiss an, der aufgrund der hohen Anzahl an Parametern zu der
beobachteten Vielfalt an unterschiedlichen Strukturen fiihrt. Da die beobachteten Strukturen stark
von der Oxidationsdauer abhingen, lassen sich meist Mischungen aus verschiedenen Phasen

gleichzeitig beobachten (z.B. benetzende FeO(111)-Filme, FeO(111)/Fe;O04(111)-Nanostrukturen,
ausgedehntere Fe;O4(111)-Kristalle und wohldefinierte Fe;O4(111)-Inseln).
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Grenzflachenstabilisierte Oxidstrukturen in Abhédngigkeit von der Schichtdicke wurden kiirzlich
auch bei dem Wachstum von Vanadiumoxiden auf Pd(111) beobachtet [262]. Mindestens 3
Monolagenequivalente Oxid (entsprechend 4.5 V,0s3 Schichten) sind notwendig, um eine stabile
V,03(0001)-Festkorperphase zu bilden. Die Autoren weisen darauf hin, dass metastabile,
grenzflachenstabilisierte Strukturen generell wihrend des Wachstums von Oxiden in den ersten

Wachstumsschritten zu erwarten sind.
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Abb. 4.1.18: Schematische Darstellung der verschiedenen FeO-Wachstumsprozesse auf Ru(0001): (a)

Unter Gleichgewichtsbedingungen wachsen zunéchst diinne FeO(111)-Filme (1-2ML), bevor Fe;O04(111)-
Inseln gebildet werden. (b) Hohe Eisenabscheidungsraten und kurze Oxidationszeiten stabilisieren 2-4
ML dicke FeO(111)-Filme in einem pseudo-Frank-Van der Merwe Wachstum. Bei l&ngerer Oxidation
bilden sich bevorzugt an Stufen die stabileren FesO4(111)-Inseln. (¢) In einem 4 ML dicken FeO(111)-Film

findet eine homogene Keimbildung von periodisch angeordneten FezO4(111)-Nanodoménen statt.
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4.1.13 Spekulation Uber den Magnetismus der selbstorganisierten Fe304(111)-
Nanostrukturen

Aufgrund der in Kapitel 2.6 dargestellten magnetischen Eigenschaften der Eisenoxide und von
Kleinststrukturen ldsst sich iiber den Magnetismus der selbstorganisierten FesO4(111)-
Nanostrukturen spekulieren. Fiir eine Anwendung in magnetischen Speichermedien sollten die
magnetischen Partikel einheitlich klein sein (mdglichst nahe der superparamagnetischen Grenze),
Temperatur-unempfindlich und resistent gegen Korrosion und Reibung. Viele Probleme der
konventionellen Speichermedien konnen {iberwunden werden, wenn jedes Bit in einem diskreten
magnetischen Element gespeichert werden kann, das von seinen Nachbarn durch eine nicht-
magnetische Matrix getrennt ist (so verursacht z.B. eine unregelméfBige Doménenstruktur mit
schlecht definierten Kanten ein hohes Rauschen, und eine hohe Anzahl Partikel ist fiir die
Speicherung eines Bits notig). Derartige regelméBig angeordnete Gitter aus Ein-Partikel-pro-Bit
Einheiten werden auch als Quantenmagnet-Speichermedien (,,quantum magnetic disk* (QMD))
bezeichnet (vgl. Abb. 4.1.19) [263]. Jedes Element entspricht einer magnetischen Doméne von
einheitlicher GroB3e und mit einheitlicher Anordnung und besitzt eine Magnetisierung mit nur zwei
entgegengesetzten Zustdnden. Dies hat einige Vorteile gegeniiber den konventionell eingesetzten
magnetischen Filmen: Der Schreibprozess ist vereinfacht, da lediglich die Magnetisierungsrichtung
einer einzelnen magnetische Doméne und damit ein Bit verdndert werden muss und das
magnetische Moment, die Ausdehnung und der Ort eines Bits nicht mehr bestimmt werden muss.
Dadurch wird das Rauschen und die Fehlerrate verringert und gleichzeitig die
Schreibgeschwindigkeit erhdht, da ein kleinerer Schreibkopf eingesetzt werden kann [263]. Durch
die nicht-magnetische Matrix wird die Austauschwechselwirkung einzelner Bits stark reduziert.
Zwischen den einzelnen Bits bestehen zudem physikalisch unterscheidbare Grenzen. Daher sind
,tracking marks“, die etwa 14% der konventionellen Disks einnehmen und dazu dienen den

Schreibkopf richtig zu positionieren, nicht notwendig.
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Nonmagnetic

Abb. 4.1.19: Schema eines Quantenmagnet-Speichermediums fiir magnetische Speichermedien mit
einer enorm hohen Informationsdichte. (aus [263]).

Die Anordnung der Fe;O4(111)-Doménen in einer nicht-magnetischen FeO(111) Matrix entspricht
genau dem in Abb. 4.1.19 gezeigten Schema und ist somit ein potentieller Kandidat fiir die
Realsisierung eines Quantenmagnet-Speichermediums mit enorm hoher Informationsdichte. Die
bevorzugte Magnetisierungsrichtung in der Fe;O4(111)-Spinellstruktur ist entlang der kubischen
[111]-Richtung, also senkrecht zur Oberfliche der Nanostrukturen (magnetokristallografische
Anisotropie). Andererseits ist aufgrund der Magnetostatik bei diinnen Filmen eine parallele
Ausrichtung zu erwarten (Form-Anisotropie) (vgl. Kapitel 2.6). Bei geringer Filmdicke gewinnt die
an der Oberfliche verstirkte magnetokristallografische Anisotropie gegen die Form-Anisotropie, so
dass tatsdchlich eine Ausrichtung senkrecht zu den Fe;O4(111)-Doménen entlang [111] zu erwarten
ist. Mit zunehmender Temperatur tritt moglicherweise eine Spin-Reorientierung auf, d.h. die
Magnetisierungsrichtung dreht sich um 90° in die Filmebene (sofern die Struktur stabil bleibt). Die
starke Expansion der Gitterkonstante und die damit verbundene Reduktion der Lagenabstinde hat
vermutlich auch einen Einfluss auf das magnetische Moment und die Magnetisierungsrichtung. So
zeigen mehreren 100 A dicke Fe;O4-Filme auf MgO(110) durch Verwendung einer Ru-
Zwischenschicht eine isotrope Magnetisierung in der Filmebene, wihrend direkt auf dem
MgO(110)-Substrat gewachsene Filme stark verspannt sind und aufgrund dessen eine stark
anisotrope Magnetisierung in der Filmebene zeigen [264]. Bei ultradiinnen Fe;O4(111)-Filmen auf
Pt(111) wurde beobachtet, dass alle magnetischen Momente in der Filmebene liegen [265,266].
Dem widersprechen Messungen an Fe;O4-Filmen auf verschiedenen Substraten, die zeigen, dass die
Filme unabhéngig von der Schichtdicke, dem Substrat und der thermischen Behandlung stets einen

signifikanten Beitrag eines aus der Filmebene weisenden magnetischen Moments besitzen [267].
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Ein Problem besteht in der GroBe der Fe;O4(111)-Dominen, die unterhalb der
superparamagnetischen Grenze liegt (~10 nm bei den Eisenoxiden). So wurde fiir ultradiinne Fe;O4-
Filme auf Oxid-Substraten der Kochsalzstruktur Superparamagnetismus fiir Schichtdicken < 5 nm
gefunden [268]. Daher ist es moglich, dass das magnetische Moment der Fe;Os-Nanostrukturen
durch spontane Fluktuationen der Spinumkehr stark reduziert oder abwesend ist. In diesem Fall
bleiben die Strukturen fiir eine magnetische Anwendung nur dann interessant, wenn sie eine hohe
blocking-Temperatur besitzen, unterhalb derer die thermische Energie nicht fiir eine Spinumkehr
ausreicht. Unklar bleibt, ob die gefundenen Strukturen nicht schon so klein sind, dass der
Magnetismus als kooperatives Phidnomen verschwindet und welchen Einfluss die umgebende
FeO(111)-Matrix hat. Moglich wire auch eine Kopplung der magnetischen Momente von
benachbarten Dominen iiber die bei tiefen Temperaturen antiferromagnetische FeO(111)-Matrix.

Zusammenfassend ldsst sich sagen, dass die vermutete Magnetisierungsrichtung, Grofle und
regelmiBige Anordnung die gezeigten Fe;O4(111)-Nanostrukturen fiir eine Anwendung in
Quantenmagnet-Speichermedien nahezu ideal geeignet macht, vorausgesetzt, die Strukturen
besitzen aufgrund ihrer GroBe noch einen messbaren magnetischen Effekt. Die Informationsdichte
dieser Strukturen wire mit ca. 0.17x10'¥/in* um vier bis fiinf GroBenordnungen groBer als die
Dichte in itiblichen magnetischen Speichermedien (0.5x10%/in*) und um zwei GréBenordnungen
grofler als das von Teichert et al. kiirzlich mit einem magnetischen Material beschichtete Halbleiter-
Quantenpunkt-Gitter [269]. Magnetische Untersuchungen der Strukturen mit einem spin-

polarisierten Rastertunnelmikroskop sind in ndherer Zukunft geplant.
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4.2. Strukturaufklarung von a-Fe;03(0001)-Oberflachenphasen mit LEED*

4.2.1 Praparation von a-Fe»03(0001) in verschiedenen Sauerstoffpartialdricken

Gut geordnete Fe304(111)-Filme mit einer Dicke >100 A wurden durch wiederholte Zyklen von
Eisenabscheidung und Oxidation in 10® mbar O, bei ~1000 K auf Pt(111) pripariert. Diese Filme
wurden zu a-Fe,03(0001) durch eine Hochdruckoxidation in Sauerstoffpartialdriicken >10~ mbar
O, bei 1100 K in der Hochdruckzelle umgewandelt. Nach dem Oxidationsprozess wurde der
Sauerstoff abgepumpt, sobald die Probentemperatur unterhalb ~600 K gesunken ist. Dann wurde
die Probe in die UHV-Kammer transferiert. Um die Oberflachenstruktur in Abhédngigkeit des
Sauerstoffpartialdruckes zu untersuchen, wurde die Probe entweder nur in der Hochdruckzelle bei
dem entsprechenden Druck geheizt oder nach dem Transfer in die UHV-Kammer noch bei
entsprechenden Sauerstoffpartialdriicken zwischen 10™ und 10°® mbar O, geheizt. AnschlieBend
wurden die Filme in die STM- oder LEED-Position transferiert. Die Zeit zwischen dem letzten

Heizen und dem Beginn von STM oder LEED Untersuchungen betrug mindestens 30 Minuten.

4.2.2 Suche nach der ,best fit“-Struktur

Die IV-Spektren von Filmen, die in 10 mbar oder 1 mbar Sauerstoff pripariert wurden, weichen
stark voneinander ab wie in Abb. 4.2.1 gezeigt ist. Ein aus dem Vergleich der beiden experimentellen
Datensitze bestimmter R-Faktor ist >0.65, wihrend der R-Faktor von gleichartig praparierten Filmen
geringer als 0.07 ist. Das Intensitdtsverhéltnis des (10)- zu (11)-Beugungsreflexes bei 80 und 120 eV

ermdglicht eine schnelle Zuordnung eines praparierten Filmes zu den beiden Strukturen (Abb. 4.2.1).

* G. Ketteler, W. Weiss, W. Ranke, Surf. Rev. Lett. 8 (2001), 661.
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Abb. 4.2.1: Vergleich der IV-Spektren und Beugungsbilder von a-Fe,03(0001)-Filmen, die in 1 mbar bzw. 10°°
mbar O, auf Pt(111) prépariert wurden.

112



Da die IV-Spektren unter senkrechtem Einfall gemessen wurden, sind diese empfindlicher auf die
Lagenabstinde als auf atomare Positionen parallel zur Oberfliche [158]. Daher dient der erste
Optimierungsschritt dazu, die atomare Schichtfolge und deren Lagenabstinde in den einfach
terminierten Strukturen (prépariert bei 1 mbar bzw. 10° mbar O,) zu identifizieren. Die getesteten
Schichtfolgen und die resultierenden R-Faktoren nach dem ersten Optimierungsschritt sind in Tabelle
4.2.1 gezeigt. Die drei energetisch ungleichen Festkorperterminierungen einfach eisenterminiert,
zweifach eisenterminiert und sauerstoffterminiert entsprechen den Modellen 1-3. Die Modelle 4 und 5
entsprechen einer einfach eisenterminierten Struktur mit einer lateralen Verschiebung der obersten
Eisenschicht entsprechend einem Stapelfehler der Eisen-Schichtfolge. Die Modelle 6 und 7
bezeichnen eine tetraedrisch mit Sauerstoff abgesittigte oberste Eisenlage einer einfach bzw. doppelt
eisenterminierten Struktur. Modell 8 entspricht einem Stapelfehler, bei dem sich drei anstatt zwei
Eisenschichten zwischen den obersten beiden Sauerstofflagen befinden, dhnlich der Struktur, die fiir

a-Cro03(0001) kiirzlich vorgeschlagen wurde [270].

# Schichtenfolge 10 mbar Struktur 1 mbar Struktur
# Modelle Rp (beste Struktur)  # Modelle Rp

1  30a-1Fey-1Fe.-30p-1Fe,-1Fey. . 100 0.33 180 0.39
2 1Fe,-304-1Fep-1Fe-30g-1Fe,-. 180 0.40 120 0.48
3 1Fec-1Fe,-304-1Fep-1Fe-305- . 150 0.39 80 0.46
4 1Fey,-304-1Fey-1Fe-305-1Fe,-_ 60 0.42 60 0.49
5 1Fec~304-1Fep-1Fe-30p-1Fe,-- 60 0.40 60 0.52
6 10,-1Fe,-304-1Fep-1Fe-305p-. 200 0.36 100 0.43
7  10,1Fe~1Fe,-304-1Fep-1Fe.- 240 0.36 175 0.43
8 1Fe,-304--1Fey-1Fe,-1Fe-305- .. 96 0.37 96 0.52

Tab. 4.2.1: Getestete Schichtfolgen und Pendry-R-Faktoren nach dem ersten Optimierungsschritt fiir die
Oberflachenstruktur, die sich in 1 mbar bzw. 10° mbar O, bildet. Die Schichtfolge ist durch Symbole Fe., Fe,,
Fe., O und Og wie in der Seitenansicht in Abb. 4.2.2 gezeigt. Die tiefgestellten Buchstaben bezeichnen die

laterale Position der Eisenatome wie in der Draufsicht in Abb. 4.2.2 gezeigt.
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Abb. 4.2.2: Seitenansicht und Draufsicht von o-Fe,O3(0001) und schematische Darstellung der verschiedenen getesteten
Modelle (Tab. 4.2.1).

Da die atomaren Schichten in a-Fe,O3(0001) sehr dicht beieinander liegen und bei Oxiden héufig
grofle Zwischenlagen-Relaxationen auftreten, wurden die ersten drei Schichtabstinde systematisch
von 0 bis 150% des unrelaxierten Festkdrperabstandes in Schritten von 0.15 A variiert. In einem
ersten Optimierungsschritt wurden nur Koordinaten senkrecht zur Oberfliche der obersten sieben
Schichten (~3.5 A) freigegeben. Nur Strukturmodelle, die innerhalb des Fehlerintervalls DR (vgl.
Kap. 3.1.4) liegen, wurden fiir die weiteren Optimierungsschritte beriicksichtigt. In den weiteren
Optimierungsschritten wurden zunéchst laterale Relaxationen unter Beibehaltung der trigonalen
Symmetrie erlaubt. In einem letzten Schritt wurden die Debye-Temperaturen und das innere Potential
optimiert. Sobald atomare Koordinaten um mehr als 0.1 A verschoben wurden, wurde eine neue,

vollstindige dynamische Rechnung mit den verschobenen Koordinaten durchgefiihrt.

4.2.3 Oberflachenstruktur von a-Fe;O3(0001) in 1 mbar O,

Nach dem ersten Optimierungsschritt bleiben ausschlieBlich sauerstoffterminierte Strukturmodelle
iibrig. Nach den weiteren Optimierungsschritten konnen zwei unterschiedlich relaxierte
Strukturmodelle identifiziert werden (Tabelle 4.2.2), alle anderen Modelle liefern Ergebnisse, die
um mehr als die Varianz DR von diesen Modellen abweichen. Der hohe Pendry-R-Faktor wird
moglicherweise durch den relativ hohen Untergrund in den LEED-Bildern hervorgerufen. Zudem

zeigen STM-Bilder dieser Filme, dass der Film stets bis zu 10% der anderen Terminierung enthlt.
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#1 #2

Fe. - -
Fe, - -
304 -46% -1%
Fey +46% -95%
Fe. 0% +35%
Rpendry 0.381 0.408

Tab. 4.2.2: Pendry-R-Faktoren und Zwischenschichtabstédnde der am Besten (ibereinstimmenden Strukturen

fur einen Film, der in 1 mbar O, prépariert wurde.

Die Koordinaten der beiden Strukturen sind in den Tabellen 4.2.3 und 4.2.4 angegeben, die V-

Spektren der am Besten iibereinstimmenden Struktur sind in Abb. 4.2.3 gezeigt.

Lage | Atom Optimierte Oberflachenstruktur Kristallstruktur
z X y z X y
1 O -0.708 -0.133 -1.574 -0.846 -0.145 -1.762
1 O -0.708 -1.280 0.902 -0.846 -1.454 1.007
1 O -0.708 1.521 0.657 -0.846 1.599 0.755
2 Fe -0.253 0.000 0.000 0.000 0.000 0.000
3 Fe 0.608 -1.454 -2.518 0.5945 -1.454 -2.518
4 (0] 1.450 -1.245 -0.787 1.441 -1.308 -0.755
4 o 1.450 -0.062 1.471 1.441 0.000 1.511
4 o 1.450 1.306 -0.669 1.441 1.308 -0.755
5 Fe 2.345 1.454 2.518 2.287 1.454 2.518
6 Fe 3.007 0.000 0.000 2.881 0.000 0.000

Tab. 4.2.3: Atom-Koordinaten (in A) der a-Fe,03(0001)-Festkérperstruktur — und  des
Oberfléchenstrukturmodells mit der besten Ubereinstimmung von experimentellen und theoretischen IV
Spektren fiir einen in 1 mbar O, préparierten a-Fe,O3(0001)-Film (Rp=0.381).
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Lage | Atom Optimierte Oberflachenstruktur Kristallstruktur
z X y z X y
1 (0] -0.709 -0.235 -1.723 -0.846 -0.145 -1.762
1 (0] -0.709 -1.370 1.074 -0.846 -1.454 1.007
1 (0] -0.709 1.615 0.650 -0.846 1.599 0.755
2 Fe 0.130 0.000 0.000 0.000 0.000 0.000
3 Fe 0.157 -1.454 -2.518 0.5945 -1.454 -2.518
4 (0] 1.507 -1.731 -0.773 1.441 -1.308 -0.755
4 (0] 1.507 0.209 1.878 1.441 0.000 1.511
4 o 1.507 1.522 -1.122 1.441 1.308 -0.755
5 Fe 2.337 1.454 2518 2.287 1.454 2.518
6 Fe 3.001 0.000 0.000 2.881 0.000 0.000

Tab. 4.2.4: Atom-Koordinaten (in A) der a-Fe,03(0001)-Festkérperstruktur — und  des
Oberfléchenstrukturmodells mit der zweitbesten Ubereinstimmung von experimentellen und theoretischen
IV-Spektren fiir einen in 1 mbar O, préparierten a-Fe,03(0001)-Film (Rp=0.408).

0.24

(11)
0.41 .
60 120 180 240 300 60 120 180 240 300

Abb. 4.2.3: LEED |V-Spektren des Strukturmodells mit der besten Ubereinstimmung von experimentellen
(durchgezogene Linien) und theoretischen (gestrichelte Linien) IV-Spektren fiir einen Film, der in 1 mbar O,

prépariert wurde (Rp=0.381).
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Der erste Lagenabstand der am besten iibereinstimmenden Struktur ist um 46% kontrahiert,
wihrend der zweite Lagenabstand um 45% expandiert ist. In der am zweitbesten
iibereinstimmenden Struktur ist der erste Lagenabstand nahezu unveridndert (-1%), wihrend der
zweite Lagenabstand sehr stark um 95% kontrahiert ist. Dies bedeutet, dass die Eisenkationen der
zweiten und dritten Schicht in eine Schicht zusammen geriickt sind, wihrend der Abstand der
Sauerstoffschichten nahezu unveridndert mit dem Abstand im Festkorper tibereinstimmt. Zudem hat
eine leichte Rotation der O-Trimere um 3° stattgefunden, dies fiihrt zu einer homogeneren
Verteilung der Sauerstoffatome innerhalb einer Schicht.

Wir erhalten also zwei sehr unterschiedlich relaxierte sauerstoffterminierte Strukturmodelle mit
relativ hohen Pendry-R-Faktoren. Eine Mischung der beiden Strukturmodelle mit dem
modifizierten MSATLEED Programm Code (vgl. Kapitel 3.1.4) fiihrt zu einer signifikanten
Verbesserung des Pendry-R-Faktors auf 0.29. Wir haben keine Erkldrung, warum eine derartig
gemischte Struktur sich ausbilden sollte. Es fdllt auf, dass die Sauerstoffschichten in beiden
Strukturen sich an nahezu identischen Positionen befinden, und nur die Positionen und die
Verteilung der Eisenkationen voneinander abweichen.

In Tabelle 4.2.5 sind die beiden Strukturen mit anderen Ergebnissen aus theoretischen und
experimentellen Strukturbestimmungen an isostrukturellen Verbindungen verglichen. Es zeigt sich
kein genereller Trend, und sogar die Richtung der Relaxationen (Kontraktion vs. Expansion) weicht
stark voneinander ab. Unser zweitbestes Strukturmodell stimmt recht gut mit dem von Wang et al.
durch DFT-Rechnungen ermittelten Modell iiberein, inklusive der Rotation von Sauerstofftrimeren

[189].

O-terminierte Strukturen:

a-Al,05(0001) a-Fe,O5(0001) a-Al,05(0001) Unsere Ergebnisse
DFT, [147] DFT, [189] LEED, [271] 1 mbar O,
(Einkristall) model #1  model #2
D2 -15% -1% +3% -54% -1%
Dy +7% -79% -2% +46% -95%
D34 +12% +37% +12% -1% +35%

Tab. 4.2.5: Vergleich von experimentell ermittelten und theoretisch berechneten Zwischenlagenrelaxationen

von sauerstoffterminierten Oberfldchenstrukturen von a-Fe,03(0001) und a-Al,O3(0001).
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Eine Sauerstoffterminierung ist polar und sollte aufgrund des Autokompensationsprinzips nicht
stabil sein. C. Noguera hat betont, dass bei Filmen durch die Grenzfldchenterminierung auch polare
Schichtfolgen stabilisiert werden konnen, die in einem halbunendlichen Einkristall instabil wéren
(vgl. Kapitel 2.5) [141]. Ein Film besitzt zwei Grenzflichen, eine zum Substrat und eine zur
Gasphase. Rein intuitiv sollte eine Verdnderung von Umgebungsvariablen wie dem
Sauerstoffpartialdruck einen hoheren Einfluss auf die Film-Gas-Grenzflache besitzen, wéihrend die
Film-Substrat-Grenzfliche aufgrund der rdumlichen Isolierung und kovalenten (oder ionischen)
Bindung zum Substrat inerter ist. Daher ist es wahrscheinlicher, dass sich ausgehend von der Film-
Substrat-Grenzfliche  (und  nicht  ausgehend von  der  Gas-Substrat-Grenzfliche)
ladungskompensierte Wiederholungseinheiten aufbauen sollten, d.h. die Filme sollten iiber eine
Eisenschicht an das Pt-Substrat gebunden sein (wie fiir FeO(111) [272] und Fe;O4(111) [273]
bereits nachgewiesen wurde). Da nun kein makroskopisches Dipolmoment mehr existiert (vgl. Abb.
2.5.3), kann jede Terminierung stabilisiert werden, verbleibende Oberflichendipolmomente kdnnen
durch Relaxationen, wie sie in unserer LEED-Analyse beobachtet werden, leicht ausgeglichen
werden.

Chambers et al. erhalten in ihren Experimenten auf einem a-AlLO3(0001)-Substrat stets
metallterminierte Oberflachen, selbst in hochoxidierendem Sauerstoffplasma [274]. Es ist recht
schwierig die oxidierende Wirkung eines Sauerstoffplasmas, das einen Kammerdruck von 2x107
Torr erzeugt, mit einem Sauerstoffpartialdruck von 1 mbar zu vergleichen. Aber selbst wenn die
oxidierende Wirkung ausreichen wiirde, eine Sauerstoffterminierung herzustellen, muss beachtet
werden, dass das a-Al,O3(0001)-Substrat nach dem Autokompensationsprinzip nur mit einer
Metallterminierung stabil sein sollte. Da sich die Sauerstoffschichtfolge im a-Fe,O3(0001) mit sehr
dhnlichen Schichtabstinden fortsetzt, ist auf einem a-Al,O3(0001)—Substrat (bei einem geringen
Einfluss der Grenzfliche) eine #dhnliche Struktur wie bei einem a-Fe,O3(0001)-Einkristall zu
erwarten, und wie bereits diskutiert kann damit die Oberflachenstruktur im Vergleich zu einem auf

einem Metallsubstrat gewachsenen Filmen abweichen.

4.2 4 Oberflachenstruktur von a-Fe,03(0001) in 10™° mbar O,
Nach dem ersten Optimierungsschritt zeigt sich, dass die sauerstoffterminierten Modelle 1, 6 und 7
die besten R-Faktoren ergeben, allerdings lésst sich noch keine Schichtfolge als signifikant besser

identifizieren. Nach den weiteren Optimierungsschritten konnten drei unterschiedlich terminierte
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Strukturmodelle erhalten werden, die innerhalb der Varianz DR liegen (Tab. 4.2.6). Der Pendry-R-
Faktor fiir alle anderen Modelle ist >0.30.

#1 #2 #3
Fe. - - -53%
Fe, - -79% -23%
300 +10% +4% +7%
Fe,  +28% +35% +8%
Fe.  -24% -28% -4%
Rpenary 0.227 0.254 0.255

Tab. 4.2.6: Pendry R-Faktor und Zwischenlagenabsténde des Strukturmodells mit der besten
Ubereinstimmung von theoretischen und experimentellen IV-Kurven fiir einen in 10° mbar O préparierten a-
Fe,03(0001)-Film.

Die beste Ubereinstimmung von theoretischen und experimentellen Spektren wird fiir eine
sauerstoffterminierte Struktur erhalten mit einem Pendry R-Faktor von 0.227 (Modell #1 in Tabelle
4.2.6). Keines der drei Modelle kann eindeutig aufgrund der LEED-Strukturanalyse als bestes Modell
ermittelt werden. Dies kann folgende Griinde haben: Statistisch verteilte Adsorbate zeigen sich bereits
nach kurzer Zeit in STM-Bildern. Zusammen mit Defekten ist dies moglicherweise fiir die erhohte
Hintergrundintensitit in den LEED-Beugungsbildern verantwortlich. Oberhalb von 300eV wird das
Signal-Rausch-Verhéltnis zu gering und daher ist der auswertbare Gesamt-Energiebereich auf 1300
eV beschrinkt. Um das beste Modell zu identifizieren haben wir Heliumionen-Streuexperimente
(ISS) an einem solchen Film durchgefiihrt (Abb. 4.2.4). Diese zeigen ein Fe-Signal nur fiir
Einfallswinkel <45° in Bezug auf die Oberflichennormale. Bei streifenderem Einfall verschwindet
das Eisensignal. Damit ist gezeigt, dass die Oberflichenstruktur, die sich in 10° mbar bildet,
sauerstoffterminiert ist und Modell #1 aus Tab. 4.2.6 entspricht.
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Abb. 4.2.4: |onenstreuexperimente weisen auf eine sauerstoffterminierte a-Fe,O3(0001)-Oberflachestruktur hin:

Unter streifenderem Einfall (42.5°) sieht man nur Signale von Sauerstoff.

Diese Struktur ist in den ersten beiden Lagenabstinden um 10% bzw. 28% auswirts relaxiert. Der
dritte Lagenabstand ist um 24% reduziert gegeniiber dem Lagenabstand im unrelaxierten Kristall.
Diese Relaxation fiihrt dazu, dass der Abstand zwischen den Sauerstofflagen unveridndert wie im
unrelaxierten Kristall bleibt. Die Koordinaten dieser Struktur sind in Tabelle 4.2.7 angegeben und die
zugehorigen IV-Spektren sind in Abb. 4.2.5 gezeigt.

Lage | Atom Optimierte Oberflachenstruktur Kristallstruktur-
Koordinaten
z X y z X y
1 (0] -0.888 -0.091 -1.636 -0.846 -0.145 -1.762
1 (0] -0.888 -1.372 0.897 -0.846 -1.454 1.007
1 (0] -0.888 1.462 0.739 -0.846 1.599 0.755
2 Fe 0.041 0.000 0.000 0.000 0.000 0.000
3 Fe 0.803 -1.454 -2.518 0.5945 -1.454 -2.518
4 o 1.448 -1.287 -0.700 1.441 -1.308 -0.755
4 (0] 1.448 0.037 1.464 1.441 0.000 1.511
4 o 1.448 1.250 -0.766 1.441 1.308 -0.755
5 Fe 2.319 1.454 2.518 2.287 1.454 2518
6 Fe 2.945 0.000 0.000 2.881 0.000 0.000

Tab. 4.2.7: Atom-Koordinaten (in A) der a-Fe,03(0001)-Festkérperstruktur und des Oberflachenstrukturmodells
mit der besten Ubereinstimmung von experimentellen und theoretischen |-V Spektren fiir einen in 1 0° mbar O,
préparierten a-Fe,03(0001)-Film (Rp=0.227).
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Abb. 4.2.5: LEED IV-Spektren des Strukturmodells mit der besten Ubereinstimmung von experimentellen
(durchgezogene Linien) und theoretischen (gestrichelte Linien) IV-Spektren fiir einen Film, der in 1 0° mbar O,

prépariert wurde (Rp=0.227).

In Tabelle 4.2.8 sind die Lagenrelaxationen anderen theoretisch berechneten und experimentell
bestimmten Strukturbestimmungen an isostrukturellen Verbindungen gegeniibergestellt. Fast alle
Strukturbestimmungen zeigen sehr starke Relaxationen in den ersten Lagenabstinden. Bei
metallterminierten Strukturen sind diese enorm und vergleichbar dem eisenterminierten Modell #2
unserer LEED-Analyse. Die Werte fiir sauerstoffterminierte Strukturen streuen stark. Ein Vergleich
der Werte ist aber erschwert, da keine Strukturuntersuchung an heteroepitaktisch auf einem
Metallsubstrat gewachsenen Filmen durchgefiihrt wurde. Wie bereits mehrfach diskutiert, kann dies

entscheidenden Einfluss auf die Terminierung haben.
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1. O-terminierte Struktur:

a-Al,05(0001) a-Fe,O5(0001) a-Al,05(0001) Unsere Ergebnisse

DFT, [147] DFT, [189] LEED, [271] 10° mbar O,
(Einkristall) Modell #1
D1 -15% -1% +3% +10%
Dy +7% -79% -2% +28%
D34 +12% +37% +12% -24%

2. Metall-terminierte Strukturen:

Al,05(0001) a-Al,05(0001) a-Al,05(0001) a-Cr,05(0001) Unsere Ergebnisse

DFT, [275] DFT, [276] DFT, [147] LEED, [277] 10 mbar O,
(auf Cr(110) Einkristall) model #2
D, -87% -86% -T7% -60% -79%
Dys  +3% +3% +11% -3% +4%
Dy -42% -54% -34% -21% +35%
a-Fe,05(0001) a-Al,05(0001) a-Cr,05(0001) a-Fe,05(0001) a-Fe,05(0001)
DFT, [189] CTRD, [278] HF, [279] Ewald-Methode XPD, [281]
(Einkristall) [280] (auf a-Al,05(0001))
Do  -57% -51% -50% -49% -41%
Dys  +7% +16% +3% -3% +18%
Dis -33% -29% 0% -41% -8%
a-AlL,05(0001)
LEED, [271]
(Einkristall)
D  +29%
D -5%
Dyy  +57%

Tab. 4.2.8: Vergleich von experimentell ermittelten und theoretisch berechneten Zwischenlagenrelaxationen
von eisen- und sauerstoffterminierten Oberflachenstrukturen von a-Al,03(0001), a-CroO3(0001) und o-
Fe,05(0001).

122



Wie in Kapitel 2.5 diskutiert, sollte eine sauerstoffterminierte Struktur nicht stabil sein, da es sich um
eine polare Struktur handelt. Eine mogliche Erklarung der auswérts gerichteten Relaxation der ersten
Lagenabstiande besteht darin, dass die Oberfliche hydroxiliert ist, wie es von Wang et al. fiir a-
Al,03(0001) vorgeschlagen wurde [282]. Fiir die isostrukturellen Verbindungen a-Al,Os(0001), a-
Cr,03(0001) und a-Fe,03(0001) wurde tatsdchlich eine Hydroxilierung in Wasseratmosphére
beobachtet [282-285]. Auf a-Al,O3(0001) wurde mit Time-of-flight Streuung stets innerhalb weniger
Minuten Wasserstoff auf der Oberfliche gefunden, trotz Tempern bei 1100°C in Vakuum [286].
DFT-Rechnungen sagen eine stabile aluminiumterminierte Oberfliche voraus, selbst unter hohen
Sauerstoffpartialdriicken [282]. In Anwesenheit von Wasser oder Wasserstoff wird aber eine OH-
terminierte Oberfldche stabiler. Fiir den Mechanismus einer Hydroxilierung durch Wasser wurde eine
1-4 Adsorptionsgeometrie vorgeschlagen [287,288]. Auch fiir die sauerstoffterminierte a-
Al,O3(0001)-Oberflache sollte eine Hydroxilierung auftreten, besonders Sauerstofffehlstellen dienen
hier als Ausgangspunkt filir eine Hydroxilierung [289]. Fiir a-Fe,03(0001) wurde gefunden, dass eine
Hydroxilierung sogar noch leichter stattfindet [281,283]. Die Hydroxilierungsenergie einer
sauerstoffterminierten Oberflache ist stark exotherm (-298.1kJ/mol) [290], und eine eisenterminierte
Oberfliche ist vollkommen instabil in der Gegenwart von einer Wasserbedeckung grof3er als 67%, so
dass die Oberfliche zu einer sauerstoffterminierten Oberfliche aus Fe(OH);-Einheiten umgewandelt
werden sollte [291]. Wenn sich einmal OH-Spezies auf der (0001)-Oberfliche von a-Fe,O3(0001)
gebildet haben, sind diese bis zu 1073 K stabil in Sauerstoffatmosphire [292]. Von einer
eisenterminierten Oberfldche konnten keine OH-Spezies entfernt werden, ohne die Oberflichenregion
zu reduzieren [281].

Zusammenfassend ldsst sich also festhalten, dass eine a-Fe,03(0001)-Oberfliche in
Wasseratmosphére hydroxiliert werden sollte und dass die OH-Oberfldchenspezies sehr stabil sind.
Wenn wir die gefundenen Relaxationen mit den Werten von isostrukturellen hydroxilierten
Oberflachen vergleichen, so liegt die von uns gefundene auswirts gerichtete Relaxation in der

gleichen GroBenordnung (zwischen +3 und +20%, vgl. Tabelle 4.2.9).

a-Al,05(0001) a-ALO;(0001)  a-Al,05(0001)  a-ALO;(0001)  a-Fe,05(0001) Diese Arbeit
DFT, [281]  Theorie [288] CTRD, [282]  LEED, [270] Theorie [290] 10" mbar O,
D, +3% +7% +20% +14% <3% +10%

Tabelle 4.2.9: Vergleich der Expansion des ersten Zwischenschichtabstandes flir hydroxilierte a-

Al,03(0001)- und a-Fe;O3(0001)-Oberflédchen aus theoretischen und experimentellen Strukturbestimmungen.
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Atomar aufgeldste STM-Bilder von a-Fe,03(0001)-Filmen, die bei Sauerstoffpartialdriicken >107
mbar préipariert wurden, zeigen die beiden unterschiedlich terminierten Doménen, die durch Stufen
mit einer Hohe von ~1.5 A getrennt werden (Abb. 4.2.6) [190]. Die beiden Doménen besitzen eine
unterschiedliche atomare Korrugationsamplitude. Die Interpretation, dass diese Doménen
sauerstoff- und eisenterminiert sind, wie durch die DFT-Rechnungen von Wang et al. nahe gelegt
[189], stimmt nicht mit der Beobachtung iiberein, dass die Intensititsmaxima im STM der beiden
Terminierungen lateral nicht gegeneinander versetzt sind (die Protrusionen sind ,jin registry®). Die
lokale elektronische Zustandsdichte am Ferminiveau ist bei beiden Terminierungen also iiber den
gleichen lateralen Positionen. DFT-Rechnungen haben gezeigt, dass die Zustandsdichte unabhingig
von der Terminierung von Fe 3d-Zustinden dominiert ist [293], und daher die Protrusionen zu
Eisenkationen der ersten oder einer zweiten Lage (unter einer Sauerstoffschicht, wie auch von
Eggleston vorgeschlagen [191]) gehdren. Fiir nebeneinander existierende eisen- und
sauerstoffterminierte Doménen kdnnen die Protrusionen nicht in der gleichen lateralen Position sein
(die Eisenkationen unter der Sauerstoffschicht sind lateral versetzt), wohl aber fiir Eisenkationen

unter einer OH- und einer sauerstoffterminierten Oberflache.

Abb. 4.2.6: 120x120 A® (V5 = +1.3V, I, = 1.25nA) atomar aufgeldstes STM-Bild von a-Fe;03(0001) nach
Heizen in 10" mbar O,. Die Protrusionen beider Doménen befinden sich in denselben Oberflichenplitzen
(aus: [189]).
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Das Restgas in einer UHV-Kammer ist in der Lage, Oxide in sehr kurzer Zeit zu hydroxilieren, wie
es beispielsweise bei Kalium-Eisenoxid Verbindungen beobachtet wurde [38]. Die Zeit zwischen
dem Heizen der Eisenoxidfilme und dem Start der LEED-Experimente bei 120 K betrug mindestens
30 Minuten, wiahrend dieser Zeit war die Oberfliche dem Restgasdruck in der UHV Kammer und in
der Priparationskammer (Basisdruck 5x10® mbar) ausgesetzt.

Wir konnen also schlieBen, dass alle Untersuchungen an a-Fe,O3(0001) konsistent sind mit der
Bildung einer stark relaxierten sauerstoffterminierten Oberfliche nach Heizen in 1 mbar Sauerstoff
und dass sich in 10 mbar Sauerstoff eine hydroxilierte Oberfliche bildet. Mit diesen Strukturen
lassen sich nun die gemischt terminierten Filme analysieren, die sich fiir dazwischen liegende
Sauerstoffpartialdriicke bilden. Dazu haben wir den weiter entwickelten MSATLEED Programm
Code verwendet (vgl. Kapitel 3.1.4). Abbildung 4.2.7 zeigt die Verbesserung des Pendry-R-Faktors
fiir einen Film, der in 1 mbar (a), 10™ mbar (b), 10™ mbar (c) und 10 mbar (d) Sauerstoff pripariert
wurde. Die theoretischen Kurven wurden fiir die angegebenen Mischungsverhiltnisse der oben
identifizierten einfach terminierten Filme berechnet. Fiir den in 10 mbar Sauerstoff priparierten
Film ergibt sich keine Verbesserung durch Mischen der theoretischen Kurven mit den Kurven des
sauerstoffterminierten ,,1 mbar“-Films (Abb. 4.2.7d). Ein minimaler Pendry-R-Faktor wird fiir
einen Oberfliachenanteil von 20% der ,,1 mbar“-Struktur bei einem in 10* mbar Sauerstoff
préparierten Film (Abb. 4.2.7¢) und von 50-55% ,,1 mbar“-Strukturanteil bei einem in 10" mbar
Sauerstoff préaprarierten Film (Abb. 4.2.7b) erhalten. Der Pendry-R-Faktor des in 1 mbar priaparierte
Films lésst sich sogar noch leicht verbessern, wenn 5-10% der ,,10”° mbar“-Struktur beigemischt
werden. Die gefundenen Oberflichenanteile entsprechen in etwa den relativen Oberflachenanteilen,
die auch mit STM beobachtet wurden. Ein Mischen der anderen (zweit- oder drittbesten)
gefundenen Strukturmodelle ergibt erheblich geringere Verbesserungen (Hamiltonverhédltnisse

<2.6).
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Abb. 4.2.7: Verbesserung des Pendry-R-Faktors durch Mischen der theoretischen Kurven der besten
Strukturen fiir die einfach terminierten Filme prépariert in 1 mbar bzw. 1 0° mbar. Die mit den angegebenen
Verhéltnissen gemischten Kurven wurden verglichen mit experimentellen Kurven von Filmen, die
folgendermal3en prépariert wurden: (a) Prépariert in 1 mbar O,. (b) Prédpariert in 10" mbar O,. (c) Prépariert
in 10 mbar Oy. (d) Prépariert in 10° mbar O».

Wir schlagen das folgende Modell fiir die Bildung der beiden unterschiedlichen Doménen vor (Abb.
4.2.8): Um Fe;04(111) zu a-Fe,03(0001) umzuwandeln wurde zunéchst in Sauerstoffpartialdriicken
>107 mbar O, oxidiert. Dies fiihrt zunichst zu einer sauerstoffterminierten a-Fe,O3(0001)-
Oberflache. Heizen bei verschiedenen Sauerstoffpartialdriicken fiihrt zu der Ausbildung eines
Adsorptions-Desorptionsgleichgewicht, das bei hohen Sauerstoffpartialdriicken eine (relativ inerte)
Sauerstoffterminierung stabilisiert, bei niedrigeren Driicken aber zu der Desorption von Sauerstoff
aus der terminierenden O-Schicht fithrt und damit Sauerstofffehlstellen bildet. Diese
Sauerstofffehlstellen bilden dann den Ausgangspunkt fiir eine Hydroxilierung der Oberfldche durch
Restgaswasser. In 1 mbar O, bilden sich nur wenig Sauerstofffehlstellen, so dass nur wenige
Bereiche der Oberflache hydroxiliert sind. Mit abnehmendem Druck bilden sich mehr Fehlstellen,

und damit mehr statistisch verteilte Angriffspunkte fiir eine Hydroxilierung.
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Abb. 4.2.8: Vorgeschlagenes Modell fiir die Bildung der beiden unterschiedlich terminierten Domé&nen.
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4.3 Kalium promotierte Eisenoxid-Modellkatalysatorfilme fiir die Dehydrierung von
Ethylbenzol*

4.3.1 Einleitung

Kalium-promotierte Eisenoxidfilme konnen durch Heizen von Multilagen Kalium auf einem
Fe;04(111)-Film bei 970 K in einkristalliner Qualitét als diinne Modellkatalysatorfilme auf einem
Pt(111)-Substrat priapariert werden [37,294]. Die dabei gebildete K(Fe»»034(0001)-Phase lésst sich
durch ihre charakteristische (2x2)-Uberstruktur im LEED-Beugungsbild und ihre 12x12 A
Einheitszelle in STM charakterisieren (Abb. 4.3.1). In Abhéngigkeit des Kaliumgehalts lassen sich
auch (4x4)- (bei niedrigerem Kaliumgehalt) und (1x1)- (bei hoherem Kaliumgehalt) Uberstrukturen
erhalten. Die KFe»»034(0001)-Phase besitzt im Vergleich mit unpromotierten Eisenoxidfilmen die
hochste katalytische Aktivitdt fiir die Dehydrierung von Ethylbenzol zu Styrol (Abb. 4.3.2) [35].
Katalytische Aktivitdt tritt nach einer relativ langen Aktivierungsperiode ein. Nach der
katalytischen Reaktion findet man jedoch sehr viel Kohlenstoff auf der Probe, so dass
moglicherweise ein aktiver Kohlenstoffkatalysator wéihrend der Aktivierungsperiode gebildet wird,

der die katalytische Reaktion durchfiihrt.

Abb. 4.3.1: (a) LEED-Beugungsbild (60eV) und (b) 220x220 A’ (I, = 1.3nA, Ug = +1.4V) STM-Bild eines
einphasigen KFe»,034(0001)-Films, der nach Heizen bei 970K erhalten wurde (aus: [294]).

* @G. Ketteler, W. Ranke, R. Schlogl, J. Catal. 212 (2002), im Druck).
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Abb. 4.3.2: (a) Umsatz als Funktion der Zeit fiir katalytisch aktive Filme von o-Fe,0O30001) und
KiFe»2034(0001). Nach einer Aktivierungsperiode steigt die Aktivitat deutlich bis zu einem stationdren
Zustand an. Die Aktivierungsperiode ist flir K,Fe2,03,(0001) deutlich lédnger (aus: [35]).

Untersuchungen mit XPS haben neben der Ky Fe;>034(0001)-Phase eine weitere terndre Verbindung
identifiziert: KFeO,, welches bei 700 K einphasig pripariert werden kann [38]. Leider konnten an
diesem Film keine STM-Untersuchungen durchgefiihrt werden, da wihrend der Tunnel-Spitzen-
Anndherung kein Tunnelstrom gemessen werden konnte, der zum Abbruch der Spitzen-Annédherung
gefiihrt hitte. Dies liegt daran, dass die auf Pt(111) gewachsenen Eisenoxide in einem Stranski-
Krastanov-Wachstumsmodus wachsen, der zu einem Zusammenwachsen der Inseln erst bei einer
Filmdicke von 100 A fiihrt. Nach Promotion mit Kalium besitzt KFeO, in dieser Schichtdicke keine
ausreichende Leitfahigkeit. Wie in Kapitel 4.1 gezeigt wurde, lassen sich auf einem Ru(0001)-
Substrat Eisenoxidfilme mit einer deutlich geringeren Schichtdicke (<40 A) priparieren. Bei dieser
Dicke konnte fiir ausreichend hohe Tunnelspannungen eine ausreichende Leitfdhigkeit erhalten

werden.
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4.3.2 Praparation und Charakterisierung von Kalium-Eisen-Sauerstoff-Filmen

Abbildung 4.3.3 zeigt die Rontgen-Photoelektronenspektren nach Abscheidung eines dicken
Kaliumfilms auf Fe;O4(111) bei 200 K und nach Heizen dieses Films schrittweise flir 1 min. zu den
angegebenen Temperaturen in Vakuum. Unterhalb von 700 K bilden sich aufgrund einer
Festkorperreaktion des Kaliums mit dem Eisenoxidfilm veschiedene bindre Kaliumoxidphasen,
KOH und Eisenoxide in verschiedenen Reduktionsgrade,n auf die hier im Nidheren nicht
eingegangen wird [38]. Bei 700 K bildet sich ein sehr scharfes Fe 2p Signal heraus. Die O 1s und K
2p Signale deuten auf eine dominierende Komponente hin, die KFeO, zugeordnet werden kann
[38]. Oberhalb von 800 K nimmt der Kaliumanteil stark ab und die O 1s und Fe 2p Signale
verschieben sich zuriick zu den Positionen von Fe;O4(111). Aus dem K 2p Signal und dem (2x2)-
LEED-Beugungsbild ldsst sich diese Phase KyFe;>034(0001) zuordnen. Diese beiden Phasen sind
die einzigen terniren Verbindungen, die in den diinnen Kalium-Eisen-Oxidfilmen prépariert werden

konnen.

Fe2p O 1s K2p

XPS: preparation in vacuum XPS: preparation in vacuum, O1s XPS: preparation in vacuum
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Abb. 4.3.3: (a) Fe 2p und Ok, XP-Spektren (hv = 1253.6 eV) eines Kalium-Eisen-Sauerstoff-Films nach Abscheidung
eines dicken Kaliumfilms bei 200K und nach Heizen zu den angegebenen Temperaturen. (b) und (c) zeigen die
entsprechenden O 1s und K 2p XP Spektren. (aus: [38])

Aus der Gesamt-Signal-Intensitdt der Fe 2p, O 1s, K 2p und Kgi Signale lassen sich genauere
Informationen iiber die Stochiometrie und die Verteilung des Kaliums in den Filmen ableiten. Dabei

wird die stark unterschiedliche Austrittstiefe des K 2p und Kymy-Auger Signals ausgenutzt. Durch
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Vergleich mit einem Film mit homogener Kaliumverteilung (z.B. einem dicken K-Film) ldsst sich
eine Abschitzung der Kalium-Tiefenverteilung erhalten. Die mittlere freie Wegliange der Kpmwm-
Auger Elektronen ist etwa halb so gro3 wie die der K 2p Photoelektronen, damit ist das Kymwm-
Signal sehr viel oberflachensensitiver. Atomare Konzentrationen kdnnen durch Anwendung eines
»diskreten Schichtenmodells® sogar quantitativ bestimmt werden. Details dazu konnen in [38]
nachgelesen werden. Die 700 K-Phase ldsst sich sehr gut mit KFeO, anpassen. Bei hoheren
Temperaturen findet man mehr Fe und weniger Kalium im Festkdrper wéahrend die konstante Ky vm
Intensitit auf einen konstanten Kaliumgehalt in der Oberflichenregion weist. Die 800 K-Phase lésst
sich durch eine Schicht von 5 Formeleinheiten KFeO; auf einer Ky Fe;»034(0001)-Festkdrperphase
simulieren. Bei 970K erhdlt man eine Ubereinstimmung von berechneten und gemessenen
Intensititen fiir eine K g7Fe22034-Stochiometrie.

Auch mit Auger Spektroskopie lassen sich zwei konstante Stochiometrien ermitteln. Abbildung
4.3.4 zeigt die Verdnderungen der Verhiltnisse der Auger-Signalintensititen von K zu O und Fe zu
O mit zunehmender Temperungs-Zeit. K, O und Fe Signalintensitdten wurden bei 252, 503 bzw.
651 eV gemessen. Wenn man eine dicke Kaliumschicht auf Fe;O4(111) aufbringt und bei 700 K
heizt, so sinkt der Kaliumgehalt auf ein konstantes K/O-Verhiltnis von 3.3 (Abb. 4.3.4, Regime I).
Das K/O-Verhiltnis variiert allerdings recht stark je nach Dicke des urspriinglich eingesetzten
Fe304(111)-Films und der abgeschiedenen Menge Kalium. Erst durch Oxidation in 10 mbar O,
koénnen konstante K/O- and Fe/O-Intensititsverhéltnisse von 2.8 bzw. 0.20 erhalten werden, die
unabhiingig von der Fe;O4(111)-Filmdicke und der Kaliummenge sind, vorausgesetzt die
stochiometrische Menge um diese Phase zu bilden ist vorhanden (Abb. 4.3.4, Regime Ila). Dies
zeigt, dass das Sauerstoffreservoir des Fe;O4(111)-Films nicht ausreicht, um diese Phase zu bilden,
sondern eine Oxidation ndtig ist. Wenn diese Phase einmal gebildet wurde, so bleiben die Auger-
Signalintensitdt-Verhdltnisse konstant, Heizen in Vakuum erhoht nur sehr leicht das Fe/O-

Verhiéltnis auf 0.21 (Abb. 4.3.4, Regime IIb).
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Abb. 4.3.4: (a) Verdnderung der K/O- (rechteckige Symbole) und Fe/O- (runde Symbole) Auger-
Signalintensitéts-Verhéltnisse mit zunehmender Heizdauer wenn K/Fe30,(111) auf 700 K, 870 K und 970 K
in Vakuum oder in 10° mbar Sauerstoff (Rautensymbole) geheizt wird. Heizen in Sauerstoff ist zunédchst
notwendig, um die 700 K-Phase zu bilden (schattierter Bereich). Der Pfeil kennzeichnet die
Zusammensetzung des Films der in Abb. 4.3.9 gezeigt wird. Die verschiedenen Heizprozeduren sind durch
die Symbole I, lla-c, llla,b, IVa,b gekennzeichnet und sind im Text néher erldutert.

(b) VergréBerung der Fe/O-Intensitdtsverhéltnisse. Beim Heizen bei 700 K und bei 870 K werden
schlieBlich konstante Werte erhalten (eingekreiste Werte). Bei 970 K fluktuieren die Werte aufgrund der
stetigen Kaliumverarmung, der eingekreiste Wert zeigt einen Film mit einem relativ scharfen (2x2)-LEED-
Beugungsbild. Die gestrichelten Linien kennzeichnen die zu erwartenden Fe/O-Intensitétsverhéltnisse fiir
stéchiometrisches KFeO, (0.213) und K,Fe 2,034 (0.276).
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Weiteres Heizen bei 870 K in Sauerstoffatmosphére verdndert nichts an diesen Werten (Abb. 4.3.4,
Regime Ilc). Heizen bei 870 K in Vakuum fiihrt zu einer Verarmung an Kalium und nach 50-
60min. werden konstante K/O- und Fe/O-Auger-Intenstitdtsverhéltnisse von 1.0 bzw. 0.24 erreicht
(Abb. 4.3.4, Regime IIla). Dieser Film zeigt ein schwaches (2x2)-LEED-Beugungsbild von
K«Fe2,034(0001). Heizen bei 970 K filihrt zu einer kontinuierlichen Verarmung an Kalium (Abb.
4.3.4, Regime IVa). In Sauerstoffatmosphére ist diese Verarmung deutlich langsamer, und zunichst
wird ein Plateau mit K/O-Signalverhiltnissen von 1.0 erreicht (Abb. 4.3.4, Regime IIIb), bevor alles
Kalium desorbiert (Abb. 4.3.4, Regime IVb). Da der Kaliumaustrag iiber Reaktion mit
Restgaswasser und Desorption von KOH geschieht, hingt die Zeitachse in Abb. 4.3.4 vom
Restgasdruck ab.

Die Ergebnisse aus Auger-Spektroskopie und XPS lassen sich wie in Abb. 4.3.5 gezeigt zusammen
fassen. Es konnen zwei einphasige ternire Kalium-Eisen-Sauerstoffverbindungen als diinne Filme
prapariert werden. Die erste Verbindung ist relativ kaliumreich, bildet sich bei etwa 700 K und
entspricht KFeO,. Oberhalb von 800 K bildet sich unter Bildung und Desorption von KOH
K«Fe2:034(0001), welches sich bei 970 K ebenfalls einphasig erhalten ldsst. Die XPS-Messungen
legen nahe, dass der Kaliumaustrag zunichst den Festkorper verarmt, wihrend dessen bleibt eine
kaliumreiche Oberfldchenphase erhalten. Der Phaseniibergang von KFeO, zu K«Fe;,034(0001) und
die Zersetzung unter Bildung von KOH hingt vom Sauerstoffpartialdruck ab und ist bei hoheren

Sauerstoffdriicken zu hheren Temperaturen verschoben.

OH

Fe:,O,i / + |+, F'3304 /) KFGOZ
KFex04 ) KFex04 .

200 K 200 K 700 K

KFeO, Kjez_zﬁm
o o K Fe,,0,, — Fe,0,
970 K
800 K

Abb. 4.3.5: Schematische Darstellung der Filmzusammensetzung eines K/FesO4(111)-Films nach Heizen
zu den angegebenen Temperaturen in Vakuum.
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4.3.3 Die 700 K-Phase: Strukturuntersuchungen an KFeO,-Filmen

Bei 700 K priparierte KFeO,-Filme zeigen keine LEED-Beugungsmuster. STM-Bilder sind in Abb.
4.3.6 gezeigt. Die mesoskopische Oberflichenrauhigkeit betriigt etwa 50 A auf einer Linge von
6000 A (Abb. 4.3.6a). Terrassen sind einige hundert A breit mit hexagonalen Stufenkanten entlang
der [101]- und [ilO]-Richtungen des urspriinglich eingesetzten Fe;O4(111)-Films. Die
Oberflichenmorphologie ist also noch von dem Fe;O4(111)-Film oder dem Ru(0001)-Substrat
bestimmt. Der Film ist an einigen Stellen aufgebrochen und durch Griben unterbrochen (Abb.

4.3.6b). Die Terrassen sind zu rauh, um genaue Stufenhohen zu bestimmen.
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Abb. 4.3.6: (a) 5000x5000 A? (I, = 1.0nA, Ug = +1.2V) und (b) 1500x1500 A? (I,= 1.0nA, Ug = +1.3V) STM-

Bilder der KFeO,-Phase, die nach Heizen einer auf Fe;0,(111) abgeschiedenen, dicken Kaliumschicht auf

7
?‘u.,f"d“‘ﬁ 1'.;

700 K in Vakuum erhalten wird. Die kristallografische Richtungen des urspriinglich eingesetzten

Fes04(111)-Films sind angegeben.

STM-Bilder eines KFeO,-Films, der durch Oxidation in 10 mbar Sauerstoff bei 870 K (Regime Ilc
in Abb. 4.3.4) erhalten wurde, sind in Abb. 4.3.7 gezeigt. Die Morphologie hat sich verdndert und

neben 120°- oder 60°-Winkeln konnen auch rechte Winkel an Stufenkanten beobachtet werden.
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Dieser Film zeigt ebenfalls keine scharfen Beugungsreflexe sondern nur einen erhdhten Untergrund

im LEED Bild.

Abb. 4.3.7: (a) 500x500 A? (I, = 0.7nA, Ug = +2.7V) und (b) 600x600 A” (I, = 0.7nA, Ug = +2.7V) STM-Bilder
nachdem ein dicker, auf Fes;04,(111) abgeschiedener Kaliumfim auf 870 K in 10° mbar

Sauerstoffatmosphére geheizt wurde. Die kristallografische Richtungen des urspriinglich eingesetzten
Fes04(111)-Films sind angegeben. Dieser Film besitzt die gleichen K/O- und Fe/O-Auger-

Intensitatsverhéltnisse wie der Film aus Abb. 4.3.6.

Die Kristallrichtungen von Stufenkanten sind also weitgehend am Substrat bzw. dem urspriinglich
préaparierten Fe;O4(111)-Film ausgerichtet, d.h. die Morphologie der KFeO,-Phase wird weitgehend
von dem urspriinglich eingesetzten Fe;O4(111)-Film bestimmt. Dies zeigt sich auch in
Experimenten mit Fe;O4(111)-Inseln. Diese lassen sich in einem Stranski-Krastanov-Wachstum auf
Ru(0001) mit ihrer charakteristischen dreieckigen oder hexagonalen Form préparieren (s. Kapitel
4.1). Durch Vergleich der Inselmorphologie vor und nach Promotion mit Kalium lassen sich
moglicherweise Informationen iiber strukturelle Verdnderungen erhalten. Nach Promotion mit
Kalium und Heizen bei 700 K beobachtet man dreieckige oder hexagonale Inseln, die identisch zu
unpromotierten Inseln sind (vgl. Abb. 4.3.8a,b). Es finden sich also auch hier keine
morphologischen Verdnderungen im Vergleich zum Fe;O4(111)-Film. Zwischen den Inseln, wo
urspriinglich ein flacher, gut geordneter FeO(111)-Film bestand, hat sich die Morphologie jedoch
verdndert (Abb. 4.3.8c). Flache Terrassen sind nun teilweise von einem Film mit dendritischen
Strukturen bedeckt. Stufenkanten sind ebenfalls mit dieser Phase dekoriert. Die dendritische Form
zeigt, dass die hohe Dispersion des FeO(111)-Films verschwunden ist, und es hat sich eine

gesinterte Phase mit einer ungiinstigen epitaktischen Beziehung zum Substrat bebildet. Diese
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Beobachtung stimmt sehr gut mit der Alkalimetall-induzierten Sinterung von FeO(111)-Filmen auf
Pt(111) iiberein, die zeigen, dass ein FeO(111) Film nach Abscheidung von 4 ML Kaliumoxid bei
850 K zu Sintern beginnt [295].

__unpircg\otiert i promotiert

Abb. 4.3.8: (a) 1x1 um® (I, = 1.0nA, Ug = +0.1V) STM-Bild von unpromotierten Fe;O,(111)-Inseln auf
Ru(0001). (b) 1x1 um? (I, = 0.7nA, Ug = +1.5V) STM-Bild von Kalium-promotierten Fe;04(111)-Inseln. (c)
3000x3000 A? (I, = 0.7nA, Ug = +1.5V) STM-Bild der flachen Regionen zwischen Fe;O4(111)-Inseln nach
Kaliumpromotion und Oxidation bei 700 K. (d) 2000x2000 A? (I,= 0.8nA, Ug = +0.8V) STM-Bild der flachen
Regionen zwischen Fe3;04(111)-Inseln nach Kaliumpromotion und Oxidation bei 870K. Die kristallografische

Richtungen des Ru(0001)-Substrates sind angegeben.

Heizen bei 870 K in 10 mbar O, beeinflusst die Morphologie der Inseln nicht, aber erneut zeigen
sich Verdnderungen zwischen den Inseln (Abb. 4.3.8d). Flache Terrassen sind nun von einem hoher
dispergierten Film bedeckt. Der Film ist 6-10 A dick und besitzt Ahnlichkeiten mit der
bedeckenden Phase, die in Abb. 4.3.9 im nidchsten Abschnitt gezeigt wird und als KFeO,
identifiziert werden kann. Stufenkanten sind in den meisten Fillen am Substrat ausgerichtet, aber es

ist keine kristalline Ordnung sichtbar.
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Generell zeigt sich, dass KFeO,-Filme, die bei 870 K in Sauerstoff erhalten wurden, weniger stark
korrugiert in den STM-Bildern erscheinen. Gleichzeitig bendtigen diese Filme hohere
Tunnelspannungen, was auf einen defektirmeren Film hindeutet. Die Defekte entsprechen aufgrund
der Unterschiede in den Priparationsbedingungen vermutlich Sauerstofffehlstellen. Da die K/O-
and Fe/O-Auger-Intensititsverhéltnisse nicht sehr stark von denen eines bei 700 K préiparierten
KFeO,-Filmes abweichen, konnen die Unterschiede in der Oxidstochiometrie nur sehr klein sein.
Unter beiden Bedingungen bilden sich Filme mit rauhen Terrassen ohne langreichweitige Ordnung.
Zum Teil konnten rechte Winkel an Stufenkanten beobachtet werden, was auf eine Raumgruppe mit
rechten Winkel hinweisen konnte (z.B. orthorhombisches KFeO,).

Dicke K Fe»034(0001)-Filme, die bei 970K auf Pt(111) erhalten wurden, sind bereits im Vorfeld
dieser Arbeit strukturell charakterisiert worden [37,294] und auf ihre katalytische Aktivitit
untersucht worden [35] (vgl. Kapitel 4.3.1). Ganz analog lésst sich die gleiche Phase mit einer
(2x2)-Uberstruktur im LEED und seiner 12x12 A Einheitszelle im STM auf Ru(0001) priparieren

und charakterisieren.

4.3.4 Ein komplexer Modellkatalysator bei 870K

Wie in Abschnitt 4.3.2 diskutiert, fiihrt das Heizen eines KFeO,-Films bei 870 K zu einer
Verarmung an Kalium. Die XPS-Ergebnisse legen nahe, dass an der Oberfldche eine kaliumreichere
KFeO,-Phase bestehen bleibt, wihrend das Festkorperinnere unter Bildung von KyFe»034(0001)
verarmt. Abbildung 4.3.9 zeigt STM-Bilder dieser Phase (das Auger-Intensititsverhiltnis fiir diesen
Film ist in Abb. 4.3.4 durch einen Pfeil gekennzeichnet). Die mesoskopische Rauhigkeit der
Oberfliche betrigt 50 A auf einer Linge von 5000 A. Die Stufendichte ist sehr gering und
Terrassen sind 500-2000 A weit. Die meisten Stufenhohen sind Mehrfache von ~5 A. Die Terrassen
weisen Vertiefungen mit Durchmessern von 100-400 A mit hexagonal angeordneten Kanten auf.
Diese beiden Hohen entsprechen zwei unterschiedlichen Phasen, die durch 2-5 A hohe Stufen
getrennt sind. In den Vertiefungen lassen sich hexagonal angeordnete atomare Strukturen mit einer
12x12 A-Periodizitit aufldsen. Das LEED-Beugungsbild zeigt ebenfalls die 12x12 A-Periodizitit,
und sowohl das LEED-Beugungsbild als auch STM bestitigen die Bildung der wohlbekannten
K«Fe2,034(0001)-Phase [37,294] (vgl. Abb. 4.3.1). Diese Phase ist an ca. 15% der Oberfliche
exponiert. Etwa 85% der Oberfliache zeigen einen polykristallinen oder amorphen Film, der der
KFeO,-Phase aus Abb. 4.3.6 und 4.3.7 dhnelt. Weiteres Heizen fithrt dazu, dass der bedeckende

polykristalline Film vollsténdig verschwindet.
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Abb. 4.3.9: (a) 5000x5000 A? (I;= 0.8nA, Ug = +1.2V) und (b) 1500x1500 A® (I, = 0.8nA, Ug = +1.5V) STM-
Bilder von auf Fe;04(111) abgeschiedenem Kalium nach Heizen fiir ~356min. bei 870K. Die K/O- und Fe/O-
Auger-Signalintensitats-Verhéltnisse sind in Abb. 4.3.4 durch einen Pfeil angegeben. (c) 500x450 A? (I, =
0.2nA, Ug = +1.5V) und (d) 300x265 A? (lk = 0.2nA, Ug = +1.5V) hochauflésende STM-Bilder mit
Querschnitten. Die zweidimensionale 12x12 A? Einheitszelle der K Fe;,034(0001)-Phase ist eingezeichnet.

Der Einsatz in (d) zeigt das schwache (2x2)-LEED-Beugungsbild (13 eV) der K,Fe2,03,(0001)-Phase mit
einer Gitterkonstante von ~12 A.

Die katalytische Dehydrierung von Ethylbenzol wird bei 870 K durchgefiihrt, bei dieser Temperatur

beobachten wir eine Verarmung an Kalium, die schlieBlich zur Bildung einer einkristallinen
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K«Fe2,034(0001)-Phase fiihrt. Kurz bevor das konstante Auger-Signalintensitits-Verhéltnis dieser
Phase erreicht wird, ist immer noch der grofite Teil der Oberfliche von polykristallinem KFeO,
bedeckt. Da das Auger-Verhéltnis bereits sehr dicht bei dem Wert der reinen KFe;>034(0001)-
Phase ist, konnen wir schlieBen, dass sich ein diinner KFeO,-Film auf darunter liegendem
K«Fe2:034(0001) gebildet hat, und keine dicken KFeO,-Dominen vorliegen. Dies bestitigen die mit
XPS ermittelten Ergebnisse, die zu dem Schluss kamen, dass die Verarmung an Kalium unter
Beibehaltung einer kaliumreicheren Oberflichenphase vom Festkorperinneren ausgehend
geschieht,. Beide Phasen sind an der Oberflache exponiert. Damit konnten wir zum ersten Mal
atomare Details der potentiell katalytisch aktiven Oberfliche von kaliumpromotierten Eisenoxiden

présentieren.

4.3.5 Zusammenfassung

Wir haben Stabilitdtsbereiche fiir kaliumpromotierte Eisenoxidfilme bestimmt. Zwei terndre Phasen
sind stabil: Polykristallines oder amorphes KFeO, bildet sich bei 700 K und wandelt sich bei
hoherer Temperatur zu K Fe;034(0001) um. Die Phasenumwandlung hiangt vom
Sauerstoffpartialdruck und der Temperatur ab und geschieht unter Kalium-Verarmung des
Festkorperinneren. Bei Temperaturen, die die technische Dehydrierung von Ethylbenzol simulieren
(870 K) wird ein KFeO,—bedeckter Ky Fe;»034(0001)-Film gebildet. Untersuchungen an technisch
eingesetzten Katalysatorproben haben ergeben, dass der Dehydrierungskatalysator in seinem
aktiven Zustand aus einer KFeO,-Schale um einen K,Fe;0O34—Kern besteht [31]. Diese
Ahnlichkeiten legen nahe, dass fiir dieses System die Druck- und Materialliicke iiberwunden wurde.
Damit konnten erstmalig atomare Details der potentiell katalytisch aktiven Oberfliche von

kaliumpromotierten Eisenoxiden prasentiert werden.
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4.4. Die kontrollierte Einfihrung von Defekten: Gestufte und polykristalline
Eisenoxidfilme

4.4.1 Heteroepitaktisches Wachstum von Eisenoxiden auf Pt(9 11 11)

Stufen- und Eckenatome sollten aufgrund ihrer erniedrigten Koordination eine erhdhte Reaktivitét
gegeniiber Gasadsorption besitzen. FEine entsprechend stirkere Wechselwirkung von
chemisorbierten Gasen wurde zunichst tatsdchlich gemessen [296], aber erstaunlicherweise hat sich
herausgestellt, dass die Adsorptionseigenschaften auf gestuften Metalloberflichen trotz der
fehlenden Bindungspartner oft erstaunlich wenig von denen niedrig-indizierter Flachen abweichen
[297,298]. Dies liegt an Relaxationen der gestuften Oberfliche, die zu erhohten Elektronendichten
an Stufenatomen fithren und somit die Elektronendichte gleichméaBiger verteilen. Bei Oxiden ist die
Elektronendichte stidrker an den Atompositionen lokalisiert, aber der Einfluss von Stufen auf
Gasadsorption und Reaktivitit ist bislang relativ wenig untersucht worden.

Fiir die Katalyse an unpromotiertem a-Fe,O3(0001) wurde ein Defektmechanismus aufgestellt, der
Defekte, insbesondere Stufen, als katalytisch aktive Zentren vorschldgt [35,36]. Um den Einfluss
von Stufen auf die katalytische Aktivitit zu untersuchen, haben wir erste Versuche unternommen,
gezielt Stufendefekte in die Modellkatalysatorfilme einzufiigen. Der hier gezeigte Ansatz benutzt
einen gestuften Einkristall als Substrat. Als Substrat wurde ein Pt-Einkristall um 5.2° gegeniiber der

(111)-Ebene in [211 ]-Richtung angeschnitten, die resultierende durchschnittliche Stufenbreite
betriigt 24.8 A, wie schematisch in Abb. 4.4.1 gezeigt. Dies ergibt eine (9 11 11)-Orientierung in
Miller-Indizes. Eine Koinzidenz der Terrassenbreiten ergibt sich fiir FeO(15 17 19) und Fe;04(9 9

11), wihrend die Ubereinstimmung mit a-Fe,O3 weniger gut ist.

Abb. 4.4.1: Schematische Zeichnung des gestuften Pt-Einkristalls. Der Kristall ist um ca. 5.2° entlang [ 211 ]

gegen die (111) Ebene geschnitten, dies ergibt einen Miller-index von (9 11 11).
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Abb. 4.4.2 zeigt das LEED-Beugungsbild und ein STM-Bild des sauberen Einkristalls. Aus dem
LEED-Beugungsbild ergibt sich der Pt-Pt-Abstand der (111)-Terrassen. Zusitzlich zeigen sich
aufgespaltene Reflexe, die einer Terrassenbreite von grob 30 A entsprechen. Die Reflexe sind recht
scharf, und es entstehen einheitliche, homogen breite (111)-Terrassen wie das STM-Bild zeigt
(Abb. 4.4.2b). Die Terrassen sind regelmiBig angeordnet, und die durchschnittlichen

Terrassenbreite entspricht dem zu erwartenden Wert von ~25 A.

Abb. 4.4.2: (a) LEED-Beugungsbild und (b) 1500x1500 A® STM-Bild (Vg = -0.1 V, Iy = 0.7 nA) eines
sauberen Pt(9 11 11)-Einkristalls.

Nach Abscheidung von ~0.2 ML Fe und anschlieBender Oxidation bei 870 K in 10 mbar O, erhilt
man ein LEED-Beugungsbild mit einem erhohten Untergrund und schwachen Beugungsreflexen
von FeO(111). Die Substratmorphologie zeigt ~25 A breite Stufen mit einer erhdhten Dichte an
Eckenatomen (kinks). Die glatten Stufenkanten des Substrates sind also durch den Oxidfilm
veriandert worden, dies deutet auf einen Austausch von Fe- und Pt-Atomen hin. An manchen Stellen
sind Oxidpartikel zu erkennen, die sich an den Stufen des Substrates ausrichten (durch Pfeile in
Abb. 4.4.3a markiert). Dies konnte darauf zurlickzufiihren sein, dass sich zunidchst Keime an

Stufenkanten anlagern, die dann zu kleinen Oxidpartikeln oxidiert werden.
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Abb. 4.4.3: Nach Abscheidung kleiner Mengen Fe und anschlieBender Oxidation bilden sich zundchst

ungeordnete Atomanhaufungen, die an Stufenkanten des Substrates ausgerichtet sind. (a) 2000x2000 A®
STM-Bild (Vg = +0.3 V, I, = 1.0 nA). (b) 300x300 A?> STM-Bild (Vs = +0.8 V, I; = 0.9 nA).

Das weitere Wachstum von Eisenoxiden ist in Abb. 4.4.4 gezeigt. Dabei wurden in mehreren
Zyklen kumulativ kleine Mengen Eisen aufgedampft und anschlieBend bei 870 K in 10 mbar O,
oxidiert. Die Stufenmorphologie des Substrates verdndert sich dabei in charakteristischer Weise:
Mit zunehmender FeO-Bedeckung finden sich zunehmend breite Stufen (Abb. 4.4.4c,fi). Man
erhilt ein LEED-Beugungsbild von FeO(111) auf Pt(111) inklusive des bekannten Satellitenmusters
(Abb. 4.4.4d) [129,130]. Das LEED-BIld zeigt keine (oder nur eine sehr kleine) Aufspaltung der
Substratreflexe. Dies deutet darauf hin, dass der wachsende FeO(111)-Film die
Substratmorphologie verdndert und auch das darunter liegende Substrat breitere Terrassen
ausbildet. Es bilden sich deutlich flachere Filme, die durchschnittliche Terrassenbreite des ~1 ML-
dicken FeO(111)-Films entspricht dem dreifachen der Terrassenbreite des sauberen Substrates
(Abb. 4.4.4i). Die resultierende Aufspaltung der LEED-Beugungsreflexe von den ~75 A breiten
FeO(111)-Terrassen wire kleiner als der Durchmesser der einzelnen Reflexe und ist daher nicht mit
unserer LEED-Optik auflosbar. Weitere Zyklen aus Eisenabscheidung und Oxidation fiihren zum
Wachstum von Fe;O4(111)-Inseln (Abb. 4.4.4k). Diese wachsen bevorzugt mit Kanten parallel zu
den Stufen. Das LEED-Beugungsbild zeigt scharfe Reflexe von FeO(111) und Fe;O4(111). Es zeigt
sich also, dass auf dem vicinalen Pt-Substrat ein Stranski-Krastanov Wachstum wie auf Pt(111)

[240] erhalten wird.
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(111)/

Abb. 4.4.4 (von oben nach unten): LEED-Beugungsbilder und STM-Bilder des kumulativen Wachstums von

Eisenoxidfilmen auf einem gestuften Pt(9 11 11)-Substrat.
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Das gezeigte Stranski-Krastanov Wachstum geschieht im thermodynamischen Gleichgewicht. Bei
dem Wachstum der Eisenoxide auf Ru(0001) hat sich aber bereits gezeigt, dass kinetisch
kontrolliertes Wachstum moglicherweise zu anderen Wachstumsformen fiihren kann (vgl. Kapitel
4.1). Daher haben wir groBere Mengen FEisen in einem einzigen Abscheidungs- und
Oxidationszyklus auf den Pt(9 11 11)-Kristall aufgedampft. Dies fiihrt zu LEED-Bildern wie in
Abb. 4.4.5 gezeigt. Es zeigen sich nun aufgespaltene Reflexe des Fe;O4(111)-Films (Abb. 4.4.5,
Pfeile). Abb. 4.4.5b zeigt zur Oberflichennormale verkippte Fe;O4(111)-Kristallite, die sich durch
unterschiedliche (00)-Reflexe auszeichnen (eine verkippte Einheitszelle ist in Abb. 4.4.5b markiert).

70eV,
anderer LEED-Einfallswinkel
Abb. 4.4.5: [ EED-Beugungsbilder von dickeren Fe3;04(111)-Filmen, die in einem Schlag aufgedampft

wurden.

Ein STM-Bild eines dicken Fe;O4(111)-Films mit aufgespaltenen Reflexen zeigt eine
Partikelmorphologie wie in Abb. 4.4.6. Die Stufenstruktur des Substrates ist kaum noch

auszumachen, aber es ist auch kein glatter, geschlossener Film gebildet worden.
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Abb. 4.4.6: (a,b) LEED-Beugungsbilder und (c) 1000x1000 A? STM-Bild eines dickeren Fes04(111)-Films.

Es erweist sich also fiir FeO(111)- und Fe;O4(111)-Filme als &uBerst schwierig, Stufendefekte
einzufiihren. Es ist bekannt, dass Adsorbate zu einer Verdnderung der Morphologie von
Vicinalflichen fithren [83,88]. So verdoppeln Pt(9 9 7) und Pt(10 10 9)-Oberfliche in
Sauerstoffatmosphire die durchschnittliche Stufenhohe und Terrassenbreite [84,89,90]. Die
Adsorption von Sauerstoff verdndert die Oberflichenenergie der Terrassen und/oder die Stufen- und
Kantenenergien derartig, dass die neue Morphologie stabiler wird (vgl. Kapitel 2.4). In unserem
Fall fiihrt der wachsende FeO(111)-Film zu einer Verdreifachung der Terrassenbreite und
Stufenhohe. Da bei Submonolagen-Bedeckungen auf unbedeckten Bereichen monoatomare Stufen
und ~25 A breite Terrassen beibehalten werden, beruht die Verinderung der Morphologie in

unserem Fall nicht auf der Adsorption von Sauerstoff an Stufen wéhrend des Oxidationsprozesses.
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Vielmehr veridndert der Eisenoxidfilm selbst die Oberfldchen-, Stufen- und/oder Kantenenergie des
Substrates. FeO(111)-Filme mit einer Dicke von 3 Monolagen konnen auf (111)-Terrassen eines Pt-
Substrates nicht erhalten werden [240,261]. Es haben sich also nicht FeO(111)-Filme mit einer
Dicke von 3, 2 und 1 Monolage gebildet, die die unverédnderte Substratmorphologie ausgleichen,
wie auch das Fehlen einer entsprechenden Aufspaltung der Substrat-Reflexe im LEED-
Beugungsbild zeigt. Der wachsende FeO(111)-Film hat die Substratmorphologie verdndert, und die
Dreifachstufen spiegeln die Substratmorphologie wieder, auf der sich ein homogen dicker
Monolagen-FeO(111)-Film befindet. Eine Verdnderung des Pt-Substrats durch den wachsenden
Oxidfilms wurde auch auf ungestuften Pt(111) bei 1000 K beobachtet [240]. Wie schon in Kapitel
4.1 diskutiert, zeigen FeO(111)-Filme aufgrund ihrer niedrigen Oberflachenenergie eine hohe
Tendenz zu lagenweisem Wachstum von auflerordentlich flachen Filmen. Die Oberflichenenergien
von Metall-Vicinalflichen und niedrig indizierten Flichen weichen nur gering voneinander ab
(Gvic(Me) > g pasai(Me)), bei Oxidoberflachen ist die Oberflichenenergie der Vicinalflachen in der
Regel aber deutlich groBer (g vic(OX) >> Qs pasal(OX)) [115]. Zusétzlich muss die Energie zur Bildung
der Dreifachstufen (oder Nanofacetten) beriicksichtigt werden. Wir wissen nicht, welche
Orientierung die Dreifachstufen aufweisen, moglich ist aber, dass es sich um (100)-Nanofacetten
handelt, diese wiren autokompensiert (vgl. Kapitel 2.5) und sollten daher besonders stabil sein.
Somit minimiert das System die Gesamtenergie, indem bevorzugt ausgedehnte FeO(111)-Terrassen
gebildet werden, das Pt-Substrat kann sich aufgrund der geringen Unterschiede der
Oberflichenenergie entsprechend anpassen. Fiir gestufte a-Al,0O3(0001) wurden attraktive und
repulsive  Wechselwirkungen zwischen den Stufen angenommen, die zu einer einheitlichen
Terrassenbreite von 100 nm flihren, bei der sich beide Beitrdge gerade ausgleichen [300].
Moglicherweise fiihren dhnliche Wechselwirkungen bei den FeO(111)-Filmen zu einer giinstigen
Terrassenbreite von ~75 A. Auch bei gestuften MgO(100)-Oberflichen hat sich eine bevorzugte
Bildung von Doppel- und Dreifachstufen gezeigt [301].

Fir die Keimbildungswahrscheinlichkeit von Fe;O4(111)-Inseln auf Ru(0001) konnte ein
eindeutiger Einfluss von Stufen gefunden werden (vgl. Kapitel 4.1). Auf Pt(111) konnte kein
derartiger Einfluss festgestellt werden [240]. Die bevorzugte Ausrichtung von Fe;O4(111)-Inseln an
den Stufen des Pt(9 11 11)-Kristalls zeigt zumindest eine Vorzugsausrichtung an Stufen.

Aufgrund der bereits diskutierten Unterschiede in den Oberflichenenergien ist die Einfithrung von
Stufendefekten in Oxide unter thermodynamisch kontrollierten Bedingungen schwierig. Ahnlich

instabil sind beispielsweise auch Oxid-Vicinalflachen, die sich von der polaren ZnO(0001) bzw.

(0001 )-Oberfliche ableiten, und die eine hohe Unordnung und Tendenz zur Facettierung besitzen
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[299]. Fiir Oxide mit relativ hohen Oberflichenenergien ist die Einfilhrung von Stufen
(entsprechend einer vergroferten Oberfldche) moglicherweise glinstiger.

Trotz der Tendenz, die Stufendichte zu reduzieren, weisen die gezeigten FeO(111)-Filme immer
noch eine deutlich hohere Stufendichte auf als FeO(111)-Filme auf Pt(111). Auch die gestuften,
verkippten Kristalle aus Abb. 4.4.5 und die Fe;O4(111)-Nanopartikel reprasentieren moglicherweise
interessante Defekt-Modellstrukturen fiir katalytische Untersuchungen. Der néchste Schritt besteht
nun in der Umwandlung der erhaltenen Filme zu a-Fe,O;. Hierfiir besteht keine giinstige
Koinzidenzbeziehung der Gitterkonstanten des Oxids und des Substrats iiber die Terrassenbreite,
daher scheint die Einfiihrung von Stufendefekten in a-Fe,Os vielversprechend. Durch ausgedehntes
Heizen bei hohen Temperaturen (1000-1500 K) konnten zunehmend regelméBig angeordnete Stufen
in einen a-Al,03(0001)-Einkristall eingefiihrt werden [116]. Bench et al. haben das Wachstum von

verschiedenen Oxiden auf einen leicht fehlorientierten (<0.5° entlang [1150 1) a-Al,O03(0001)-
Einkristall mit einer regelméBigen Stufenstruktur untersucht [302]. Da bekannt ist, dass derartige
Korundstrukturen unterschiedlich terminiert sein konnen (vgl. Kapitel 4.2) [189,303], ist eine
interessante Frage, ob ein vicinaler a-Fe;Os-Film moglicherweise zu geordneten Terrassenfolgen
aus unterschiedlich terminierten Bereichen fiihren kann. Systematische Untersuchungen in
Abhéngigkeit des Sauerstoffpartialdrucks sollten hier zu interessanten Einsichten in die

Oberfldchenterminierung derartiger Filme fiihren.

4.4.2 Polykristalline Eisenoxidfiime

Unter kinetisch kontrollierten Wachstumsbedingungen wie hohen Depositionsraten oder tiefen
Temperaturen bilden sich nicht die thermodynamisch kontrollierten Wachstumsformen aus, und es
ist moglich, komplexere Kristallmorphologien zu préiparieren (vgl. Kapitel 2.4) [77]. In einem
Versuch, die Komplexitit der Eisenoxidfilme zu erhohen, haben wir eine grole Menge Eisen mit
einer hohen Aufdampfrate (~50 ML/min) iiber eine Stunde aufgedampft und bei 930 K fiir 20
Minuten in 4x10” mbar Sauerstoff oxidiert. Nach einem kurzen Heizen auf 1300 K in Vakuum

erhielten wir die in Abb. 4.4.7 gezeigten polykristallinen Fe;O4(111)-Kristalle.
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Abb. 4.4.7: Polykristalline Fe;04(111)-Filme auf Ru(0001). (a) 1.5x1.5 um” STM-Bild (Vs = +1.3 V, I; = 1.0
nA); (b) 1.0x1.0 um® STM-Bild (Vs = +1.3 V, I, = 1.0 nA); (c) 5000x5000 A> STM-Bild (Vg = +1.3 V, I, = 1.0
nA); (b) LEED-Beugungsbild (60 eV).

Der Film ist sehr dick und zeigt sich bereits mit dem bloen Auge durch eine intensive rotbraune
Farbe. Die einzelnen Kristalle haben eine hexagonale Kristallform mit einem Durchmesser von
1000-4000 A. Sie sind durch stark gestufte Facetten und eine flache, iiber mehrere 1000 A
ausgedehnte (111)-Flidche terminiert. Die einzelnen Kristalle sind gegeneinander verdreht und z.T.
verkippt gegen die Oberflichennormale. Dabei ist die azimutale Verdrehung vorzugsweise an den
Atomreihen des Substrates ausgerichtet.

LEED und atomar aufgeloste STM-Bilder auf den ausgedehnten Terrassen zeigen die wohlbekannte
6x6 A Periodizitit von (111)-terminierten Fe3O4(111)-Filmen (Abb. 4.4.7d, 4.4.8a) [258].
Zusitzlich sind in dem LEED-Beugungsbild Beugungsringe zu sehen dhnlich wie sie bei
pulverisierten Debye-Scherrer-Aufnahmen in der Rontgenbeugung auftreten. Dies zeigt die

azimutale Verdrehung der einzelnen Kristalle. Gleichzeitig zeigt das LEED-Bild, dass alle Kristalle
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mit der (111)-Ebene senkrecht zum Substrat terminiert sind. Die Kristalle sind bevorzugt an den
kristallografischen Richtungen des Substrat ausgerichtet, wie sich an den sechs scharfen
Beugungsreflexen in jedem Ring erkennen ldsst. Die verkippten Kristalle, die in Abb. 4.4.7 gezeigt
sind, zeigen regelmiBig angeordnete Stufenstrukturen von ~20-30 A breiten (111)-Terrassen (Abb.
4.4.8b). Die Ausrichtung der Stufenkanten ist wieder azimutal verdreht wie es die groffldchigere

Morphologie bereits wiedergespiegelt hat.

Abb. 4.4.8: (a) 250x250 A? STM-Bild (Vg =+1.3V, Iy = 1.0 nA) der ausgedehnten Fe3;0,(111)-Terrassen mit
einer Periodizitat von 6x6 A. (b) 500x500 A’ STM-Bild (Vg = +1.3 V, I, = 1.0 nA) der facettierten Fe;0,4(111)-

Bereiche.

Bei Oxidationen unter kinetischen Bedingungen verhindern Diffusionsbarrieren oder langsame
Diffusionsraten die Ausbildung der thermodynamischen Gleichgewichtsphase oder —morphologie.
Dies kann durch drei Parameter realisiert werden: Hohe Aufdampfrate, niedrige Substrattemperatur
oder hoher Sauerstoffpartialdruck. In unseren Experimenten wird zundchst Eisen aufgedampft und
anschlieBend oxidiert. Da nicht in Sauerstoff aufgedampft wird, gibt es keine Oxid-Aufdampfrate,
die Gleichgewichtseinstellung des wachsenden Oxidfilms wird daher durch die Fe-Aufdampfrate
bzw. -menge und die Dauer der anschlieBenden Oxidation bestimmt. Der Sauerstoffpartialdruck
filhrt in dem abgeschiedenen Eisen zu einem Gradienten von der Oberfliche zur Fe/Ru(0001)-
Grenzflache. Die Oberfliche der abgeschiedenen Eisenpartikel ist also Angriffspunkt fiir die
Oxidation.

Da die Eisenoxidfilme durch Abscheidung und einer anschlieBenden Oxidation erhalten werden,

seien ein paar Worte zur Theorie der Metall-Oxidation und dessen Einfluss auf die Morphologie des

149



oxidierten Films angefiigt. Es konnen zwei Fille unterschieden werden, die Oxidation bei hohen
Temperaturen (Theorie von Wagner, Triebkraft: lonendiffusion aufgrund des chemischen Potential
des Sauerstoffs) und bei niedrigen Temperaturen (Theorie von Cabrera-Mott, Triebkraft: ein
elektrisches Feld) [304].

Nach der Theorie von Wagner [305,306] gehorcht die Hochtemperatur-Oxidation von Metallen
einer parabolischen Wachstumsgleichung: x* = k,t (mit x: Dicke des wachsenden Oxidfilms, k,:
parabolische Geschwindigkeitskonstante). Oxidation von dicken Filmen bei hohen Temperaturen
kann dabei hédufig zu polykristallinene Filmen fiihren. Das Wachstum des Oxidfilmes auf dem
Metall geschieht hier aufgrund eines Gradienten des chemischen Potentials von Sauerstoff durch
den Film, der mit wachsender Filmdicke proportional kleiner wird. Das Wachstum kann durch
wandernde Metallkationen von der Oxid-Metallgrenzfliche nach aussen oder durch
Sauerstoffanionen-Diffusion von der Oxid-Gas-Grenzfliche zur Oxid-Metall-Grenzfldche
geschehen (Abb. 4.4.9a). Da in der Theorie von Wagner keine elektrischen Netto-Strome durch den
Film auftreten, miissen gleichzeitig Elektronen oder ,Locher wandern. Weiterhin wird
angenommen, dass der Film lokal stets im chemischen Gleichgewicht ist, und keine elektrischen
Felder auftreten. Die einzige Triebkraft ist das chemsiche Potential des Sauerstoffs.

In der Cabrera-Mott-Theorie fiir Oxidation bei niedrigen Temperaturen [307,308] wird
angenommen, dass adsorbierter Sauerstoff elektronische Zustinde an der Oxid-Sauerstoff-
Grenzfliche erzeugt, die Elektronen einfangen konnen, welche sich frei durch den Oxidfilm
bewegen konnen (z.B. aufgrund von Tunneln, oder eine ausreichende Leitfahigkeit, die
beispielsweise durch Verunreinigungen erzeugt wird, o0.4.) (Abb. 4.4.9b). Bei niedrigen
Temperaturen ist die Triebkraft zur Bildung eines Oxidfilmes ein elektrisches Feld aufgrund der
Potentialdifferenz  zwischen dem  adsorbierten  Sauerstoff und dem Metall. Der
geschwindigkeitsbestimmende Schritt ist der Einbau eines Metallkations auf einen interstitiellen
Platz des Oxids. Dies geschieht am leichtesten von Stufen- oder Eckenplidtzen des Metalls (Abb.
4.4.9¢). Dementsprechend haben Stufen (bzw. die Rauhigkeit des abgeschiedenen Metalls) bei
kinetischen Wachstumsbedingungen (niedrige Oxidations-Temperaturen) einen grof3en Einfluss auf
den wachsenden Oxidfilm, und je weniger gut geordnet das abgeschiedene Metall ist, umso
schneller geht die Oxidation, so dass sich auch bei niedrigen Temperaturen homogene, aber
moglicherweise polykristalline Filme erhalten lassen.

Ahnlich betrachtet die allgemeinere Fromhold-Cook Theorie einen wachsenden Oxidfilm an der
Oxid-Sauerstoff-Grenzfliche. Dies benotigt den Transport von Metallionen und Elektronen durch den
Oxid-Film, die Strome sind gekoppelt, und es treten keine elektrischen Netto-Strome {iber den Film

auf. Fiir das Wachstum von diinnen Eisenoxidfilmen auf einem Fe(100)-Einkristall wurde nun
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gezeigt, dass das Filmwachstum in Ubereinstimmung mit der Fromhold-Cook Theorie geschieht

[309,310]. Unterhalb von 150°C ist die Metallionen-Diffusion geschwindigkeitsbestimmend,

oberhalb

von 150°C bestimmt die thermionische Emission von Elektronen

Oxidationsgeschwindigkeit.
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Abb. 4.4.9: (a) Transport von lonen, Elektronen und Léchern in dem Gradienten der Sauerstoffaktivitidt und

eines elektrischen Potentials durch einen wachsenden Oxidfilm. (b) Elektronische Energieniveaus in einem

Metall, einem Oxidfilm und adsorbiertem Sauerstoff: Bevor Elektronen durch den Oxidfilm gelangt sind (links)

und nachdem ein Gleichgewichtszustand erreicht wurde (rechts). (c) Cabrera-Mott Mechanismus, durch den

Kationen von einer Stufe der Metalloberflache durch den Oxidfilm gelangen. (aus: [304])
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Die polykristalline Morphologie der von uns préparierten Eisenoxidfilme liegt in der groen Menge
des abgeschiedenen Eisens mit einer hohen Defektdichte begriindet. Viele Stufen- oder Eckenatome
sind gilinstig nach der Cabrera-Mott Theorie (Abb. 4.4.9c). Grundsitzlich gibt die epitaktische
Orientierung der Grenzflache die Vorzugsorientierung der Kristalle an, so dass groftenteils flache
(111)-Kristalle gebildet werden. Die stark exotherme Oxidation des Metalls stellt viel Energie fiir
Diffusionsprozesse in dem Oxid zur Verfiigung, die zu der einheitlichen Phasenzusammensetzung
fihren. Die Rauhigkeit des abgeschiedenen Metalls und Diffusionsbarrieren an der
Substratgrenzfliche bedingen moglicherweise die polykristalline statt einkristalline Morphologie
trotz des einkristallinen Substrats. Die Umwandlung zu dem bei niedrigen Temperaturen und hohen
Sauerstoffpartialdriicken deutlich stabileren a-Fe,Os [55] ist bei niedrigen Temperaturen kinetisch
gehemmt. Es hat sich gezeigt, dass fiir die Praparation von Hématitfilmen Temperaturen >1100 K
notwendig sind [190,303].

Leider ist die Préparation der polykristallinen Fe;Os-Filme nicht sehr gut reproduzierbar. Die
Herstellung von kinetisch gebildeten Strukturen ist ein empfindliches Zusammenspiel der
verschiedenen Parameter, da eine ausreichende Ionenbeweglichkeit vorhanden sein muss, damit
iiberhaupt eine Phase gebildet wird, gleichzeitig aber zu hohe Temperaturen und/oder zu lange

Oxidationszeiten bereits thermodynamisch stabile Phasen ausbilden konnen.

4.4.3 Zusammenfassung: Defektreiche Eisenoxidfiime

Wir haben zwei verschiedene Ansdtze benutzt, um gezielt Defekte in die Eisenoxid-
Modellkatalysatorfilme einzufiihren. Zum einen haben wir versucht, iiber ein defektreiches Substrat
Defekte in die wachsenden Filme einzufiihren. Das Wachstum von Eisenoxiden zeigt relativ instabile
Oxid-Vicinalflichen und fiihrt zunichst zu FeO(111)-Filmen mit einer verdreifachten Stufenbreite,
bevor relativ defektarme Fe;Os-Inseln wachsen (Stranski-Krastanov Wachstum). Der andere Ansatz
benutzt ein einkristallines, sauberes Substrat, die Einfilhrung von Defekten wurde in diesem Fall
durch die Wahl der Priparationsbedingungen versucht. Es hat sich gezeigt, dass in beiden Fillen
kinetisch kontrollierte Préparationsbedingungen giinstiger sind. So lassen sich durch hohe
Eisenabscheidungsraten und kurze Oxidationszeiten gestufte Fe;O4-Partikel auf dem gestuften
Substrat herstellen. Auf einem Ru(0001)-Einkristall konnten wir polykristalline Fe;O4-Kristalle mit
einer Vorzugsorientierung entlang [111] abscheiden. Gleichzeitig bilden sich hier auch regelméBig
gestufte Vicinalflichen mit einer Terrassenbreite von 20-30 A. Insbesondere hat sich die ungeordnete

Abscheidung grofler Mengen Eisen als giinstig herausgestellt. Fiir eine homogene
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Phasenzusammensetzung sind leicht erhohte Sauerstoffpartialdriicke und nicht zu hohe Temperaturen
giinstig. Eine Kombination beider Vorgehensweise erscheint mdglicherweise vielversprechend fiir
eine geordnetere Einfiihrung von regelmifBig angeordneten Stufendefekten.

Damit haben wir erste Schritte unternommen, um die Materialliicke bei katalytischen Modell-
Systemen zu iiberwinden. Katalytische Untersuchungen konnen dann durch Vergleich mit
einkristallinen, wohlgeordneten Filmen dazu beitragen, den Einfluss der einzelnen Defekte auf die

katalytische Aktivitit aufzukléren.
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5. Praparation von Zirkoniumoxid-Modellkatalysatorfilmen
5.1 Einleitung

Epitaktische Eisenoxidfilme gehdren mittlerweile neben TiO,-Oberflichen zu den am besten
untersuchten einkristallinen Oxidoberflichen. Demgegeniiber gibt es eine Reihe von Oxiden, die
trotz ihrer ebenfalls groBen Bedeutung in einer Reihe technologischer Anwendungen kaum in Form
von einkristallinen Modellsystemen pripariert und untersucht wurden. Ein Beispiel ist
Zirkoniumoxid ZrO,, das in elektrolytischen Zellen als Sauerstoffsensor und in Pumpen verwendet
wird, in optischen Beschichtungen zum Einsatz kommt, und als heterogener Katalysator in
sulfatierter Form eine auBlergewdhnlich hohe katalytische Aktivitit fiir die n-Butan Isomerisierung
bei ungewdhnlich niedrigen Temperaturen aufweist [311]. Yttrium-dotiertes Zirkoniumoxid ist
zudem ein aussichtsreicher Kandidat fiir Brennstoffzellen [312-314]. Hochschmelzende Keramiken
werden auch als thermische Barrieren-Beschichtungen (thermal barrier coating, TBC) verwendet,
diese Schichten schiitzen die Legierungen, aus denen viele Turbinenkomponenten (z.B. in
Flugzeugen) gefertigt sind, bei einer Treibstoffverbrennung bei maximalen Temperaturen [315].
Trotz all dieser Anwendungen bei denen die Oberflichen- und Grenzflichenchemie -eine
entscheidende Rolle spielt, sind nur sehr wenige brauchbare Modellsysteme entwickelt worden
[29]. Dies liegt an der groBen Gitterfehlanpassung mit nahezu allen Ubergangsmetallen aufgrund
der groBen Gitterkonstante von ZrO, (~3.6 A fiir die kubisch dichtest gepackte (111)-Terminierung,
sowie flir die energetisch stabilsten Terminierungen der tetragonalen und monoklinen
Modifikationen [316]). In zwei Gruppen wurde versucht, heteroepitaktisch gewachsenes ZrO, zu
praparieren, dabei wurde Pt(111) [317] und Au(111) [318] als Substrat verwendet. In beiden Féllen
wurden kubische Filme mit einer (2x2)-Uberstruktur und einer enormen Gitterfehlanpassung (25
bzw. 30%) erhalten. Ein weiteres Problem bestand in den Studien darin, dass alle Metalle mehr oder
weniger zur Legierungsbildung mit Zirkonium neigen. Die Autoren haben auch die
Wechselwirkung der einkristallinen Zirkoniumoxidfilme mit Diethylether und Ethanol untersucht
[319,320].

Das einzige thermodynamisch stabile Zirkoniumoxid ist ZrO,. Bis 1180°C ist die monokline
Modifikation stabil, die auch Baddeleyit genannt wird [321]. Zirkonium-Atome in dieser Struktur
sind siebenfach koordiniert. Von 1180°C bis 2370°C ist eine tetragonale Modifikation stabiler mit
achtfacher Zr-Koordination. Oberhalb von 2370°C bis zum Schmelzpunkt ist eine kubische
Modifikation vom Fluorittyp mit Gitterkonstanten von 5.07 A stabil. Die Zirkoniumatome besetzen
dabei ein fce-Gitter, alle Tetraederliicken sind durch Sauerstoffanionen besetzt. Der Unterschied

zwischen der tetragonalen und der kubischen Modifikation ist gering und besteht in einer
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alternierenden Verzerrung der O-Reihen entlang der 4,-Achsen und einer leichten
Gitterkonstantenaufweitung in [001]-Richtung. Es zeigt sich, dass die tetragonal — monokline
Phasenumwandlung bei kleinen Partikeln (<150 A) wegen der Bildung von monoklinen Facetten
mit hoher Oberfldchenenergie unglinstig wird, und daher die tetragonale Phase stabilisiert werden
kann [322]. Garvie hat als Ursache fiir eine kritische Korngrenze fiir eine Phasenumwandlung einen
endothermen Effekt aufgrund von Unterschieden der Oberflichenenergien diskutiert [323]. Dabei
ist die kritische Korngrenze fiir die Phasenumwandlung bei einer gegebenen Temperatur in
Gegenwart von Spannungen erhoht. Moulzolf und Lad konnten unabhéngig von dem verwendeten
Substrat eine kritische Korngrenze von ~10 nm fiir die Stabilisierung der kubischen Phase ermitteln
[324]. Auch die kubische Phase kann durch Fremdatome (z.B. Dotierung mit Y»O3) bei tiefen
Temperaturen stabilisiert werden. Ziel dieser Arbeit sollte sein, ZrO, als epitaktischen
Modellkatalysatorfilm auf einem leitenden Substrat zu priparieren und mit STM und LEED zu
charakterisieren. Dabei sollte ein Substratsystem entwickelt werden, dass die angesprochenen

Probleme mindert.

5.2 Wachstum einkristalliner ZrO»(111)-Filme

5.2.1 Ein neues Substratsystem fur die Metalloxid-Heteroepitaxie: FeO(111)/Ru(0001)
Ultradiinne Filme besitzen oft vollkommen neue, ungewohnliche Eigenschaften, fiir die es keine
Entsprechung im Festkorper gibt, z.B. der sogenannte ,,Giant Magnetoresistence (GMR) Effect*
[148,325,326] oder die an anderer Stelle dieser Arbeit bereits besprochenen
Selbstorganisationsphdnomene. Wie in dieser Arbeit bereits mehrfach gezeigt wurde, besitzen
FeO(111)-Filme mit einer Dicke von wenigen Monolagen eine Reihe besonderer Eigenschaften: Sie
lassen sich entgegen der Festkorperthermodynamik priparieren, sie verhalten sich wie eine Art
,Puffer”, der den wachsenden thermodynamisch stabilen Eisenoxidfilm vom Substrat trennt, und
sie benetzen Pt- oder Ru-Substrate vollstindig [55,129,130]. Die Gitterkonstante ist stark
expandiert, auf einem Ru(0001)-Substrat bis auf 3.08 A (0-2 ML) oder sogar 3.58 A (3-4 ML).
Diese Eigenschaften legen nahe, einen ultradiinnen FeO(111)-Film auf Ru(0001) als Substratsystem
fiir das Wachstum epitaktischer Zirkoniumoxide auszuprobieren. Die groBle Gitterkonstante der
FeO(111)-Filme ermdglicht eine geringere Gitterfehlanpassung als beim Wachstum von
Zirkoniumoxid direkt auf einem Ubergangsmetall. Die ,Puffer“-Funktion legt nahe, dass die
Legierungsbildung erschwert wird, da das Metallsubstrat rdumlich von dem wachsenden Film
getrennt ist. Ein bekanntes Problem ist die Grenzflichensegregation an Metall-Zirkoniumoxid-

Grenzflachen [315]. Die Transportmechanismen in FeO(111) und ZrO; sind sehr unterschiedlich
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(bevorzugte Kationenwanderung in FeO vs. hohe Anionenbeweglichkeit in ZrO,), daher blockiert
die FeO(111)-Schicht moglicherweise den Materieaustausch zwischen Substrat und
Zirkoniumoxidfilm. Zudem ermoglichen sauerstoffterminierte FeO(111)-Filme das Wachstum
autokompensierter O-Zr-O Lagen, wie in Abb. 5.2.1 fiir die kubische Modifikation gezeigt. Dies
gilt genauso fiir die anderen beiden Modifikationen, da die Unterschiede in der Schichtfolge der
stabilsten Terminierungen aller drei Modifikationen abgesehen von einer Bucklung der Schichten in
der tetragonalen und monoklinen Modifikation gering sind. Eine mdgliche Diffusion von Fe ist kein
Nachteil, da die hier vorgestellten Filme als Modellkatalysatoren verwendet werden sollen, und Fe

als Promotor die Aktivitdt des Modellkatalysators erhohen kann [327].

ladungskompensierte
Wiederholeinheiten

Abb. 5.2.1: Schematische Seitenansicht von kubischen ZrO,(111) auf einem FeO(111)-vorbedeckten
Ru(0001)-Substrat. Die Sauerstoffterminierung des FeO(111)-Films ermdglicht das Wachstum von
ladungskompensierten O-Zr-O Lagen. Die Sauerstoffterminierung bildet bereits die erste Sauerstofflage des

wachsenden Films.

5.2.2 Wachstum von einkristallinen ZrO»(111)-Filmen auf FeO(111) vorbedecktem
Ru(0001)

Auf einen ca. 1 ML dicken FeO(111)-Film wie in Kapitel 4.1 gezeigt, wurde in mehreren Zyklen
Zirkoniummetall abgeschieden und anschlieBend in 10 mbar O, bei 800 K oxidiert. Nach etwa

acht Zyklen erhielten wir ein Augerspektrum wie in Abb. 5.2.2 gezeigt.
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Abb. 5.2.2: Auger-Spektrum eines Zirkoniumoxidfilmes auf FeO(111)-vorbedeckten Ru(0001).

Die Eisensignale sind sehr schwach, was zeigt, dass das Eisen nicht an die Oberfliche segregiert ist,
sondern sich noch an der Grenzfliche befindet oder ins Ru-Substrat diffundiert ist. Nach einem
kurzen Heizen bei 1150 K in 10 mbar Sauerstoff erhiclten wir ein scharfes LEED-Beugungsbild
wie in Abb. 5.2.3a gezeigt. Das LEED-Beugungsbild zeigt eine Uberlagerung der wohlbekannten
O/Ru(0001)-(2x2)-Phase (vgl. Kapitel 4.1) mit einem neuen hexagonalen Muster mit einer
Gitterkonstante von etwa 7.2 A. Das LEED-Muster entspricht demnach einer (2x2)-Uberstruktur
von ZrO,(111), wie es ebenfalls in den beiden genannten Arbeiten auf Pt(111) und Au(111)
beobachtet wurde [317,318].

Das in Abbildung 5.2.3b gezeigte STM-BIld zeigt einen relativ flachen Film mit charakteristischen,
runden Lochern mit einer Tiefe von etwa 6-20 A und einem relativ einheitlichen Durchmesser von
500-700 A. Die Locher sind immer Mehrfache von 3 A tief, was mit der Stufenhéhe von
energetisch equivalenten Terminierungen von kubischem ZrO,(111) iibereinstimmt (d = 2.9 A).
Aus der Tiefe der Locher konnen wir abschitzen, dass der Film mindestens 6-20 A dick ist. Wir
konnten aufgrund der geringen Leitfahigkeit des Filmes keine atomare Auflosung auf den flachen
Bereichen erhalten, und es waren generell hohe Tunnelspannungen notwendig, um stabile STM-
Bilder zu erhalten. Die beiden unterschiedlichen Strukturen (Locher und flacher, umgebender Film)
lassen sich den beiden iiberlagerten LEED-Beugungsbildern zuordnen: In den Ldchern befinden
sich die O/Ru(0001)-(2x2)-Regionen, wihrend der flache Film kubischem ZrO,(111)-(2x2)

entspricht (wie ebenfalls durch die Stufenhdhen bzw. Lochertiefe unterstiitzt wird).
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Abb. 5.2.3: (a) LEED-Beugungsbild (70eV) und (b) 5000x5000 A’ STM-Bild (I=0.9nA, Vs=+3.5V) eines
kubischen ZrO,(111)-Filmes mit (2x2)-Uberstruktur (durchgezogene Raute) auf FeO(111)-vorbedecktem
Ru(0001). Die O/Ru(0001)-(2x2)-Phase ist durch die gestrichelte Raute angegeben.

Der urspriinglich vorhandene FeO(111)-Film ist in den Lochern nicht mehr vorhanden. Ein
Submonolagen-FeO(111)-Film besitzt eine andere Morphologie als die runden Locher in dem
Zirkoniumoxidfilm (vgl. Abb. 4.1.5). Selbst wenn der FeO(111)-Film nicht ganz geschlossen
gewesen ist, miissen daher Diffusionsprozesse des FeO(111)-Films statt gefunden haben, die die
Oberflache der Seitenfacetten des Films minimieren, wie die einheitliche Gréfle und Form der
Locher nahelegt. Dies wiirde eine schlechte Benetzung des Substrates zur Folge haben wie fiir
Zirkoniumoxidfilme auf Ag(100) mit STM beobachtet wurde [328]. In diesem Fall miissten sich
allerdings Partikel mit einer gro3en Oberfldche bilden, dies ist bei dem hier gezeigten Film nicht der
Fall, denn mit Ausnahme der Locher ist der Film au3erordentlich flach. Dies deutet darauf hin, dass
der Film dort durch einen zusitzlichen Beitrag an das Substrat gebunden wird, und die einfachste
Erklarung wire die vermittelnde Wirkung eines FeO(111)-Filmes, der wie bekannt Metallsubstrate
vollstédndig benetzt und durch seine Sauerstoffterminierung den Zirkoniumoxidfilm gleichmifig auf

das Substrat ausbreitet. Wir konnen allerdings nicht ausschlieBen, dass Fe in das Ru Substrat
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diffundiert ist. Eine Diffusion in den Zirkoniumoxidfilm ist aufgrund der geringen Auger-Signal-
Intensititen weniger wahrscheinlich.

Der Zirkoniumoxidfilm wurde sodann auf Temperaturen geheizt, bei denen zuvor
Legierungsbildung mit dem Substrat beobachtet wurde. Nach 60-miniitigem Heizen auf 1200 K
beobachteten wir ein neues LEED-Beugungsbild wie in Abb. 5.3.4a gezeigt. Neben dem
O/Ru(0001)-(2x2)-Beugungsmuster sind sehr schwache (10) Reflexe von FeO(111) und um 15°
rotierte Reflexe mit der gleichen Gitterkonstante von 3.08 A zu sehen. Selbst nach zweistiindigem
Heizen bei 1200 K in Vakuum veréndert sich die Morphologie des Filmes nicht (Abb. 5.3.4b). Die
unveridnderte Morphologie weist auf keine wesentlichen strukturellen Verdnderungen des Filmes
hin. Die LEED-Gitterkonstanten deuten auf das Vorhandensein eines FeO(111)-Films, der in
verschiedenen Rotationsdoménen vorliegt. Es scheint also, als ob der FeO(111)-Film unter dem

Zirkoniumoxidfilm immer noch vorhanden ist, und in der Tat wie eine ,,Puffer“-Schicht wirkt, die

zwischen dem Zirkoniumoxidfilm und dem Ru-Substrat ,,schwimmt®.

Abb. 5.2.4: (a) LEED-Beugungsbild (70eV) und (b) 5000x5000 A® STM-Bild (1=0.9nA, V=+3.5V) eines
kubischen ZrO,(111)-Filmes nach Heizen fiir 1-2 Stunden. Die Pfeile geben die rotierten Reflexe mit einer
Gitterkonstanten von 3.08 A an. Die eingekreisten Reflexe zeigen die O/Ru(0001)-(2x2)-Phase.
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5.2.3 Diskussion
Ein theoretischer Vergleich der verschiedenen Oberflachenterminierungen fiir die verschiedenen
Zirkoniumoxid-Modifikationen hat ergeben, dass die unrelaxierte, kubische (111)-Terminierung die

geringste Energie besitzt [322]. Lisst man Relaxationen zu, so werden die tetragonale (111)- und

die monokline (ill)-Oberﬂéiche stabiler, die Energiedifferenzen sind aber sehr gering. ZrO,-Filme
sollten aufgrund elektrostatischer Kriterien sauerstoffterminiert sein. Alle polymorphen Formen
besitzen eine dhnliche, autokompensierte (111)-Schichtfolge mit unterschiedlich gebuckelten
Schichten. Aufgrund der hohen Sauerstoffbeweglichkeit konnen daher alle Modifikationen
stabilisiert werden. In Gegenwart einer Grenzfliche entscheiden daher die spezifischen
geometrischen und elektronischen Details, welche Struktur stabiler sein sollte. Die
Aktivierungsenergie fiir die Sauerstoffwanderung bei der tetragonalen Verzerrung der kubischen
Struktur betrdgt weniger als 40 meV pro O-Atom, wihrend die Bindungsenergie der Metall-
Sauerstoffbindungen an der Grenzfliche >500 meV betriigt [330]. Der Ubergang von der kubischen
zur tetragonalen zur monoklinen Modifikation ist mit einer Volumenzunahme verbunden, die zu
einer Zunahme an Verspannungsenergie an der Grenzfléche fiihren kann.

Fiir diinne Filme ist die monokline von der tetragonalen Modifikation kaum unterscheidbar, da die
Ausbildung der charakteristischen siebenfachen Zr-Koordination eine gewisse Mindestschichtdicke
erfordert [329]. Auf einem Ni(111)-Substrat zeigt sich eine Abhéngigkeit der adaptierten
Zirkoniumoxidstruktur von der Schichtdicke: Die erste ZrO,-Schicht besitzt eine kubische
Filmstruktur, wéihrend dickere Schichten eine Struktur besitzen, die eher monoklinem
Zirkoniumoxid entspricht [330]. Hartree-Fock Rechnungen haben gezeigt, dass die duflersten Zr-
Kationen in einer sauerstoffterminierten (111)-Oberfliche von kubischem ZrO, bereits eine

siebenfache Koordination wie die monokline Modifikation aufweisen [332]. Fiir

Zirkoniumoxidfilme auf einem (0001)- und (01 i2)-A1203-Substrat wurden epitaktische
Zirkoniumoxidfilme der kubischen Phase gewachsen, die sich erst oberhalb einer kritischen
Filmdicke von ~40 nm in die monokline Phase umwandeln [333]. Auf amorphen Si-Substraten
konnte eine substratunabhingige Stabilisierungsgrenze von ~10 nm ermittelt werden [324]. Es
scheint also eine schichtdickenabhéngige Stabilisierung der kubischen Phase zu geben, dhnlich der
partikelgrofBenabhéngigen Stabilisierung der tetragonalen gegeniiber der monoklinen Modifikation.
Erst oberhalb einer bestimmten Schichtdicke wird die thermodynamisch stabilere monokline (oder
tetragonale) Modifikation gebildet. Der Energiegewinn von ~0.06 eV pro lon (entsprechend 90
mJ/m” pro A Schichtdicke [330]) bei der Umwandlung von der kubischen zu der monoklinen

Modifikation kann durch eine damit einhergehende ungiinstigere Grenzflichenenergie fiir diinne
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Schichten leicht ausgeglichen werden. Dies ist moglicherweise der Grund, warum die
heteroepitaktisch gewachsenen diinnen Filme auf Au(111) und Pt(111) stets kubische Symmetrie
besallen [317,318]. Das von uns untersuchte Ru(0001)/FeO(111)-Substratsystem stellt einen
vielversprechenden Kandidaten fiir die Herstellung dickerer Filme dar, und damit bietet sich
moglicherweise eine Moglichkeit, die katalytisch relevantere monokline oder tetragonale Phase
herzustellen.

Die Oberflichenenergie von Zirkoniumoxid (~1.2 J/m* [259,329]) ist deutlich kleiner als die von
Ru (2.93 J/m® [236]), aber deutlich groBer als die von FeO (0.6 J/m” [259]). Demnach wiirde man
eine gute Benetzung des Metallsubstrates und eine schlechte Benetzung des FeO(111)-Filmes
erwarten. Genau umgekehrt wird eine schlechte Benetzung von Metallsubstraten wie Pt(111) und
Ag(100) experimentell beobachtet [328], wihrend die Zirkoniumoxidfilme auf FeO(111)
aullerordentlich flach sind. Es muss darauf hingewiesen werden, dass die Monolagen-FeO(111)-
Filme nicht einer Festkorperphase entsprechen und vermutlich eine vollkommen andere
Oberflachenenergie besitzen. Nichtsdestotrotz zeigen die Befunde, dass im Fall des Wachstums von

Zirkoniumoxid die Grenzfldchenenergie von groBem Einfluss ist. Die Grenzflichenregion von ZrO,

mit Ni(111) und a-Al,O3( 1102) ist theoretisch ausfiihrlich untersucht worden [329,330] und kann
als Modellsystem fiir die Wechselwirkung mit einem Metall- bzw. einem Oxidsubstrat diskutiert
werden.

Die erste ZrO,-Wiederholeinheit auf Ni(111) wird relativ stark gebunden, wihrend die Bindung an
das Ni-Substrat bei dickeren Filmen schwécher wird [330]. Dies impliziert ein Stranski-Krastanov-
artiges Wachstum von Zirkoniumoxid auf Ni(111). Fiir dieses System wird keine
Legierungsbildung vorhergesagt, was bedeutet, dass die Grenzflachenenergie grofB3er als 0 ist. Auch
die Wechselwirkung mit einem a-Al,Os-Substrat ist relativ schwach [329], so dass Zirkoniumoxid-
Inseln gebildet werden [331]. Es scheint so, als ob Zirkoniumoxid generell keine starke Tendenz
zum Benetzen zeigt, wie es die STM-Untersuchungen von K. Meinel auf Pt(111) und Ag(100)
ebenfalls nahe legen [328]. Die Wechselwirkung mit dem a-Al,Os-Substrat ist aber deutlich
stirker, wenn eine Sauerstoffterminierung des Substrates angenommen wird [329]. Auch auf einem
Ni(111)-Substrat wurde als giinstigste Grenzflachenkonfiguration ein Ni-O-Substrat gefunden, auf
dem sich O-Zr-O-Wiederholeinheiten abscheiden [330]. Dies ist bemerkenswert, da NiO(111)
isostrukturell zu FeO(111) ist. Generell scheint ein sauerstoffterminiertes Substrat giinstig fiir das

epitaktische Wachstum von Zirkoniumdioxid.
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5.2.4 Zusammenfassung

Wir konnten in ersten Experimenten zeigen, dass sich relativ flache, einkristalline kubische
ZrO,(111)-Filme mit einer (2x2)-Uberstruktur auf einem FeO(111)-vorbedecktem Ru(0001)-
Substrat herstellen lassen. Wie in den beiden anderen erfolgreichen Arbeiten auf Pt(111) und
Au(111) [317,318] erhalten wir kubische ZrO,(111)-Filme mit einer (2x2)-Uberstruktur. Unsere
Filme zeichnen sich durch eine relativ flache Oberfliche und eine geringe Tendenz zur
Legierungsbildung aus. Dies wird durch die Verwendung eines FeO(111)-Filmes ermdoglicht, der
glinstig auf die Stabilitit des Zirkoniumoxidfilmes wirkt, indem er (1) eine geringere
Gitterfehlanpassung aufgrund seiner expandierten Gitterkonstante besitzt, (2) durch seine
Sauerstoffterminierung eine elektrostatisch giinstigere Stapelfolge ermdglicht (ladungskompensierte
Wiederholeinheiten) und (3) als eine ,,Puffer-Schicht™ den Zirkoniumoxidfilm vom Metallsubstrat
trennt und damit die Tendenz zur Legierungsbildung unterdriickt. FeO(111)-vorbedeckte
Metallsubstrate sollten sich demnach auch zum heteroepitaktischem Wachstum anderer (polarer)
Oxide mit groBen Gitterkonstanten oder hoher Reaktivitét eignen.

Das von uns vorgestellte Modellsystem ist als katalytisches Modellsystem interessant, da sich
prinzipiell auch dickere ZrO,-Filme herstellen lassen sollten, die fiir groBere Schichtdicken in die
stabilere und katalytisch interessantere monokline oder tetragonale Modifikation relaxieren sollten
[329,330].

Zudem ist die Verwendung von Monolagen-FeO(111)-Pufferschichten interessant fiir die
Verwendung in TBCs. Der Nachteil bei der Verwendung von Zirkoniumoxid flir derartige
Beschichtungen besteht in der suboptimalen Haftung aufgrund der Gitterexpansion bei der
monoklinen-zu-tetragonalen Phasenumwandlung und einer Oxidation der TBC-Metall-Grenzflache.
Daher wird oft zwischen TBC und Metall eine haftende Schicht eingesetzt. Aufgrund unserer
Untersuchungen bietet sich hierfiir eine ultradiinne FeO(111)-Schicht an, die sich auf mehreren
Materialien (Pt, Ru, Al,O3) leicht herstellen 14sst [100,129,130], und die Keramik effektiv von dem

jeweiligen Werkstoff separieren sollte.
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6. Diskussion: Heteroepitaktische Oxidfilme fiir die
Modellkatalyse

6.1Epitaktische Oxidfilme: Anorganische Festkorper mit ungewdhnlichen
Eigenschaften

6.1.1 Einleitung

Heteroepitaktische Filme besitzen zwei Grenzfldchen, eine Fest-Fest-Grenzfliche und eine Fest-
Gas-Grenzfliche (Abb. 6.1.1). Die Struktur und Eigenschaften von sehr diinnen Filmen wird
entscheidend durch diese beiden Grenzflichen bestimmt. Wéhrend die Fest-Gas Grenzfliche auch
bei Einkristallen eine Rolle spielt, ist die Fest-Fest-Grenzfliche inherenter Bestandteil von Filmen.
Dies kann besondere Eigenschaften oder Strukturen von Filmen im Vergleich zu Einkristallen
bedingen. Mal3geblichen Einfluss auf die Struktur und Eigenschaften von heteroepitaktischen
Filmen lasst sich nehmen, indem die Parameter verdndert werden, die die beiden Grenzflichen
beeinflussen. Diese sind an der Fest-Gas-Grenzfliche z.B. Art und Konzentration (Druck) der
Gasatmosphire. An der Fest-Fest-Grenzflache spielen beispielsweise die Substrattemperatur T und
die geometrische und elektronische Struktur des Substrats eine Rolle (Gittervektoren G,
elektronische Zustandsdichten (DOS), Abb. 6.1.1). Auch die Schichtdicke der Filme ist ein weiterer
Parameter: So konnen sich bei sehr diinnen Filmen die Einfliisse beider Grenzflichen iiberlagern.
Mit zunehmender Filmdicke nimmt der Einfluss der Grenzflichen ab, und das Festkdrperinnere

wird dann u.a. durch die Festkorperthermodynamik und -kinetik bestimmt.

Gasphase

p(O2, HO, ...)
\

W2
A

Oberflache

Grenzflache

T G. DOS, ...
Substrat

Abb. 6.1.1: Schematische Darstellung der verschiedenen Einflussgrossen auf die elektronische und

geometrische Struktur von epitaktisch gewachsenen Filmen.

Die Prinzipien, die der Chemie diinner Oxidfilme zugrunde liegen, werden im folgenden im

Rahmen einer abschlieenden Diskussion dieser Arbeit noch einmal zusammen gefasst.
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6.1.2 Prinzipien der Oberflachenstrukturchemie von Oxidfilmen

Epitaktisches Wachstum im Gleichgewicht wird, wie in Kapitel 2.4 dargelegt, durch die
Oberflichenenergien von Film und Substrat und die Grenzflichenenergie bestimmt. Die
Anwendung dieser Prinzipien konnte das lagenweise Wachstum von FeO(111)-Filmen in den ersten
Wachstumsschritten auf Ru(0001), Pt(111) und Pt(9 11 11) erkldren [240,334]. Es hat sich aber
gezeigt, dass das weitere Wachstum der Eisenoxidfilme auch durch andere GroBen bestimmt wird.
Die Stochiometrie und Phasenzusammensetzung von Festkorpern wird im Gleichgewicht durch die
Thermodynamik bestimmt. In Abb. 6.1.2 sind die Eisenoxidfilme, die sich in Abhdngigkeit des
Sauerstoffpartialdrucks und der Substrattemperatur bilden, in das berechnete Phasendiagramm aus
Abb. 2.3.1 eingezeichnet. Die Bildung der verschiedenen Eisenoxidfilme stimmt fiir
ausreichend hohe Temperaturen und Schichtdicken relativ gut mit den Stabilititsbereichen
der  unterschiedlichen Eisenoxidphasen iiberein. = Ausnahmen bestehen entlang
Phasengrenzlinien, wo sich besondere Oberfldchenphasen ausbilden. FeO-Filme konnten nur in sehr
diinner Schichtdicke prépariert werden (s. 0.). Der Stabilitdtsbereich von FeO beginnt erst bei sehr
hohen Temperaturen, bei denen die Eisenoxide im Vakuum bereits desorbieren (~1300 K). In dem
Stabilitatsbereich B bildet sich eine eisenreichere Zweiphasen-Ordnungsstruktur von Fe;O4(111)

mit einer FeO(111)-Oberflachenphase.
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Abb. 6.1.2: Eisenoxid-Phasendiagramm (aus Abb. 2.3.1), in das die experimentell préparierten
Eisenoxidfiime mit ihren Préparationsbedingungen eingetragen wurden. A: Defektfreie FezO4(111)-Filme; B,
B’: Zweiphasen-Ordnungsstrukturen von Fe30,4(111)-Defektstrukturen mit FeO(111); C: a-Fe,03(0001); D:
Zweiphasen-Ordnungsstrukturen von FeO(111) mit Fes04(111) (Oxidation von Fe3;0,4) oder a-Fe,O3(0001)
(Reduktion von Fe,0s). E: \3xV3R30°-Rekonstruktion von g-Fe,03(111); Z: Desorption von Eisenoxiden.

Die thermodynamisch stabilen Phasen konnen in ihrer Oberflichenstruktur in Abhéngigkeit der
Umgebungsvariablen stark variieren wie die Oberfldchenstruktur von a-Fe,O3(0001) zeigt [303]
(vgl. Kapitel 4.2). Die Oberfldchenstruktur, die sich in 1 mbar (sauerstoffterminiert, stark relaxiert)
und 10 mbar Sauerstoff (hydroxiliert) bildet, ist stark unterschiedlich, obwohl beide Bedingungen
innerhalb des gleichen Stabilititsbereiches von a-Fe,O3(0001) liegen. Je mehr man sich der
Phasengrenzlinie zu der stirker reduzierten Phase nihert (10° mbar Sauerstoff), desto mehr
Sauerstoftfehlstellen bilden sich, die den Ausgangspunkt fiir die Hydroxilierung bilden. Durch
Verinderung des Umgebungsvariablen Lisst sich also die Oberflichenstruktur entscheidend
verindern, diese Ergebnisse sind wichtig fiir ein Verstindnis der Vorginge, die im Bereich der
,Druckliicke” auftreten. Dies zeigt, dass eine einfache Extrapolation von modellkatalytischen
Studien auf realkatalytische Bedingungen nicht ohne weiteres moglich ist.

Aufgrund einer thermodynamischen Betrachtung lésst sich aber nicht verstehen, warum sich (unter
Gleichgewichtsbedingungen) in den ersten Wachstumsstadien tiberhaupt FeO(111) bildet, obwohl

diese Phase bei den verwendeten Wachstumsbedingungen iiberhaupt nicht stabil sein sollte [55].
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Auch Zirkoniumoxidfilme nehmen in diinnen Schichten eine kubische Struktur an, und nicht die
thermodynamisch stabilere tetragonale oder monokline (vgl. Kapitel 5). Wie in Kapitel 4.1
dargelegt wurde, liegt dies daran, dass die kritische Keimgrofe fiir die thermodynamisch stabilste
Phase iiberschritten werden muss. Bei Oxiden entspricht die kritische Schichtdicke meist einer
stochiometrischen Wiederholungseinheit oder sogar Einheitszelle. Bei Verbindungen mit einer
entsprechend grolen Wiederholeinheit konnen fiir geringere Schichtdicken metastabile Phasen
gebildet werden, deren kritische KeimgroBe kleiner ist. Bei FeO(111) ist dies eine Fe-O-Bilage,
wihrend Fe;O4(111) eine Wiederholeinheit von mindestens 5% Fe- und 5 O-Schichten bendtigt
(vgl. Kapitel 4.1). Die Keimbildungswahrscheinlichkeit der thermodynamisch stabilen Phase steigt
mit zunehmender Schichtdicke an. Entsprechend wére es unter Umstdnden angemessener, das
Wachstum von Oxiden nicht als ein Lage-fiir-Lage Wachstum, sondern als ein Wachstum von
Einheiten (z.B. FeO-Bilagen, Fe;O4-Wiederholungseinheiten) zu beschreiben, die Kriterien wie
chemische Zusammensetzung oder elektrostatische Neutralitdt (vgl. dazu Kapitel 2.5) erfiillen
[111,335].

Die laterale Ausdehnung der kritischen Oxidkeime ist schwieriger zu bestimmen. Bei den
selbstorganisiert angeordneten Fe;Os-Nanodomédnen lassen sich auch Strukturen beobachten, die
nur aus einem einzigen Intensitdtsmaximum, eingebettet in die FeO-Matrix, bestehen, entsprechend
einem Fe-Kation einer terminierenden Eisenschicht in Fe;O4. Freie FesO4-Inseln sind lateral in der
Regel deutlich ausgedehnter (vgl. Abb. 4.1.6 und 4.1.9). Fiir metallische Keime wurden ,,magische*
laterale PartikelgroBen (,,magic clusters in two dimensions*) von 3, 7 und 10 Atomen vorhergesagt,
die besonders stabil sein sollten, da zu bei Entfernung eines Atoms mindestens drei Bindungen
gebrochen werden miissen [336]. Die kritische KeimgroBe von Oxiden ist vermutlich lateral
deutlich grofer als eine Oxid-Einheitszelle, da ein aus wenigen Molekiileinheiten bestehender
Festkorper aufgrund des hohen Ladung-zu-Radius-Verhéltnisses elektrostatisch nicht stabil sein
sollte. Zudem sind die Seitenfacetten der Fe;O4—Oxidkeime deutlich instabiler als die terminierende
(111)- oder eine (110)-Fliache [240]. Kleine Keime wie bei den Fe;Os—Nanostrukturen beobachtet,
lassen sich nur durch die umgebende FeO-Matrix stabilisieren, die zu einer elektrostatisch
stabileren Anordnung fiihrt [136]. Hier wiren detaillierte Messungen der ersten Wachstumsstadien
mit sehr geringen Oxidmengen hilfreich, um die laterale Ausdehnung der kritischen Keime zu
bestimmen.

Das Wachstum von Oxiden ist durch das Aufireten verschiedener Stochiometrien (Phasen) mit
unterschiedlichen Kristallgittern und Oberflichenenergien gekennzeichnet. Eine potentielle
Phasenumwandlung zu einer Verbindung mit anderer Stochiometrie und Kristallstruktur, und

damit verbunden auch anderen Oberflichen- und Grenzflichenenergien, kann einen immensen
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Energiegewinn verursachen und zu einem verdnderten Wachstumsmodus fiihren, z.B. wenn die
thermodynamisch stabilste Verbindung eine grofere kritische Keimgrofle besitzt als ein kinetisch
gebildeter ultradiinner Film. So ist das Wachstum der Eisenoxide nicht als ein Stranski-Krastanov
Wachstum anzusehen, sondern als ein Frank-Van der Merwe Wachstum von FeO(111), das
aufgrund einer Phasenumwandlung schichtdickenabhingig nach Uberschreiten der kritischen
Keimgrofie in ein Volmer-Weber Wachstum von Fe;O4(111) libergeht. Der hohe Energiegewinn der
stark exothermen Oxidation zu Fe;O, stellt geniigend Energie fiir die erforderlichen
Diffusionsprozesse zur Verfligung, die die flachen Eisenoxidfilme zu kompakteren Fe;Os-Inseln
umwandeln.
Ein Spezialfall stellt die Phasenumwandlung zu selbstorganisierten Fe;O4(111)-Nanodoméinen in 4
ML-dicken FeO(111)-Filmen auf Ru(0001) dar. In diesem Fall ist die kritische Keimgrofe fiir die
Phasenumwandlung homogen {iber ausgedehnte Bereiche erreicht, und die Vorstrukturierung (FeO-
Moir¢) und elektrostatische Instabilitit der FeO(111)-Filme fiihrt zu einer periodischen
Keimbildung von Fe;O4(111)-Nanodoménen. Es kombinieren sich also ein thermodynamischer und
elektrostatischer Energiegewinn. Auch die periodische Anordnung von Verbindungen mit
unterschiedlicher Austrittsarbeit ermoglicht nach Vanderbilt [136] einen Energiegewinn.
Die zunidchst gebildeten ultradiinnen FeO(111)-Filme auf den Metall-Substraten zeigen eine
ungewoOhnlich starke Expansion der Gitterkonstanten [129,130,334]. Dies ldsst sich nicht mehr
alleine durch die Wechselwirkung mit dem Substrat erkliren, da in diesem Fall auch 3 oder 4
Monolagen dicke FeO(111)-Filme die weniger stark expandierte ,,7 auf §“-Koinzidenzstruktur auf
Ru(0001) einnehmen konnten. Im Fall polarer, ionischer Verbindung ergibt sich vielmehr zusétzlich
ein elektrostatischer Beitrag (Madelungterm Qw,), der von der Schichtdicke abhingt (vgl.
Kapitel 2.5, 4.1):

AY = Ya+Yin+YMa - Vs (33)
Es zeigt sich, dass die FeO(111)-Filme relativ ,,weich* sind und die Filmstrukturen je nach Dicke
und Umgebungsvariablen spezifische Strukturen mit sehr variablen Gitterkonstanten bilden, die die
Energie des Gesamtsystems minimieren. Im Gegensatz dazu stehen Untersuchungen an MgO-
Filmen auf Ag(001) [98], bei denen sich gezeigt hat, dass die Filme sehr ,hart sind und die
Gitterkonstanten relativ starr sind. Die Anpassung an das Substrat erfolgt hier durch Mosaikbildung
der geschlossenen ersten MgO-Monolage an Korngrenzen. Wie ldsst sich dieses vollkommen
unterschiedliche Verhalten von Oxidfilmen verstehen? Entscheidend fiir das unterschiedliche
Verhalten der beiden Beispiele ist wieder die unterschiedliche Polaritit der beiden Filme: Im Fall
von FeO(111) handelt es sich um polare Filme, wihrend MgO(001) eine elektrostatisch stabile
Terminierung der Kochsalzstruktur darstellt. Dementsprechend braucht bei MgO(001) das System
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nicht auf die instabile Situation reagieren, die aus dem partiell ionischen Charakter der
Oxidbindungen resultiert. Zusétzlich ist die Wechselwirkung mit dem inerten Ag-Substrat schwach.
Die Filme reagieren nur aufgrund ihres kovalenten Bindungsanteils auf die Gitterfehlanpassung wie
andere kovalente Verbindungen auf einem schlecht wechselwirkenden, fehlangepassten Substrat.
Bei polaren FeO(111)-Filmen dominiert die Ionizitdt und damit der Madelungbeitrag gu, die
Filmstruktur. Generell ldsst sich also sagen, dass die Filmstruktur von Oxiden durch das
Wechselspiel von ionischen und kovalenten Bindungsanteil bestimmt wird: Bei polaren Filmen
erfordert die Stabilisierung eine Beriicksichtigung elektrostatischer Kriterien und die
Ionizitit bestimmt das Wachstum. Bei unpolaren Filmen spielt die Elektrostatik eine
untergeordnete Rolle und Fehlanpassungen und Verspannungen bestimmen das Wachstum.
Bemerkenswert ist, dass sdmtliche Eisenoxidfilme polare Filme sind, obwohl derartige Strukturen
eigentlich nicht stabil sein sollen. Im Limit ultradiinner FeO(111)-Filme ldsst sich noch erkléren,
dass Relaxationen in der Lage sind, die Filme zu stabilisieren, da aufgrund der begrenzten
Schichtdicke das Dipolmoment noch nicht sehr stark angestiegen ist. Obwohl Relaxationen alleine
nie in der Lage sind, das Dipolmoment vollstindig auszugleichen [140], so ist die verbleibende
Oberflichenenergie moglicherweise immer noch giinstiger als z.B. eine unpolare (001)-
Terminierung, die aufgrund der ungiinstigen epitaktischen Beziehung (quadratische Symmetrie des
wachsenden Films auf einem hexagonalen Substrat) eine hohe Grenzflichenenergie aufweisen
miisste. Mit zunehmender Schichtdicke steigt das Dipolmoment der FeO(111)-Filme an. Oberhalb
von 3 ML kommt es daher zu einer starken Expansion der Gitterkonstanten, die eine Verringerung
der Lagenabstinde und damit des Dipolmomentes ermoglicht. Die Phasenumwandlung zu
Fe;04(111) oberhalb von einer Schichtdicke von 4 ML reduziert zusétzlich das Dipolmoment der
Filme.

Im Fall von dickeren Oxidfilmen l4sst sich aber aufgrund des immens angestiegenen Dipolmoments
der polaren Filme eine Stabilisierung allein aufgrund von Relaxationen nicht mehr erklédren. Fiir die
Stabilisierung von polaren Oxiden wurden eine Reihe von Mechanismen vorgeschlagen, die eine
Umverteilung der elektronischen Zustandsdichte oder Verédnderungen der Oberflachenstochiometrie
(durch Adsorbate oder Defekte) beinhalten [139,141,143]. Relaxationen oder eine Reduzierung des
ionischen Bindungsanteils allein sind nicht in der Lage, polare Oberflichen zu stabilisieren. Bei
Filmen ist die Situation aber anders, da zusétzlich auch die Terminierung zum Substrat beachtet
werden muss [141]. Wie in den Kapiteln 2.5 und 4.2 ausfiihrlich dargelegt, ldsst sich so das
endliche Oberflichendipolmoment der Sauerstoffterminierung von a-Fe,O3(0001) durch die starken
Relaxationen durchaus ausgleichen. Die OH-terminierten a-Fe,O3(0001)-Filme, die sich in 107

mbar Sauerstoff bilden, stellen entsprechend Abb. 2.5.2b autokompensierte Filme dar. Fiir die
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Stabilisierung von polaren Oxidfilmen sind die Terminierungen von beiden Grenzflichen des
Filmes zum Substrat und zu der Gasphase von entscheidendem Einfluss. Die Terminierung an
der Substrat-Grenzfliche ist dabei wegen der raumlichen Isolierung von der Gasphase inerter gegen
Verianderungen von Umgebungsvariablen. Alle polaren Oxidfilme zeigen starke Relaxationen, die
zusétzlich stabilisierend wirken.

Fir die Prédparation einphasiger, wohlgeordneter Eisenoxidfilme, die ihren Festkorperphasen
vergleichbar sind, sind demnach im wesentlichen drei Bedingungen ausschlaggebend: Erstens muss
man sich in dem entsprechenden thermodynamisch bestimmten Stabilitdtsbereich befinden [55].
Zweitens muss die Filmdicke des FEisenoxidfilmes die Dicke einer Wiederholeinheit der
Festkorperstruktur liberschreiten [229]. SchlieBlich muss die Temperatur ausreichend hoch sein,
damit die Phasenumwandlung zu der thermodynamisch stabilen Phase in dem jeweiligen Druck-
und Temperaturbereich schnell genug abliuft. Die stark exotherme Oxidation zu der jeweilig
stabilen Oxidphase stellt in der Regel gentligend Energie fiir die erforderlichen Diffusionsprozesse
zur Verfiigung.

Sind diese Bedingungen nicht erfiillt, so bilden sich neuartige Filmstrukturen. Diese konnen
aullerordentlich wohlgeordnet sein wie unter Gleichgewichtsbedingungen gewachsene ultradiinne
FeO(111)-Filme auf Pt(111) oder Ru(0001) zeigen [129,130,334]. In Grenzbereichen der drei
genannten Bedingungen erhélt man meist ,,Zweiphasen-Ordnungsstrukturen® (biphase ordering)
[55,254], sowie vermehrt Defekte: Im Grenzbereich der Schichtdicke einer Fe;O4(111)-
Wiederholeinheit auf Ru(0001) wachsen periodisch angeordnete Fe;O4(111)-Nanostrukturen in dem
ca. 4 ML dicken FeO(111)-Film [33] (vgl. Kapitel 4.1). Entlang der Grenzlinien der
thermodynamischen  Stabilititsbereiche bilden sich ,Zweiphasen-geordnete” FeO(111)-
Oberflachenschichten auf Fe;O4(111)-Filmen [55,254]. a-Fe,03(0001) bildet entsprechend dem
von uns aufgestellten Modell in der Nihe der Phasengrenzlinie zu Fe;04(111) (10™ mbar O,) O-
Fehlstellen als Ausgangspunkt fiir eine Hydroxilierung. Genauso zeigen Fe;O4(111)-Filme in der
Nédhe zur Phasengrenze zur hoher oxidierten a-Fe,O;-Phase vermehrt Defekte, ndmlich
Eisenfehlstellen [55]. Es werden also generell umso mehr Defekte gebildet, je ndher man sich einer
Phasengrenzlinie néhert.

Bei zu niedrigen Temperaturen oder hohen Aufdampfraten und kurzen Oxidationszeiten konnen
sich Zwischenstufen der Oxidation wie g-Fe,O3(111) bilden [55]. Auch polykristallines Fe;O4(111)
lasst sich so priparieren (vgl. Kapitel 4.4). Der Nachteil bei der Priparation derartig kinetisch
stabilisierter Strukturen besteht in der relativ geringen Reproduzierbarkeit, da die gebildeten
Strukturen stark von der Substratmorphologie, Filmdicke und der Oxidationszeit abhingen und zu

langes Oxidieren immer zu der thermodynamisch stabilen Phase fiihren sollte.
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6.1.3 Substrateinfluss bei der Metalloxid-Heteroepitaxie

In dieser Arbeit wurden Eisenoxidfilme auf drei unterschiedlichen Substraten préipariert. Dabei
wurden unterschiedliche Metalle (Pt vs. Ru) und unterschiedliche Defektkonzentrationen (Pt(111)
vs. Pt(9 11 11)) eingesetzt. Dies ermdglicht eine vergleichende Diskussion des Substrateinflusses
auf die Metalloxid-Heteroepitaxie.

Als Grundlage fiir die Diskussion greifen wir Gleichung (8) auf (vgl. Kapitel 2.4). Fiir die
Diskussion des Substrateinflusses auf das Filmwachstum ist vor allem die Grenzflichenenergie g,
von Bedeutung. @, ist die Energie zur Schaffung einer Grenzfliche. Sie beinhaltet die
Wechselwirkung des Filmes mit dem Substrat an der Grenzfliche. Fir ¢, < 0 ist die
Wechselwirkung stark attraktiv und das abgeschiedene Filmmaterial sollte sich im Substrat 16sen.
Fiir g, = 0 ist keine Energie mit der Schaffung einer Grenzfliche verbunden, dies sollte streng nur
fiir homoepitaktisches Wachstum gelten. Je ndher die Grenzflachenenergie bei Null liegt, umso
mehr dhnelt das Wachstumsverhalten unverspanntem, homoepitaktischem Wachstum.

Wie ausfiihrlich in Kapitel 4.1 diskutiert, ist die Wechselwirkung von Ru mit Fe und O deutlich
starker als von Pt mit Fe und O. Da sich die FeO-Filme deutlich rdumlich von beiden Substraten
separieren, ist g, in beiden Fillen positiv, aber im Fall von FeO/Ru vermutlich deutlich kleiner.
Entsprechend findet man ein unterschiedliches Verhalten der FeO-Filme auf beiden Substraten: Auf
Pt(111) bilden sich vier unterschiedliche Koinzidenzstrukturen, die unterschiedliche Rotationen und
Expansionen der Gitterkonstanten beinhalten. Auf Ru(0001) finden sich einfache
Koinzidenzbeziehungen, bei denen der wachsende FeO-Film auf dem Substrat an bestimmten
Stellen ,,einrastet® (,,6 auf 8“- bzw. ,,7 auf 8“-Koinzidenzstrukturen). Aufgrund der ungiinstigeren
Wechselwirkung von Pt mit FeO ,,schwimmt“ der Film eher auf dem Substrat, und die Filme sind
mit zunehmender Schichtdicke auch deutlich instabiler als auf Ru(0001), wo sich sogar bis zu 4 ML
stabilisieren lassen. In diesem Zusammenhang ist bemerkenswert, dass FeO-Filme auf Pt(100)
ebenfalls in der polaren (111)-Terminierung aufwachsen [337]. Pt(100)-Filme rekonstruieren
normalerweise in eine Oberflachenschicht mit hexagonaler Symmetrie, allerdings zeigt sich, dass
unter dem Einfluss der FeO(111)-Filme diese Rekonstruktion ausbleibt, und hexagonale FeO(111)-
Filme auf einem quadratischen Pt(100)-(1x1)-Substrat wachsen. Shaikhutdinov et al. haben daraus
gefolgert, dass die Substrat-Film-Fehlanpassung keine grofle Rolle fiir die Eisenoxid-Filmstruktur
spielt. Diese Aussage muss nun eingeschrinkt werden, da dies offensichtlich nur fiir das System

FeO/Pt gilt, und vielmehr spezifisch durch die jeweilige Wechselwirkung von Metalloxid und
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Substrat definiert wird. Wachstum auf einem quadratischen Ru-Substrat fithrt moglicherweise zu
vollkommen anderen Strukturen.

Die unterschiedlichen Grenzflichenenergien von beiden Substraten zeigen sich auch in dem
Einfluss von Stufen auf die Keimbildung. Wie in Kapitel 2.4 dargelegt, gilt generell, dass fiir yi, >
vs + v Keimbildung bevorzugt auf Terrassen stattfindet und bei yi, <7y +y¢ Stufen oder Hohlecken
bevorzugt sind [68]. So konnten wir auf Ru(0001) tatsidchlich eindeutig einen Einfluss von Stufen
auf die Bildung von Fe;O4(111)-Inseln beobachten (vgl. Kapitel 4.1), wihrend ein derartiger
Einfluss bei einem Pt(111)-Substrat nicht beobachtet werden konnte [240]. Auch auf dem Pt(9 11
11)-Substrat mit einer hohen Stufendichte konnte im Prinzip das gleiche Stranski-Krastanov
Wachstum wie auf Pt(111) beobachtet werden (vgl. Kapitel 4.4), d.h. auf Pt-Substraten ist die
Grenzflachenenergie kleiner als auf Ru, und somit findet die Keimbildung bevorzugt auf Terrassen
statt.

Von groBer Bedeutung ist auch die elektronische Natur des Substrates. So ist zu erwarten, dass ein
Metallsubstrat aufgrund der relativ ,,verschmierten* elektronischen Zustandsdichte an der
Oberflache auf einen wachsenden Film leicht reagieren kann und unter dem Einfluss des Filmes
rekonstruiert, um seine Zustandsdichte bestmoglich anpassen zu konnen, wie dies ja fiir Pt(100)
auch beobachtet wurde [337]. Dies zeigt sich ebenfalls fiir das Wachstum von FeO(111) auf Pt(9 11
11), wo unter dem Einfluss des Eisenoxidfilms die Terrassenbreite verdreifacht wird (vgl. Kapitel
4.4). Demgegentiber besitzt ein Oxidsubstrat aufgrund des kovalenten Bindungsanteils gerichtetere
Bindungen, was zu stirkeren Verspannungen und Fehlversetzungsstellen fiihren kann [101].
Aufgrund des ionischen Bindungsanteils ist aber gleichzeitig die elektrostatische Stabilitdt der
wachsenden Filme zu beriicksichtigen (s.0.). Das Oxidsubstrat kann Metall-, Sauerstoff- oder
gemischt terminiert sein. Dementsprechend lédsst sich je nach Substratterminierung eine fiir den
jeweilig zu wachsenden Oxidfilm glinstige Grenzflaichenwechselwirkung erreichen. Dies haben wir
fiir das Wachstum von einkristallinen ZrO,-Filmen ausgenutzt, indem wir ein Ru(0001)-Substrat
mit einem sauerstoffterminierten FeO(111)-Film vorbedeckt haben. Autokompensierte
Wiederholeinheiten von polarem ZrO(111) bestehen aus O-Zr-O-Einheiten und erfordern eine O-
Schicht an der Grenzflache, die durch den FeO(111)-Film bereit gestellt wird. Polare Fe;O4(111)-
und Fe,03(0001)-Filme bestehen aus Fey-O-Fe,-Wiederholeinheiten, und die entsprechend
erforderliche Eisenterminierung an der Grenzfliche zum Substrat wird auf Pt(111) erreicht [273], so
dass sogar ein als instabil geltender sauerstoffterminierter a-Fe,O3(0001)-Film erhalten werden
kann (s. o0.). Die Wechselwirkung von Zirkonium mit den meisten Metallen ist sehr stark
(Legierungsbildung!), so dass moglicherweise erst die Verwendung eines FeO(111)-Films eine

Grenzflachenenergie > 0 ermdglicht.
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6.1.4 Zusammenfassung

Eine Reihe von Parametern bestimmen das Wachstum und die Struktur von Metalloxidfilmen. Die
Umgebungsvariablen p,T geben die Phasenzusammensetzung vor. Dicke Filme bilden sich
entsprechend der Festkorperthermodynamik. Bei diinnen Filmen dominiert der Einfluss der beiden
Grenzflaichen, und es konnen sich je mnach Umgebungsvariablen unterschiedliche
Oberflachenstrukturen und —terminierungen ausbilden. Diese beinhalten eine reiche Vielfalt an
moglichen Strukturen, von selbstorganisierten potentiell magnetischen Fe;O4(111)-Nanodoménen
iiber Fe-, O- und OH-terminierte Oberflichendominen bis zu ultradiinnen FeO(111)-
Gleichgewichtsphasen ohne Festkorperanalogon. Die erforderliche Ionendiffusion zur Bildung der
entsprechenden Phasen wird durch erhebliche Energiegewinne der stark exothermen
Oxidationsprozesse und durch elektrostatisch giinstigere Anordnungen ermdglicht.

Das ausgewdhlte Substrat bestimmt ganz entscheidend die Struktur des wachsenden Films. Die
Grenzflachenenergie sollte groer Null sein, um eine Legierungsbildung zu vermeiden. Eine kleine
Grenzflichenenergie bevorzugt tendenziell eher lagenweises Wachstum und zeigt einen groBeren
Einfluss von Stufen (oder anderen Defekten) auf die Keimbildung. Die Terminierung an der
Grenzfliche kann das Wachstum von bestimmten Strukturen fordern und als instabil geltende
polare Terminierungen stabilisieren. Dies alles muss beriicksichtigt werden, wenn Ergebnisse aus

Strukturuntersuchungen an Filmen, Einkristallen oder theoretische Rechnungen verglichen werden.
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6.2  Strukturmerkmale und katalytische Funktion von
Eisenoxidmodellkatalysatoren fiur die Dehydrierung von Ethylbenzol

6.2.1 Einleitung

Die katalytische Dehydrierung von Ethylbenzol zu Styrol wird bei Temperaturen um 870 K in
einem Ethylbenzol-Wasser Gasgemisch mit einem Verhidltnis von etwa 1:5 bis 1:12 mit
kaliumpromotierten Eisenoxidkatalysatoren durchgefiihrt. Modellkatalytische Studien, die ein
tiefgehendes Verstindnis dieser Reaktion erzielen sollen, erfordern es, die Komplexitit der
Wechselwirkungen der Gasatmosphére mit dem Modellkatalysator schrittweise zu erhdhen. Dazu
sind zundchst die Oberflachenstruktur und Reaktivitdt von unpromotierten, einphasigen und
einkristallinen Eisenoxiden charakterisiert worden [26,338] (vgl. auch Kapitel 4.1, 4.2). Dabei hat
sich gezeigt, dass auch unpromotiertes Fe,O; katalytische Aktivitit fiir die Dehydrierung von
Ethylbenzol besitzt [35]. Bindre Eisenoxid-Filme wurden weiterhin mit Kalium promotiert und
unter UHV-Bedingungen strukturell charakterisiert [28,35,294]. Es hat sich herausgestellt, dass je
nach Temperatur zwei unterschiedliche terndre Kaliumeisenoxide gebildet werden: KFeO, bei etwa
700 K, sowie KyFe»»034(0001) bei etwa 970 K. In dieser Arbeit konnte gezeigt werden, dass der
Katalysator bei technisch relevanten Temperaturen eine komplexe Oberflachenstruktur besitzt, die
beide terndre Verbindungen an der Oberflache exponiert (vgl. Kapitel 4.3). Dabei bildet sich ein
kaliumreicher KFeO,-Film, der den gréften Teil eines darunter gebildeten Ky Fe;;034(0001)-Films
bedeckt.

Obwohl in den in dieser Arbeit gezeigten Strukturuntersuchungen an Modellkatalysatorfilmen
schon ein relativ hohes Mal} an Komplexitét erreicht ist, sind Untersuchungen des Einflusses der
Gasatmosphire unabdingbar. Der néchste Schritt in der Anndherung an katalytisch relevante
Bedingungen besteht daher in einer Beriicksichtigung der umgebenden Wasserdampf/Ethylbenzol-
Gasatmosphire. Die modellkatalytischen Studien werden daher in der weiteren Diskussion durch
eine theoretische (thermodynamische) Betrachtung der umgebenden Wasseratmosphére erweitert.
Im folgendem werden zunédchst Berechnungen zu moglichen Gasphasenreaktionen in Ethylbenzol-
Wasser Gemischen mit und ohne Sauerstoff durchgefiihrt, die Nebenreaktionen der oxidativen oder
nicht-oxidativen Dehydrierung von Ethylbenzol simulieren. Die Zusammensetzung einer
Gasatmosphire aus Ethylbenzol, Wasser und Sauerstoff lasst sich durch die Equitherm-Software
simulieren [53]. Dabei wird analog wie in Kapitel 2.3 fiir die Berechnung von Phasendiagrammen
beschrieben eine Gasatmosphére aus moglichen Reaktionsgasen definiert, diese besteht aus CO,
CO., H,, H>0, O,, Ethylbenzol (EB), Toluol, Benzol, CH4, Ethan, Propan, Butan, CH,O, Methanol,
Ethanol, HCOOH, Acetaldehyd und Essigsdure. Alle Gase wurden in einer Gasphase

zusammengefasst, und eine feste Phase aus C wurde definiert, um eine mogliche Verkokung zu
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simulieren. Verschiedene Mengen H,O und Ethylbenzol und gegebenenfalls O, wurden
vorgegeben. Fiir komplexere Phasen wie chinoide Kohlenstoffphasen oder auch Styrol besitzt das
Programm keine ausreichenden thermodynamischen Daten, diese konnen daher nicht berticksichtigt
werden. Aufgrund der Gleichgewichtseinstellung der endothermen Dehydrierung von Ethylbenzol
zu Styrol ldsst sich aus thermodynamischen Griinden unterhalb von 630°C eine maximale
Umwandlung von 50% erhalten [30]. Derartige Gleichgewichtseinstellungen sind in den
Rechnungen nicht beriicksichtigt, die zeigen, dass Ethylbenzol gegeniiber den gezeigten
Verbindungen instabil ist und vollstindig umgesetzt werden sollte. Die FErgebnisse dieser
Simulationen sind in Abb. 6.2.1 zusammengefasst und die Kurven geben demanch lediglich einen

Eindruck davon, welche stabilen Nebenprodukte bei der Dehydrierung zu Styrol auftreten konnen.
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Abb. 6.2.1: Thermodynamische Simulation der Gasphasenzusammensetzung, die sich aus einem
Ethylbenzol-Wassergemisch (a), aus einem Ethylbenzol-Wasser-Sauerstoffgemisch (b) und aus einem
Ethylbenzol-Sauerstoffgemisch bildet (¢). Die Bildung von Styrol wird nicht beriicksichtigt, daher geben die

Kurven nur einen Eindruck méglicher Nebenprodukte der Dehydrierung von Ethylbenzol.

Die in Abb. 6.2.1 gezeigten Kurven sind eine Uberlagerung von drei Reaktionsgleichgewichten, die

sich in Abhéngigkeit der Temperatur verschieben:
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C+2H,0« CO,+2H, (34)
CH,« C+2H, (35)
CO,+H,« CO+H,0 (36)
Zunichst einmal wird das Ethylbenzol zu Kohlenstoff, Methan und Wasser zersetzt. Bei niedriger
Temperatur wird Kohlenstoff durch den Wasserdampf nach Gleichung (34) verbrannt
(Kohlevergasung). Ab etwa 200°C zersetzt sich Methan zu Wasserstoff und Kohlenstoff, der wie
bereits erwédhnt nach den Gleichgewichten (34) und (36) oxidiert wird. Ab ~400°C wird die
Wassergasshift-Reaktion (36) zunehmend stark auf die Seite von CO und Wasser verschoben, so
dass bei ~900°C ein stabiler Gleichgewichtszustand erreicht wird. Es zeigt sich, dass bis ~650°C
erhebliche Mengen Kohlenstoff gebildet werden, der die Katalysatoroberfliche verkoken und
deaktivieren konnte. Mit zunehmendem Sauerstoffgehalt wird die Kohlenstoftbildung stark
unterdriickt (Abb. 6.2.1b,c). In Anwesenheit von Sauerstoff kommt noch die Gleichung (37) hinzu.
CH,+20,« CO,+2H,0 (37)
In reinem Sauerstoff dominiert {iber den gesamten Temperaturbereich die Totaloxidation der
Kohlenwasserstoffe zu Kohlendioxid und Wasser. Das Abknicken der Kurven bei etwa 500°C zeigt
einen leichten Einfluss der Wassergasshiftreaktion (36) bei hohen Temperaturen.
Interessanterweise wird die technische Dehydrierung von Ethylbenzol bei Temperaturen
durchgefiihrt (~600°C), bei der ein zunehmender Einfluss der Wassergasshiftreaktion zu
verzeichnen ist, wihrend gleichzeitig die Kohlenstoffbildung stark abnimmt. Es wird also eine
schnelle Verkokung der Oberflache vermieden. Zudem wird das Katalysatorgift CO, aufgrund der
Wassergasshiftreaktion bei diesen Temperaturen weitgehend dem Gasgleichgewicht entzogen. Aus
thermodynamischer Sicht sollten leicht hoéhere Temperaturen (700°C) oder eine leichte
Sauerstoffzugabe (10-20%) sogar giinstiger sein, wie sich auch in kiirzlich durchgefiihrten
katalytischen Messungen herausgestellt hat [339]. In Sauerstoffatmosphédre konnen niedrigere

Temperaturen verwendet werden, allerdings erfolgt dann eine oxidative Dehydrierung.

6.2.2 Mogliche Struktur-Reaktivitatsbeziehungen der katalytischen Dehydrierung von
Ethylbenzol mit unpromotierten Fe;O3

Die katalytische Aktivitdt der bindren Eisenoxide lésst sich aus den Adsorptionseigenschaften von
Ethylbenzol und Styrol mit den spezifischen Eisenoxidoberflichen abschitzen. Abbildung 6.2.2
zeigt schematisch den Zusammenhang zwischen der Oberflichenstruktur, der Adsorptionsgeometrie
und den spezifischen Desorptionsenergien von Ethylbenzol und Styrol auf den drei

unterschiedlichen unpromotierten Eisenoxidoberflachen. Die Werte fiir die Fe-O Abstéinde wurden
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aus dynamischen LEED-Rechnungen bzw. Photoelektronenbeugung ermittelt [258,272,303] (vgl.
Kapitel 4.2), die Adsorptionsgeometrien wurden mit NEXAFS bestimmt [36,340] und die
Desorptionsenergien wurden aus TDS und einer isosteren Auswertung von UPS-Isobaren erhalten
[341,342]. Es zeigt sich, dass vor allem die Wechselwirkung der Eisenkationen mit den p-
Elektronen des Phenylrings von Bedeutung ist, da die Eisenkationen den stirksten Beitrag zu der
lokalen elektronischen Zustandsdichte an der Oberflache besitzen [189,293]. Fiir einen bestimmten
Abstand des Phenylringes zu der Oberflédche sollte eine attraktive Wechselwirkung bestehen und die
bevorzugte flache Adsorptionsgeometrie iiber einen h®-Komplex kann sich ausbilden [36]. Fiir
sauerstoffterminierte Oberflichen ist die Wechselwirkung nur sehr schwach, und je tiefer die
Eisenkationen unterhalb der O-Terminierung liegen, umso schwécher ist die Wechselwirkung. Dies
filhrt zu geringeren Desorptionsenergien beider Molekiile ohne chemisorbierte Zustinde auf
FeO(111) und zu einer verkippten Adsorptionsgeometrie. Fiir eisenterminiertes Fe;O4(111) bilden
sich stark gebundene chemisorbierte Adsorptionskomplexe, was ebenfalls unglinstig flir die
katalytische Aktivitdt ist, da Oberflichenplitze blockiert werden und fiir weitere Reaktionen
zunehmend weniger Reaktionsplidtze zur Verfligung stehen. Auf a-Fe,03(0001) ist die attraktive
Wechselwirkung mit Eisenkationen der zweiten Lage gerade noch stark genug, um chemisorbierte
Komplexe zu bilden, aber zu schwach fiir eine zu starke Chemisorption und damit eine
Deaktivierung der Oberfliche durch blockierte Oberflachenplidtze. Der Eisen-Sauerstoffabstand
bestimmt gewissermaflen die Aciditit und damit die Reaktivitit der jeweiligen Oberfliche
gegeniiber der Chemisorption von (basischen) Adsorbaten. Tatsdchlich nimmt die katalytische

Aktivitit in der Reihe FeO(111) (inaktiv) < Fe;04(111) < Fe,05(0001) zu [35,339].
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Abb. 6.2.2: Schematische Darstellung des Zusammenhangs der geometrischen Oberflachenstruktur und

der Adsorptionsgeometrie mit den Desorptionsenergien von Ethylbenzol und Styrol.

Wie in Abschnitt 2.3.3 bereits diskutiert, verschieben sich die Stabilititsbereiche der bindren
Eisenoxide in Wasseratmosphire entsprechend des Wasserdissoziationsgleichgewichtes. Dabei hat
das Wasser eine oxidierende (oder gegebenenfalls reduzierende) Wirkung allein entsprechend dem
Sauerstoffpartialdruck, der sich aus dem Wasser bei einem bestimmten Druck-/Temperaturpaar
bildet. Wie aus Abb. 2.3.2b ersichtlich ist demnach a-Fe,Os die thermodynamisch stabilste Phase in
1 bar Wasser bei 870 K. In Abwesenheit von Wasser (modelliert durch Wasserpartialdriicke <107
mbar) werden stark reduzierte Eisenoxidphasen gebildet (Fe, FeO, Fe;O4, vgl. Abb. 2.3.2b). Dieses
Verhalten wurde kiirzlich auch durch Untersuchungen an unpromotierten Fe;O3(0001) Filmen in
einem Einkristallflussreaktor bestétigt [339]: In Abwesenheit von Wasser werden die
Eisenoxidfilme schnell schrittweise unter Bildung von Fe;O4 reduziert. Moglicherweise findet also
eine stochiometrische Reduktion unter diesen Bedingungen statt. Die katalytische Aktivitdt konnte
reinem Fe;Os; zugeordnet werden, eine schrittweise Reduzierung der Aktivitit findet iiber Bildung
von Fes;Oy statt [339]. SchlieBlich konnte eine noch geringere Aktivitit auf einem Kohlenstofffilm

beobachtet werden, der sich langsam auf dem Fe;O4 bildet und diesen deaktiviert.
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In Wasseratmosphére sind die Filme wesentlich ldnger stabil gegen eine Reduktion, die Filme
werden also entsprechend der Thermodynamik durch die Wasseratmosphire zu der bei diesen
Bedingungen stabilen Phase oxidiert. Eine Rolle des Wassers kann also darin identifiziert werden,
dass es die Reduktion des Eisenoxidfilmes verlangsamt. Die Riickoxidation des Katalysators erfolgt
iiber den umgebenden Wasserdampf.

In vorhergehenden Untersuchungen hat sich gezeigt, dass die Oberfliche nach der Reaktion
weitgehend sauber ist, aber viele Defekte gebildet werden [35,343]. Batch-Reaktorexperimente
zeigen ebenfalls hohere Umsitze auf defektreichen Fe,Os-Filmen [343]. Entsprechend wurde ein
Defektmechanismus postuliert, der Stufen des sauberen Fe,Os-Films als aktive Zentren enthélt
[35,36]. Dieses Modell ist in Abbildung 6.2.3 durch die im Rahmen dieser Arbeit nun vorliegenden
Strukturinformationen ergédnzt. Die LEED-Strukturuntersuchungen an Fe,O3(0001) haben gezeigt,
dass die Oberfliche bereits bei relativ hohen Sauerstoffpartialdriicken hydroxiliert vorliegt (vgl.
Kapitel 4.2). Vermutlich sind Sauerstofffehlstellen an der Oberflache der Ausgangspunkt fiir diese
Hydroxilierung [291]. Mit an Sicherheit grenzender Wahrscheinlichkeit ist Fe,Os unter
katalytischen Bedingungen zumindest teilweise hydroxiliert. Die Bildung von Sauerstofffehlstellen
ist vermutlich mit einer relativ geringen freien Energie verbunden, und in der Tat sind
Sauerstofffehlstellen der dominierende Defekttyp in Hématit [344]. Moglicherweise liegen
hydroxilierte und nicht-hydroxilierte Oberflichenbereiche nebeneinander in Doméinen vor, wie es in
STM-Untersuchungen beobachtet wurde [188,189] (vgl. Abb. 4.2.6). Die Doménen sind durch
scheinbar 1.5 A hohe Stufen getrennt, die im wesentlichen die unterschiedliche elektronische
Struktur an der Fermi-Kante wiedergeben (durch die grauen Késten veranschaulicht). Unter
Beriicksichtigung der ermittelten Oberflichenstruktur ergeben sich verschiedene mdgliche

Reaktionswege wie in Abbildung 6.2.3 dargestellt.
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Abb. 6.2.3: Mégliche Mechanismen fiir die katalytische Dehydrierung von Ethylbenzol an unpromotierten Fe,03(0001)
Doménengrenzen zwischen hydroxilierten und sauerstoffterminierten Doménen (a), und auf hydroxilierten Doménen (b). (c)
Mbgliche Nebenreaktion (Mechanismus der Deaktivierung) nach der Bildung von Sauerstofffehistellen unter Bildung partiell

reduzierter Fe;04-Oberflachenbereiche. Die verschiedenen Modelle sind im Text erldutert.
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Im wesentlichen lassen sich drei potentielle Reaktionszentren unterscheiden: Saubere,
sauerstoffterminierte Doménen (s.u.), hydroxilierte Domdnen (Abb. 6.2.3b) sowie die dazwischen
auftauchenden Doménengrenzen (Abb. 6.2.3a, s.u.).

Auf hydroxilierten Bereichen oder an der Doménengrenze zu unhydroxilierten Doménen kann ein
Ethylbenzol iiber die Wechselwirkung mit den Eisenkationen in einer flachen Geometrie
adsorbieren (Abb. 6.2.3a,b). Nach der Abstraktion von zwei Wasserstoffatomen bilden sich unter
Desorption von zwei Wasseratomen zwei benachbarte Sauerstofffehlstellen, die durch die
umgebende Wasseratomosphire schnell wieder hydroxiliert werden sollten. Damit ist der
katalytische Kreislauf geschlossen, und weitere Ethylbenzol-Molekiile konnen umgesetzt werden.
Es ist wahrscheinlich, dass sich in Wasseratmosphire in einem dynamischen Gleichgewicht stindig
solche Fehlstellen bilden. Es ist also auch der Fall denkbar, dass ein Ethylbenzol an einer derartigen
Fehlstelle, wo Eisenkationen direkt exponiert sind, adsorbiert (Abb. 6.2.3c). Wie ein Vergleich der
Desorptionsenergien in Abb. 6.2.2 mit eisenterminierten Fe;O4(111) zeigt, sollte die
Wechselwirkung an einem exponierten Eisenkation wesentlich stirker sein. Aus diesem Grund ist
eine Ethylbenzol-Adsorption an diesen Defektplitzen moglicherweise sogar bevorzugt.
Dementsprechend ist die Weiterreaktion wie in Abb. 6.2.3c unter Ausdehnung partiell reduzierter
Defektbereiche unter Umstinden schneller, als die Hydroxilierung der Fehlstellen. Auch
Dieckmann hat darauf hingewiesen, dass bei hohen Defektkonzentrationen aufgrund
elektrostatischer Wechselwirkungen ausgedehnte Defektcluster entstehen konnen [345]. Aufgrund
der reduzierten Koordination ist es wahrscheinlich, dass derartig ausgedehnte Defektbereiche
instabil sind (vgl. die Diskussion der Mechanismen von Rekonstruktionen in Kapitel 2.5). Um einen
stabilen Oberflichenzustand zu bilden, wire eine Rekonstruktion der elektronischen
Oberflachenzustinde notwendig, und aufgrund des reduzierten Charakters dieser Oberflachenregion
wire die Bildung von Fe;O4-Dominen eine Mdoglichkeit, um einen stabileren Oberflichenzustand
zu erreichen. Dies wire eine Erkldrung dafiir, dass in der Tat eine partielle Reduktion der
Oberflache im Laufe der Reaktion beobachtet wird [339], obwohl Fe;O4 in der Wasseratmosphére
aufgrund thermodynamischer Argumente zu Fe;O; aufoxidiert werden miisste. Eine derartige
Umstrukturierung der Oberflachenregion beinhaltet einen Wechsel in der Kristallstruktur von einem
hexagonalen Gitter zu einer kubischen Spinellstruktur und sollte mit einer zunehmenden Rauhigkeit
verbunden sein. Eine derartig aufgerauhte, partiell reduzierte Oberflache ist in Abb. 6.2.4b gezeigt
und mit einer typischen Morphologie direkt nach der Prdparation vor katalytischen Messungen
verglichen (Abb. 6.2.4a). Der in Abb. 6.2.4b gezeigte Film ist zudem durch kohlenstofthaltige

Ablagerungen bedeckt, die sich durch vorsichtiges Heizen in Sauerstoff entfernen lassen. Das dann
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erhiltliche LEED-Bild zeigt eine Uberlagerung der Reflexe von Fe,O; und Fe;04. Der
Reaktionsmechanismus ist also eine plausible Erkldrung fiir die beobachtete Deaktivierung der

Katalysatoroberfldche durch eine Reduktion zu Fe;Oj.
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Abb. 6.2.4: Typische Oberflichenmorphologie (a) vor (aus [239]) und (b) nach der katalytischen
Dehydrierung von Ethylbenzol an unpromotierten Fe;Os;. Nach der Reaktion ist der Film deutlich rauher, z.

T. von Kohlenstoff bedeckt und besteht aus partiell reduzierten Fe;O—~Bereichen.

Es sind noch weitere Reaktionsmechanismen denkbar, die allerdings nicht zu einem geschlossenen
katalytischen Kreislauf mit einer unverdndert vorliegenden Oberfliche fiihren, sondern eine
fortschreitende Hydroxilierung der Oberflache zur Folge haben. Da hydroxlierte Bereiche aber nach
dem Mechanismus in Abb. 6.2.3b auch aktiv sein konnen, fiihrt eine fortschreitende Hydroxilierung
nicht zu einer Deaktivierung des Katalysators, und die in Abb. 6.2.5 gezeigten Mechanismen tragen
ebenfalls zur katalytischen Aktivitit bei. Auf noch nicht hydroxilierten Bereichen adsorbieren in
einem ersten Schritt Ethylbenzol-Molekiile iiber eine attraktive Wechselwirkung des Phenylringes
mit den Eisenkationen in einer flachen Adsorptionsgeometrie (Abb. 6.2.5a). Wasserstoffatome
binden an demselben oder an zwei benachbarten Sauerstoffatomen der Oberfliche. Nach
Desorption des Styrolmolekiils bleibt im zweiten Fall eine partiell hydroxilierte Oberfléche zuriick,
die selbst bei hohen Temperaturen stabil bleibt (vgl. Diskussion in Kapitel 4.2). Sterisch

ungiinstiger ist die Adsorption beider Wasserstoffatome an demselben Sauerstoffoberflichenatom,
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in diesem Fall wiirde sich moglicherweise unter Desorption von H,O eine Sauerstofffehlstelle
bilden, die in einer Wasseratmosphire instabil ist (vgl. Kapitel 4.2), und ebenfalls schnell
hydroxiliert werden sollte, und somit ebenfalls zu einer im Reaktionsverlauf zunehmend
hydroxilierten Oberflache fiihren sollte.

Auch die Adsorption an einer Domidnengrenze kann zu einer fortschreitenden Hydroxilierung
filhren (Abb. 6.2.5b). Die Adsorption des Ethylbenzolmolekiils kann auf beiden Seiten der
Dominengrenzen geschehen, ist aber auf nicht-hydroxilierten Bereichen aufgrund elektrostatischer
Kriterien wahrscheinlicher, da das Oberflaichendipolmoment der polaren Fe,Os-Terminierungen
selbst durch starke Relaxationen nie vollkommen ausgeglichen werden kann, wihrend dies bei einer
OH-Terminierung durchaus moglich ist [141] (vgl. Kapitel 2.5, 4.2, 6.1). Nach der Abstraktion der
Wasserstoffatome bilden sich je nach den eingenommenen Adsorptionspldtzen nach Desorption von
Wasser eine (Abb. 6.2.5b) oder zwei (Abb. 6.2.3a) Sauerstofffehlstellen. Die Weiterreaktion erfolgt
wie bereits in Abb. 6.2.3 diskutiert, und entsprechend kommt es im weiteren Reaktionsverlauf zu
einer unverdndert vorliegenden Doménengrenze (Abb. 6.2.3a) oder einer Ausdehnung der
hydroxilierten Bereiche (Abb. 6.2.5b). Gleichzeitig kann als Nebenreaktion die Ausdehnung der
reduzierten Sauerstofffehlstellenbereiche wie in Abb. 6.2.3¢ diskutiert erfolgen.
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Abb. 6.2.5: Mégliche Mechanismen fiir die Dehydrierung von Ethylbenzol auf einer sauerstoffterminierten

(@) Oberflache und an einer Doménengrenze (b), die zu einer fortschreitenden Hydroxilierung von

Fe,03(0001) fihren. Die beiden Modelle sind im Text erldutert.

In katalytischen Messungen in einem Einkristallflussreaktor an unpromotierten Fe,O3(0001) Filmen
hat sich gezeigt, dass keine Induktionsperiode auftaucht und dass die Aktivitit nach einer gewissen
Zeit abrupt um eine Grofenordnung absinkt [339]. Die Oberflidche besteht dann (zumindest) partiell

aus reduzierten Fe;O4-Bereichen. Das Fehlen einer Induktionsperiode zeigt, dass bereits zu Beginn
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eine katalytisch aktive Oberfliche vorliegt, d.h. dass sauberes Fe,Os; katalytisch aktiv ist. Der
abrupte Wechsel der Aktivitit unter Bildung einer reduzierten Phase spricht gegen eine
kontinuierliche Verdnderung der Katalysatoroberfldche. Zundchst kann die reduzierte Oberfliche
durch Sauerstoffdiffusion aus dem Fe,Os-Festkorperinneren zuriick oxidiert werden. Erst wenn die
reduzierten Doménen eine kritische Grof3e erreichen oder die Sauerstoffdiffusion zu langsam wird,
dehnen sich die reduzierten Fe;Os4-Bereiche schnell aus. Dies wiirde bedeuten, dass der
Mechanismus aus Abb. 6.2.3¢ besonders schnell an Doménengrenzen von Fe;O4 und Fe,O; statt
findet, wo sich die reduzierten Bereiche sehr schnell ausdehnen kénnen: An den Doménengrenzen
besteht eine sehr starke Wechselwirkung des Phenylrings mit den Eisenkationen der partiell
reduzierten Bereiche, gleichzeitig konnen die Wasserstoffatome der Ethylgruppe iiber
Wasserstoffbriickenbindungen gut mit der hydroxilierten Fe,O3-Oberflache wechselwirken, so dass
in der Tat eine besonders giinstige Reaktionsandordnung an derartigen Dominengrenzen besteht.
Eine Erhohung des Wasser/Ethylbenzol-Verhéltnisses sollte sich nach dem Modell in Abb. 6.2.3
gilinstig fiir eine Reoxidation des Katalysators auswirken (Abb. 6.2.3b), ein hoherer Anteil
Ethylbenzol-Molekiile sollte die Reduktion bevorzugen (Abb. 6.2.3c¢).

Uber die hier gemachten Spekulationen eines Reaktionsmechanismusses hinaus konnen auch
weitere Strukturmerkmale (z.B. gleichartig terminierte Stufen wie zuvor postuliert [35]) einen
Einfluss auf die Aktivitit besitzen. Hierfiir wére es beispielsweise interessant, wenn es geldnge,
gleichartig terminierte, gestufte Fe,O3(0001)-Filme zu préparieren, wie es flir Fe;O4 in Kapitel 4.4

in Ansétzen geschehen ist.

6.2.3 Mdogliche Struktur-Reaktivitdtsbeziehungen bei der katalytischen Dehydrierung von
Ethylbenzol mit kaliumpromotierten Eisenoxiden

Abbildung 6.2.6 fasst den Stand der Strukturuntersuchungen an kaliumpromotierten
Eisenoxidmodellkatalysatoren zusammen. Ausgehend von den bindren Eisenoxiden wurden die
Modellkatalysatorfilme hinsichtlich ihrer strukturellen Komplexitit dem Katalysator angenihert,
indem zunichst terndre, einphasige promotierte Verbindungen charakterisiert wurden. SchlieSlich
konnte die komplexe Oberflichenstruktur, die sich bei Temperaturen der technischen Katalyse
bildet, erschlossen werden. Unter diesen Bedingungen werden zwei terndre Verbindungen an der
Oberflache exponiert, ndmlich ein kaliumreicherer KFeO,-Film, der den groBten Teil einer darunter

gebildeten Ky Fe;>034(0001)-Phase bedeckt.
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Abb. 6.2.6: Schematische Ubersicht iiber den Stand der Charakterisierung der katalytisch aktiven

Oberfldche von kaliumpromotierten Eisenoxidfilmen.

Damit konnten frither gemachte Untersuchungen an technischen Katalysatorproben bestitigt
werden [31]. Als aktiver Zustand des Katalysators wird eine KFeO,-Verbindung diskutiert, die sich
auf einem Kern bildet, der aus K,Fe;;Os4 besteht [31]. Eine Langzeitdeaktivierung geschieht durch
die Bildung und ridumliche Segregation von Fe;O4 und KOH. Das K,Fe»Os4 dient als ein

Kaliumspeicher fiir die aktive KFeO,-Phase. Eine Kurzzeitdeaktivierung durch eine Verkokung der
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Oberfliche wird durch das Wasser im Reaktionsgas (Kohlevergasung, Wassergasshiftreaktion)
vermindert. Ein entsprechendes Modell ist in Abb. 1.3.2 dargestellt.

Das dort gemachte Modell kann nun durch die Beobachtung ergénzt werden, dass moglicherweise
auch unter katalytisch relevanten Bedingungen beide Phasen an der Oberfliche exponiert sein
konnen und mdglicherweise unterschiedliche Funktionen in der Katalyse ausiiben konnten.

Die Ahnlichkeiten mit technischen Katalysatorproben legen nahe, dass die Druck- und
Materialliicke fiir die Kaliumeisenoxid-Modellkatalysatorproben {iberbriickt ist. Aufgrund der
hohen Reaktivitdt von Kaliumverbindungen gegeniiber Wasser sollte die Gasatmosphire jedoch
sehr entscheidend auf den Katalysator wirken. Die gleichen ternidren Eisenoxidphasen bilden sich
auch in 10® mbar Wasseratmosphire [38]. Der unter katalytischen Bedingungen vorhandene
Wasserdampf fithrt aber mit hoher Wahrscheinlichkeit zu einer Reaktion mit den
Kaliumverbindungen unter Bildung von KOH. Eine derartige Zersetzung der Kaliumeisenoxidfilme
durch Restgaswasser wurde mit XPS beobachtet und wird auch thermodynamisch erwartet [38].
Erhohte Temperaturen fiihren zur Desorption des KOH. Die Bildung der kaliumreichen KFeO,
Oberflachenphase konkurriert unter Reaktionsbedingungen mit der KOH-Bildung und -Desorption,
daher hiangt die Bildung dieser Phase von der Bildungsrate ab. Die Bildung von KOH muss in
einem dynamischen Prozess durch Segregation von K aus dem darunterliegenden KFe;Osq
kompensiert werden. Auf diese Weise agiert der darunterliegende KFeyOs4-Film als ein
Kaliumreservoir fiir die Bildung der kaliumreichen KFeO,-Oberfldchenphase. Die erforderliche
Kaliumdiffusion ist ein sehr schneller Prozess, wie sich in XPS-Messungen zeigt, da bereits bei 300
K Kaliummetall schnell unter Bildung von KO, oxidiert wird [38]. Es ist aber nicht ganz klar, wie
ein vollstindiger Kaliumaustrag unter katalytischen Bedingungen verhindert wird. Die
Deaktivierung des Katalysators durch Zersetzung zu Fe;O4 und KOH ist ein langsamer Prozess
[31]. Moglicherweise dient ein kohlenstofthaltiger Film als schiitzende Schicht, die einen
Kaliumaustrag durch die raumliche Trennung von der Gasphase erschwert. Zudem ist bekannt, dass
Alkalimetallpromotoren die Kohlevergasung katalysieren [346]. Es besteht auch die Mdglichkeit,
dass der sich bildende Kohlenstofffilm die eigentlich katalytisch aktive Spezies enthélt, und dass
der Kaliumeisenoxidfilm zur Bildung dieser aktiven Kohlenstoffspezies notwendig ist [35].
Allerdings wurde in den Experimenten von Kuhrs et al. moglicherweise die oxidative Dehydrierung
von Ethylbenzol wuntersucht. Tatsdchlich konnte gezeigt werden, dass verschiedene
Kohlenstoffspezies (Russ, Graphit, ,Nanozwiebeln“, , Nanofilamente) eine ausgezeichnete
Aktivitdit und Ausbeute zeigen [40,41]. Zur Zeit werden Experimente durchgefiihrt, die kldren
sollen, ob bei der nicht-oxidativen Dehydrierung auch kohlenstofthaltige Ablagerungen oder der

komplexe Kalium-Eisenoxid Katalysator die katalytisch aktive Phase ist.
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Weitere Erkenntnisse iiber die katalytische Dehydrierung von Ethylbenzol an kaliumpromotierten
Eisenoxiden sollten sich durch in-sifu Studien der Korrelation der katalytischen Aktivitit mit der
Kohlenstoffbildung auf kaliumpromotierten Modellkatalysatorfilmen und durch Untersuchung von

kohlenstofthaltigen Modellsystemen ergeben.

6.2.4 Zusammenfassung: Die katalytische Dehydrierung von Ethylbenzol

Katalytisch aktiv sind hydroxilierte Fe,O3;-Oberflachenbereiche bzw. Doméanengrenzen zwischen
hydroxilierten und nicht-hydroxilierten Bereichen. Aufgrund von Dehydrierungsreaktionen an
nicht-hydroxilierten Domédnen und Dominengrenzen sollte im Laufe der Reaktion der Anteil
hydroxilierter Oberfldchenbereiche zunehmen. Gleichzeitig konnen sich auf bereits hydroxilierten
Dominen Sauerstofffehlstellen bilden, die schnell zu ausgedehnten partiell reduzierten
Defektbereichen weiterreagieren, was schlieBlich zu der Bildung von reduzierten Fe;Os-
Oberflachenregionen und einer zunehmenden Rauhigkeit der Oberfléche fiihrt. In Abwesenheit von
Wasser wurde eine deutlich schnellere Reduktion zu Fes;Os beobachtet. Dies ist in
Ubereinstimmung mit den diskutierten Mechanismen, da eine Riickoxidation der Fehlstellen durch
Hydroxilierung in diesem Fall ungiinstiger wird und der Reduktionsmechanismus durch den sich
bildenden Wasserstoff an Bedeutung gewinnt. Zusétzlich ist unter diesen Bedingungen Fe;O4 auch
thermodynamisch stabiler als Fe,O3 (vgl. Abb. 2.3.2b fiir niedrige Wasserpartialdriicke).

Fiir den aktiven Zustand des promotierten Eisenoxidkatalysators konnte das Hiille-Kern Modell von
Muhler et al. durch die modellkatalytischen Studien bestitigt werden [31]. Es bildet sich demnach
ein diinner kaliumreicher KFeO,-Film auf einem K Fe;>Os4-Substrat. Wasser fithrt zur Desorption
von KOH und einer Langzeitdeaktivierung des Katalysators. Die Ky Fe;»Oss-Phase dient als
Kaliumreservoir zur dynamischen Riickbildung der KFeO,-Phase. Beide Phasen sind an der
Oberfliche exponiert und konnen moglicherweise unterschiedliche katalytische Funktionen
ausiiben. Unklar bleibt, ob sich ein katalytisch aktiver Kohlenstofffilm auf der kaliumhaltigen
Oberfliache bildet, der nachgewiesenermallen auBerordentlich gute Ausbeuten und Selektivititen bei
der oxidativen Dehydrierung besitzt [40,41], oder ob die kohlenstofthaltigen Ablagerungen nur
einen schnellen Kaliumaustrag verhindern. Entsprechende Untersuchungen sind zur Zeit im Gange.

Zum Abschluss sei darauf hingewiesen, dass die vorgestellten Untersuchungen die Limitierungen
des UHV-Ansatzes in der Katalyseforschung deutlich machen. Der postulierte
Reaktionsmechnanismus an unpromotiertem Fe,O3 beinhaltet als wesentliches Element die Bildung
hydroxilierter Oberflachenbereiche. Diese konnten erst durch systematische

Strukturuntersuchungen {iber einen weiten Bereich der Druckliicke mit LEED identifiziert werden
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(vgl. Kapitel 4.2). Letzten Endes sind modellkatalytische Studien und theoretische Betrachtungen
alleine nur eingeschriankt in der Lage, die Vorginge bei der katalytischen Dehydrierung von
Ethylbenzol zu beschreiben. Ohne die Anwendung von in-situ Techniken wird es dusserst schwierig
sein, die Synergien der komplexen Wechselwirkung der Gasatmosphire bei katalytisch relevanten
Temperaturen und Driicken mit der thermodynamisch und kinetisch unter diesen Bedingungen
dynamisch gebildeten Oberflaichenmorphologie und -struktur zu identifizieren. Allerdings zeigen
Parallelen zu Experimenten an technischen Katalysatorproben, dass die Ergebnisse aus unseren
modellkatalytischen Untersuchungen im Fall der katalytischen Dehydrierung von Ethylbenzol auf
unpromotierten und promotierten Eisenoxiden sehr gut mit realkatalytische Messungen korrelieren

lassen [31,347].
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wieder auf den Teppich geholt hat, und natiirlich fiir ihre permanente Unterstiitzung in allen

wissenschaftlichen und unwissenschaftlichen Situationen.
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