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1. Einleitung

Seit der zweiten Hélfte des zwanzigsten Jahrhunderts &ndern sich standig die Anforderun-
gen, welche Industrie und Privatkunden an Bauteile wie zum Beispiel Festplatten oder Sen-
soren gestellt werden. Hatte ein Computer im Jahre 1951 noch einen Platzbedarf von ca.
35 m?, eine Speicherkapazitat von 1000 Wortern und eine Leistungsaufnahme von bis zu
125 kW [1], so hat ein gewdhnliches Smartphone heutzutage die GroRe einer Hand bei Spei-
cherkapazitaten im dreistelligen Gigabytebereich und Leistungsaufnahmen bis zu 5 W. Ge-
rade an diesem Beispiel, vom Industriecomputer tiber den klassischen PC bis hin zum Note-
book oder Smartphone, werden die steigenden technologischen Anspriiche deutlich, die an
die einzelnen Komponenten gestellt werden. Es werden immer Kleinere und leistungsfahi-
gere Teile bendtigt, die zugleich energieeffizient arbeiten und finanziell erschwinglich sein

sollen (z.B. lange Akkulaufzeiten beim Smartphone).

Eine bisher industriell wenig genutzte Materialklasse mit einem riesigen Anwendungspoten-
tial stellen hier die sogenannten Multiferroika [2—4] dar. Diese zeichnen sich dadurch aus,
dass zwei oder mehr (,,Multi-*) ferroische Ordnungsphénomene (,,-ferroika“) kombiniert in-
nerhalb des Materials vorliegen. Besonders interessant ist dabei die Kombination von Fer-
roelektrizitat und Ferro-/Ferrimagnetismus, da sich hierdurch eine Vielzahl potentieller An-
wendungsbereiche [5] erschlielt. Es gabe Beispielsweise die Mdglichkeit zur Entwicklung
eines magnetischen Speichermaterials, welches nur mit Hilfe eines elektrischen Feldes, je-
doch ohne Leitungsstréme, beschrieben werden kann. Ein solcher Schreibprozess wére deut-
lich schneller und wirde zudem keine, durch den elektrischen Strom bedingte, Abwérme
erzeugen. Diese Kopplung von ferroelektrischen und ferromagnetischen Eigenschaften
wurde erstmals im Jahre 1960 [6] von D. Astrov experimentell an Cr.Oz nachgewiesen und
wird als magnetoelektrischer (ME) Effekt bezeichnet. Da nur sehr wenige Substanzen [7,8]
existieren, welche diese Eigenschaften aufweisen und das zudem nur bei ungunstigen aulie-
ren Bedingungen (z.B. sehr geringen Temperaturen), liegt der Fokus der Forschung seit ei-
nigen Jahren in der Herstellung von Kompositen aus einem Ferroelektrikum und einem Fer-
romagnetikum [9-11]. Ferroelektrika mit herausragenden ferroelektrischen Eigenschaften
sind z.B, Bleizirkonattitanat [12,13] oder Bariumtitanat [14,15], wobei letzteres aus Um-
weltgrinden [16,17] (bleifrei) und aus Grunden der Reproduzierbarkeit (kein unkontrollier-
ter Abdampf von Bleioxid bei Hochtemperaturprozessen) nach Mdglichkeit bevorzugt ein-

gesetzt werden sollte. Haufig eingesetzte Ferro-/Ferrimagnetika sind Ferritspinelle wie zum

Seite | 3



Beispiel Kobalt- [9,18,19] oder Nickelferrit [20,21]. Die Materialklasse der Multiferroika,
der magnetoelektrische Effekt sowie die Eigenschaften und Besonderheiten der eingesetzten
Materialen Bariumtitanat und Kobaltferrit werden im Kapitel 2.1 im Detail beschrieben.

Zum Thema Multiferroika und ME Effekt sind innerhalb der letzten 50 Jahre eine Vielzahl
von Publikationen erschienen. Der Grofteil dieser Arbeiten behandelt die Herstellung sol-
cher Komposite mittels klassischer Festkdrpersynthese [9,22] und nasschemischer Herstel-
lungsverfahren wie der Sol-Gel-Synthese [7,23], der Polyolsynthese [18] oder der Citrat-
Methode. Dinnschichtverfahren wie Spincoating [19,24,25] und pulsed laser deposition
(PLD) [26,27] sowie template-basierte Synthesen [28-30] riickten innerhalb der letzten 20
Jahre in den Vordergrund. Je nach gewahltem Herstellungsverfahren unterscheidet sich die
Anordnung der beiden Komponenten im Komposit, was als sogenannte Konnektivitat 24
(Kapitel 2.1.1) bezeichnet wird.

Eine Variante zur Herstellung von Multiferroika, welche sehr wenig untersucht wurde, ist
die Rekristallisation des Komposits aus der eutektischen Schmelze der gemischten Kompo-
nenten via Zonenschmelzverfahrens [31] (Kapitel 2.2.1) oder der Czochralski Methode. In
ersten Experimenten mittels Bridgman Technik [32,33] in den frihen 1970er Jahren von
Van Boomgard et al. am Fe-Co-Ti-Ba-System entstanden sehr interessante Strukturen, wel-
che der eher seltenen 3-3-Konnektivitdt zugeordnet werden konnten. Die untersuchten Pro-
ben zeigten einen starken ME Effekt, enthielten jedoch einen hohen Anteil kobalt- und ti-
tandotiertes Bariumhexaferrit (BaFe12-x[TiC0]o5xO19). Trotz dieser sehr vielversprechenden
Ergebnisse wurde die Kompositsynthese via Schmelzverfahren erst ca. 30 Jahre spater er-
neut untersucht. In einer im Jahr 2000 von Echigoya et al. publizierten Arbeit [31] wurde
die Herstellung eines Multiferroikums aus einer eutektischen Schmelze aus BaTiO3 und
CoFe,04 mittels Zonenschmelzverfahrens unter Variation der Atmosphare und der Wachs-
tumsgeschwindigkeiten untersucht. Es stellte sich heraus, dass ein weiteres Problem die Ent-
stehung der nicht ferroelektrischen, hexagonalen Modifikation des BaTiO3 ist. Zudem wur-

den keine Ergebnisse beziiglich magnetoelektrischer Messungen veroffentlicht.

Ziel der vorliegenden Arbeit war die Herstellung phasenreiner, eutektischer BaTiOz-
CoFe204 Komposite via optischen Zonenschmelzens, in denen Bariumtitanat ausnahmslos
in der tetragonalen Modifikation vorliegen sollte. Diese Eutektika sollten umfassend beziig-
lich Zusammensetzung (XRD, Rietveld), Morphologie (REM, HRSTEM) und ihrer physi-
kalischen, vor allem der magnetoelektrischen, Eigenschaften charakterisiert werden. Wei-
terhin sollte der Einfluss der Variation der Komponenten innerhalb des Stoffsystems auf die

physikalischen Eigenschaften untersucht werden.
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Die Arbeit ist in drei grolRere Teilabschnitte gegliedert, deren Ergebnisse bereits publiziert
wurden [34-36]. Die Hauptergebnisse sind in Kapitel 4 zusammengefasst und Details kon-

nen den angehéngten Fachartikeln entnommen werden.
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2. Material und Methoden

2.1 Material und Materialeigenschaften

Der folgende Abschnitt beinhaltet eine grundlegende Betrachtung der Materialklasse der Mul-
tiferroika, ihren Aufbau und Besonderheiten. Es folgen Erlauterungen zu den ferroischen Ord-
nungen und deren Kombination, welche im magnetoelektrischen Effekt resultiert. Abschlie-
Rend werden Aufbau und Eigenschaften der ferroischen Komponenten Bariumtitanat und der

Ferritspinelle erlautert.

2.1.1 Magnetoelektrische Multiferroika

Wie bereits in der Einleitung beschrieben, weisen magnetoelektrische Multiferroika eine Kom-
bination aus Ferro-/Ferrimagnetismus und Ferroelektrizitat auf. Daneben gibt es weitere ferro-
ische Ordnungen, wie zum Beispiel die Ferroelastizitat [37]. Eine Beschreibung der verschie-
denen ferroischen Effekte folgt in Kapitel 2.1.2, eine detaillierte Betrachtung zum magneto-
elektrischen Effekt in Kapitel 2.1.3.

Typen von Multiferroika

Man unterscheidet Typ-1- und Typ-II-Multiferroika [4]. Am langsten bekannt und am haufigs-
ten untersucht sind die Typ-I-Multiferroika. Diese zeichnen sich dadurch aus, dass Ferroelekt-
rizitdt und Magnetismus unterschiedliche Ursachen haben und dadurch gréBtenteils unabhangig
voneinander auftreten. Das schlief3t jedoch eine Kopplung beider Phdnomene nicht aus, aller-
dings ist der resultierende magnetoelektrische Effekt sehr gering, wie z.B. bei BiFeOs. Zusatz-
lich sind die meisten dieser Verbindungen nicht fur eine technische Anwendung geeignet, was
héufig daran liegt, dass sich die magnetische Curie Temperatur weit unter Raumtemperatur
befindet. Ein Beispiel hierfir ist BiMnOs [8], dessen ferromagnetische Ubergangstemperatur
110 K betragt. Ferromagnetische Stoffe haben zudem hdufig die Eigenschaft, elektrisch leitfa-
hig zu sein, wodurch eine elektrische Polarisation verhindert wird, wogegen magnetische Iso-

latoren meist eine antiferromagnetische Ordnung aufweisen [5].

Die Besonderheit an Typ-1I-Multiferroika ist, dass der Magnetismus das ferroelektrische Ver-

halten verursacht. Diese starke Abhéngigkeit fihrt zu einer deutlich starkeren Kopplung

Seite | 6



zwischen den ferroischen Effekten, allerdings existiert hier das Problem, dass diese Stoffe h&u-
fig eine deutlich schwéchere elektrische Polarisation als Typ-1-Systeme zeigen. Die erste Ver-
offentlichung zum Typ-Il aus dem Jahr 2003 befasste sich mit ToMnOs [38] und zeigte, dass
sich bei Temperaturen kleiner 28 K nicht nur die magnetische Struktur andert, sondern dass
auch nur in diesem Temperaturbereich eine elektrische Polarisation vorliegt. Am interessantes-
ten war jedoch, dass sich bei Anlegen eines geniigend starken Magnetfeldes die elektrische
Polarisation um 90° drehte. Ein Jahr spater wurde eine noch starkere Abhangigkeit in ToMn2Os
[39] beobachtet. Das Anlegen eines alternierenden Magnetfelds zwischen -1,5 und +1,5 Tesla

flihrte zu einer entsprechenden Oszillation der elektrischen Polarisation.

Multiferroische Komposite

Sowohl Typ-1 als auch Typ-I1-Multiferroika zeichnen sich also einerseits durch gewisse Cha-
rakteristika aus, welche Sie fiir neuartige Applikationen interessant machen, andererseits besit-
zen sie meist andere Eigenschaften, welche entscheidende Ausschusskriterien sind, wie bei-
spielsweise zu geringe ME-Effekte oder eine Anwendung bei extrem niedrigen Temperaturen.
Um die Schwachpunkte dieser einphasigen Multiferroika zu umgehen, liegt ein Fokus der For-
schung auf Kompositen aus ferromagnetischen und ferroelektrischen Substanzen. Dieser An-
satz er0ffnet eine Vielzahl an moglichen Materialkombinationen, wie z.B. der Herstellung eines
Kompositmaterials aus CoFe2O4 und BaTiO3 [14,19,31,40,41], allerdings muss es sich bei den
Substanzen nicht zwingendermafen um oxidische Festkorper handeln. Es ist ebenso mdglich,
als Ferromagnetikum beispielsweise Legierungen oder reine Metalle, wie z.B. Nickel [42], zu
verwenden. Neben der reinen Auswahl der Komponenten ist ein wesentlicher, wenn nicht gar
entscheidender Faktor deren Konnektivitat [43,44].

Konnektivitaten multiferroischer Komposite

Wie bereits in der Einleitung erwahnt, gibt es verschiedenste Moéglichkeiten die ferroischen
Verbindungen zu verknipfen. Die finale Konnektivitét ist hierbei groRtenteils von der gewahl-
ten Fertigungsmethode abhangig, wodurch es moglich ist, trotz gleicher Ausgangskomponen-
ten Uber eine grofRe Anzahl an Herstellungsverfahren Multiferroika mit véllig verschiedenen
Eigenschaften zu produzieren. Die Art der ferroelektrischen-ferromagnetischen Anordnung hat
einen groRen Einfluss auf den resultierenden magnetoelektrischen Effekt (Kapitel 2.1.3). Eine
Auswahl der h&ufigsten genutzten Konnektivitaten ist in Abbildung 1 vergleichend zu der, in

dieser Arbeit hergestellten, 3-3-Konnektivitat dargestelit.

Seite | 7



ZEAAN 0-3-Konnektivitat: VA S A S S ) 3-3-Konnektivitat:
FM-Partikel in FE-Matrix | Ausdehnungbeider
Y| Komponenten drei-
o 7]|] dimensional
M 2-2-Konnektivitit: 9 pe
I Alternierende Schichten 1 | W
f | LM CoFe,0,
4 v y
/1 //
1-3-K01111ekm.frriit: _ Ve |V BaTiO,
FM-Stabchen in FE-Matrix i
y

Abbildung 1: Vergleich der hdufigsten Komposit-Konnektivitaten (links) mit der 3-3-Konnektivitat (rechts).

Neben den dargestellten Varianten gibt es noch andere, jedoch nur sehr selten genutzte Konnek-
tivitaten [43]. Die Bezeichnung der Konnektivitét setzt sich entsprechend der Ausdehnung der
eingesetzten Substanzen im dreidimensionalen Raum zusammen. Die klassische Festkorper-
synthese und die meisten nasschemischen Verfahren fuhren zu einer 0-3-Konnektivitat [7,18],
in der ferromagnetische Partikel in einer ferroelektrischen Matrix eingebettet sind. Die 2-2-
Konnektivitat [19,26] wird Uber entsprechende Dlnn- oder Dickschichtverfahren hergestellt,
wogegen ein 1-3-Komposit [30] meist nur durch Strukturvorgabe Uber ein Templat wie bei-
spielsweise SBA-15 synthetisiert werden kann. Das fiir diese Arbeit gewéhlte optische Zonen-
schmelzverfahren fiihrt hingegen zur Entstehung einer eher seltenen Kompositstruktur, welche

am ehesten einer 3-3-Konnektivitat zugeordnet werden kann.

2.1.2 Ferroische Ordnungsphanomene

Ein Material wird als Ferroikum bezeichnet, wenn es auch in Abwesenheit eines externen Fel-
des einen Zustand wie eine spontane Magnetisierung, Polarisation oder auch Deformation auf-
weist [37,45,46]. Sie zeichnen sich weiterhin dadurch aus, dass innerhalb der ferroischen Phase
mindestens zwei Doménenzustédnde durch ein externes Feld geschaltet werden kénnen. Cha-
rakteristisch flr solche Substanzen ist das sogenannte Hystereseverhalten, welches schematisch

fiir Ferroelektrizitat in Abbildung 2 und flr Ferromagnetismus in Abbildung 3 dargestellt ist.

Ferroelektrizitat und der piezoelektrische Effekt

Ferroelektrische Substanzen sind dadurch gekennzeichnet, dass sich bei Anlegen eines elektri-
schen Feldes die Dipole und somit die Domanen im Kristall parallel zur Feldrichtung ausrich-
ten. Je nach Stérke des externen elektrischen Feldes (E) kann es dazu kommen, dass alle Dipole
parallel zueinander ausgerichtet sind. In diesem Fall spricht man von der Sattigungspolarisation
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(Ps). Nach dem Abschalten des externen Feldes bleibt eine remanente Polarisation (Pr) erhal-
ten, welche durch ein entgegengesetztes Koerzitivfeld (Ec) aufgehoben werden kann [46,47].
Eine ferroelektrische Hysteresekurve inklusive charakteristischer Punkte ist in Abbildung 2
dargestellt.

\EC

[~ _PR

Abbildung 2: Schematische Darstellung einer ferroelektrischen Hysterese. Charakteristische Punkte wie Satti-
gungspolarisation, Remanenzpolarisation und Koerzitivfeld sind gekennzeichnet.

Jedes ferroelektrische Material zeigt zudem den sogenannten piezoelektrischen Effekt
[43,48,49]. Das bedeutet, dass sich durch eine elastische Verformung eines Festkorpers dessen
elektrische Polarisation &ndert (direkter piezoelektrischer Effekt). Dieser Prozess ist auch um-
gekehrt durchfuhrbar, das heif3t, dass sich Piezoelektrika durch Anlegen eines elektrischen Fel-
des verformen (inverser piezoelektrischer Effekt). Dieses Verhalten wird fiir eine Vielzahl tech-

nischer Anwendungen, wie z.B. in der Sensorik [50], genutzt.

Ferro-/Ferrimagnetika und Magnetostriktion

Ferromagneten bestehen aus vielen kleinen Domanen, in denen magnetische Momente eine pa-
rallele Ordnung aufweisen. Diese werden als Weiss-Bezirke bezeichnet. Das Anlegen eines
aulleren Magnetfeldes fuhrt nun dazu, dass sich die magnetischen Spins der einzelnen Weiss-
Bezirke in die Richtung des Feldes ausrichtet, was zu einer Magnetisierung des Ferromagneti-
kums fihrt. Mit zunehmender Stérke des Magnetfeldes (H) wird der Anstieg der Magnetisie-
rung geringer, bis die sogenannte Sattigungsmagnetisierung (Ms) erreicht ist, bei der alle mag-
netischen Domanen der Substanz vollstandig in Richtung des angelegten Magnetfeldes ausge-
richtet sind. Analog zu den Ferroelektrika, bleibt auch hier nach Ausschalten des Feldes eine
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Remanenzmagnetisierung (Mr) zuriick, welche durch ein entgegengerichtetes magnetisches
Koerzitivfeld (Hc) aufgehoben werden kann [51,52]. Eine schematische Magnetisierungskurve
sowie eine schematische Darstellung der Weiss-Bezirke flr Ferro- und Ferrimagnetismus sind
in Abbildung 3 dargestelit.

Weiss-Bezirke
(Nettomoment)

—>

1
[ \

ferromagnetisch ferrimagnetisch

Lol
A

Abbildung 3: Schematische Darstellung einer Hysteresekurve eines Ferromagneten inklusive der Ausrichtung der
magnetischen Momente der Weiss-Bezirke in der Sattigung und in der Remanenz (links). Rechts: Darstellung der
magnetischen Spins innerhalb eines Weiss-Bezirks fir jeweils Ferro- und Ferrimagnetismus.

Im Gegensatz zu einem klassischen Ferromagneten handelt es sich bei einer ferrimagnetischen
Ordnung um einen Sonderfall des Antiferromagnetismus. In einem Antiferromagneten heben
sich die magnetischen Momente zweier, antiparallel gekoppelter, ferromagnetischer Teilgitter
gegenseitig auf [52]. In einem Ferrimagneten besitzen diese Teilgitter allerdings verschieden
groRRe magnetische Momente, wodurch die resultierende Magnetisierung zwar abgeschwacht
wird, sich die Substanz aber wie ein Ferromagnet in einem duf3eren Magnetfeld verhélt. Die
strukturellen Ursachen fir die ferrimagnetische Anordnung werden im Kapitel 2.1.5 am Bei-

spiel der Ferritspinelle genauer erklért.

Die meisten Ferromagneten besitzen die Eigenschaft der Magnetostriktion, was bedeutet, dass
sich dessen Lange beim Anlegen eines Magnetfeldes &ndert (direkter magnetostriktiver Effekt).
Analog zu den Piezoelektrika gibt es auch hier einen indirekten Effekt, auch als piezomagneti-
scher Effekt bezeichnet, wodurch sich bei Deformation eines Ferromagneten dessen Magneti-
sierung andert [53-56]. Ursache dieses Effektes ist eine spontane Deformation des Kristallgit-

ters in den meisten magnetischen Doméanen in deren Magnetisierungsrichtungen, was beim
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Anlegen eines dulleren Magnetfeldes zu einer makroskopischen Deformation des magnetisier-
ten Materials fuhrt. Dieses Phanomen ist in Abbildung 4 schematisch dargestellt. Die durch den
magnetostriktiven Effekt hervorgerufene Deformation (AL - L) liegt in der Regel zwischen
107 und 10, sie ist also sehr klein.

a) ohne externes Magnetfeld b) im externen Magnetfeld
W= =/
»
_____ ./‘\..?E__ H > M
/] NN = | =
H=0 '

Abbildung 4: a) Die Deformationsachsen (Késtchen) der verschiedenen Doménen sind ohne &ufieres Magnetfeld
unterschiedlich ausgerichtet. b) Ausrichtung der Deformationsachse mit Magnetisierung (Pfeile) der Doménen
entlang des angelegten Magnetfeldes. Die entstehende makroskopische Deformation ist durch Uberlagerung des
neuen Zustandes mit dem Ausgangszustand (transparent) dargestellt.

2.1.3 Der magnetoelektrische Effekt

Der magnetoelektrische Effekt ist das Resultat einer Kopplung von Ferromagnetismus und Fer-
roelektrizitat, wodurch sich beispielsweise die Magnetisierung mittels eines elektrischen Feldes
schalten lasst (Abbildung 5).

M
———— e —
d ’
/
/
M / /
- H— / /
I ) |
f /
H } T H S &
f /
! | |
ferromagnetisch / !
/ /
/ v
= : Sy
magneto

Abbildung 5: Kombinierte Darstellung ferromagnetischer und ferroelektrischer Eigenschaften zu einem magne-
toelektrischen Multiferroikum.
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Analog zu dem bereits beschriebenen magnetostriktiven und dem piezoelektrischen Effekt exis-
tiert der ME-Effekt ebenfalls in der direkten und der indirekten Variante [11,57,58] (Erklarung
folgt). AulRerdem sind genau diese beiden Effekte der Grund, warum eine magnetoelektrische
Kopplung zwischen zwei verschiedenen Komponenten iberhaupt funktioniert, da die magneti-
schen und elektrischen Ordnungen Uber die Grenzflache elastisch gekoppelt sind (Abbildung 6
und Abbildung 7).

Der direkte magnetoelektrische Effekt beschreibt dabei die Anderung der elektrischen Polari-
sation eines Stoffes durch Anlegen eines &uleren Magnetfeldes. Dieses Feld flhrt in einem
Komposit zu einer Deformation des Ferromagnetikums, welche sich durch die elastische Kopp-
lung an den Grenzflachen auf das Ferroelektrikum Ubertragt. Das hat wiederum zur Folge, dass
sich durch den piezoelektrischen Effekt dessen Polarisation andert. Dieser Sachverhalt ist in
Gleichung (1) und Abbildung 6 illustriert.

magnetisch mechanisch

ME — Effekt = ——x . (1)
mechanisch  elektrisch
magnetostriktiv piezoelektrisch
L ! DD
H
) ® —)

1 eeeee)
Magnetfeld 2 mech. Spannung mech. Spannung = Polarisation

direkter magnetoelekirischer Effekt
HEEPEERE

H
m—)

(Magnetfeld/m. Spannung) X (m. Spannung/Polarisation)

Abbildung 6: Schematische Darstellung des direkten magnetoelektrischen Effektes in einem magnetoelektri-
schen Multiferroikum (modifiziert nach [44]).

Der indirekte magnetoelektrische Effekt ermoglicht es, durch Anlegen eines elektrischen Feldes
die Magnetisierung des Multiferroikums zu veréndern, was bereits kurz in der Einleitung am
Beispiel von Speichermedien angerissen wurde. Die indirekte Variante des ME-Effekts ist in
Gleichung (2) und Abbildung 7 dargestellt.
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Abbildung 7: Schematische Darstellung des umgekehrten magnetoelektrischen Effektes in einem magnetoelektri-
schen Multiferroikum (modifiziert nach [44]).

Das Einschalten eines elektrischen Feldes fuhrt in einem Magnetoelektrikum zu einer Defor-
mation der ferroelektrischen Komponente. Diese Ubertragt sich durch die elastische Kopplung
an den Grenzflachen auf das Ferromagnetikum, was in Folge dessen durch den piezomagneti-

schen Effekt zu einer Anderung des magnetischen Moments fiihrt.

Im weiteren Verlauf der Arbeit wurde ausschlielich der direkte magnetoelektrische Effekt der
Proben bestimmt. Das Messprinzip und die Grundlagen zur Auswertung der Messdaten werden
in Kapitel 2.2.4 beschrieben und dargestellt, die eingestellten Messparameter im experimentel-

len Part der Dissertation (Kapitel 3.3).

2.1.4 Bariumtitanat

Eine der meistuntersuchten Festkdrpermaterialien ist das Bariumtitanat, was an seiner Struktur
und den daraus resultierenden Eigenschaften und deren technischen Applikationsmaéglichkeiten
liegt [59-64].

Struktur

Bariumtitanat (BaTiOz) gehort zur Verbindungsklasse der Perowskite, deren Name sich vom
Mineral Perowskit, dem Calziumtitanat [65], (CaTiOz) ableitet. Perowskite haben die
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allgemeine Summenformel ABOs, wobei es sich bei A (hier Ba*) um ein groRes ein- bis drei-
wertiges Kation und B (hier Ti**) um ein kleines drei- bis fiinfwertiges Kation handelt. Die A-
Kationen bilden mit den Sauerstoff-lonen eine kubisch dichteste Kugelpackung, bei der ein
Viertel der entstehenden Oktaederliicken durch B-Kationen besetzt ist. Die B-Kationen bilden
folglich Uber jeweils ein gemeinsames Sauerstoff-lon in alle Raumrichtungen miteinander ver-
kniupfte BOs-Oktaeder [51,64,66]. Die Grofie der Oktaederliicken in einem Perowskit ist ab-
hangig von der GroRe der A-Kationen. Im Fall des Bariumtitanates sind die Ba?*-lonen
(Ba**xiy = 1.61 A [67]) sehr groR und die in den Oktaederliicken befindlichen Ti**-lonen
(Ti%* i) = 0.61 A [67]) sehr klein. Der Zusammenhang zwischen Packungs- und Liicken-lon ist
in Gleichung (3) dargestellt und wird als Goldschmidtscher Toleranzfaktor (t) bezeichnet [68].
Fur Werte von 0,91 <t < 1 werden in der Regel unverzerrte, kubische Perowskitstrukturen er-

wartet, fur t > 1 sind tetragonale oder hexagonale Strukturen zu erwarten.

ry,+1,

21, +1,)

{(BaTiO,) = ——oPm+14%pm __, 46 3)
J2(61pm +140pm)

t

ra= Radius des A-Kations  rg = Radius des B-Kations  ro= Radius des Anions (meist O%)

Die daraus resultierende Bewegungsfreiheit der Ti**-lonen innerhalb dieser Liicken fiihrt dazu,
dass diese um 10 bis 15 pm aus den Oktaedermittelpunkten verschoben sein kénnen, wodurch
Bariumtitanat, je nach Temperatur in vier verschiedenen Perowskit-Modifikationen und einer
hexagonalen Hochtemperatur-Modifikation vorliegen kann. Die verschiedenen Modifikationen

und deren Ubergangstemperaturen sind in Tabelle 1 dargestellt.

Tabelle 1: Modifikation des Bariumtitanats mit Ubergangstemperaturen und elektrischen Eigenschaften.

Modifikation rhomboedrisch  orthorhombisch  tetragonal kubisch hexagonal

Raumgruppe R3m Amm?2 P4mm Pm3m P63/mmc
Ubergangs-
-80°C 5°C 120 °C 1460 °C
temperatur
Eigenschaft ferroelektrisch : paraelektrisch

Eigenschaften und Anwendung

Die ferroelektrischen Modifikationen unterscheiden sich von der nicht-ferroelektrischen, kubi-
schen Modifikation durch die Auslenkung des Ti**-lons und einer damit verbundenen Stre-
ckung der Elementarzelle entlang einer Achse (tetragonal), einer Flachendiagonale (orthorhom-

bisch) oder der Raumdiagonale (rhomboedrisch). Diese Auslenkung der Titan-lonen in den
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ferroelektrischen Phasen fuhrt zur Entstehung elektrischer Dipole, welche mit Hilfe eines
elektrischen Feldes ausgerichtet werden kénnen. Oberhalb der Phasentibergangstemperatur von
120 °C ist das nicht mdglich, nach Ausschalten des Feldes bleibt keine remanente Polarisation
bzw. kein Dipolmoment zuriick (paraelektrisches Verhalten). Abbildung 8 zeigt eine Uber-

spitzte Darstellung dieses Sachverhaltes.

£
Tetragonal (T): Kubisch (K):
¥ ‘ T

‘J“ )J"." Ti4+ ]

ferroelektrisch O 120 °C Tit+ paraeleltrisch
| - O
Zellmetrilc: ar < ag Zellmetrik:
ar=br<c; crreg | ay = by = cx

Abbildung 8: Ferroelektrisch-paraelektrischer Phaseniibergang in Bariumtitanat bei 120 °C mit der tetragonalen
(links) und der kubischen (rechts) Modifikation.

Weiterhin zeichnet sich undotiertes Bariumtitanat dadurch aus, dass es ein extrem guter elektri-
scher Isolator ist und zudem eine hohe Elektrizitatskonstante besitzt, wodurch es prédestiniert
fiir eine Anwendung als Dielektrikum in Keramikkondensatoren ist [69]. Aufgrund des ausge-
pragten piezoelektrischen Effektes kann es zudem als Drucksensor oder als Schalter eingesetzt
werden [50]. Dieses ohnehin schon in reiner Form technisch sehr interessante und vielféltig
einsetzbare Material kann zusétzlich durch Dotierung mit anderen Elementen modifiziert wer-

den.

So bietet sich durch den Einbau von Blei und Strontium auf den Bariumplatz die Mdoglichkeit,
den ferroelektrisch-paraelektrischen Phasenlibergang zu héheren oder geringeren Temperatu-
ren zu verschieben [70], um so beispielsweise Piezoelektrika herzustellen, die auch bei groRe-
ren Temperaturen als 120 °C funktionieren [71]. Durch eine Substitution von Barium mit ho-
herwertigen Kationen, wie z.B. La%*, konnen entsprechende Defekte innerhalb des Festkorpers
erzeugt werden, wodurch das eigentlich isolierende Material elektrisch leitfahig wird. BaTiO3
zeigt dabei den sogenannten PTCR-Effekt (positive temperature coefficient of resistivity), was
bedeutet, dass der elektrische Widerstand mit steigender Temperatur steigt [59,64,72,73]. Die
Besonderheit hierbei ist jedoch, dass dieser Effekt nicht linear ist, sondern der Widerstand bei
der Phasentibergangstemperatur sprunghaft um mehrere GroRenordnungen steigt. Die Ursache
dafiir ist, dass sich wéhrend des Sintervorganges durch Ba-Fehlstellen eine Sperrschicht an den
Korngrenzen bildet (Akzeptoren), welche die z.B. durch La*" ins Korninnere eingebrachten

Leitungselektronen an den Korngrenzen wegfangen. Unterhalb des Phasenuiberganges fiihrt die
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spontane Polarisierung jedoch dazu, dass diese Akzeptorzustdnde zum Teil kompensiert werden

kdnnen, wodurch die Leitungselektronen die Korngrenzen tberwinden kénnen.

Mit Hilfe der Einbringung von Fehlstellen ins Korninnere und der Verschiebung der Curie-
Temperatur kénnen also PTCR-Elemente fir verschiedenste Temperaturbereiche hergestellt
werden, welche beispielsweise als selbstregelnde Widerstdnde eingesetzt werden. Ein hochin-
teressantes und mit zunehmender Elektromobilisierung immer gefragteres Anwendungsgebiet
ist der Einsatz einer dotierten Bariumtitanatkeramik als selbstsicherndes PTC-Heizelement in
elektrischen Fahrzeugheizungen [74]. Eine solche Technologie wird bereits seit vielen Jahren
unter anderem in elektrischen Zusatzheizern in Dieselfahrzeugen eingesetzt, da diese aufgrund

ihrer hohen Effizienz zu wenig Abwérme zum Aufheizen des Fahrzeuginnenraumes erzeugen.

2.1.5 Ferritspinelle

Ferritspinelle sind elektrisch nichtleitende, ferrimagnetische keramische Werkstoffe (,,Ferrit®),
welche in der sogenannten Spinellstruktur (,,Spinell*) kristallisieren, deren Name sich vom Mi-

neral Spinell (MgAl.0,) ableitet [20,52].

Struktur

Ferritspinelle sind gewohnlich aus zweitwertigen Kationen wie Co?* oder Ni?*, Fe**-lonen und
Sauerstoff mit der allgemeine Summenformel A''Fe'"';04 aufgebaut. In der Spinellstruktur bil-
den die Sauerstoff-lonen die kubisch dichteste Kugelpackung mit zur Halfte von Kationen be-
setzten Oktaeder- und zu einem Achtel besetzten Tetraederliicken [51,75]. Die beiden Liicken-
arten sowie deren Anordnung innerhalb der Elementarzelle eines Spinells sind in Abbildung 9

illustriert. Eine Abbildung der kompletten Elementarzelle ist beispielsweise in [76] zu finden.

Je nach eingesetzten Metallionen ist es nun moglich, dass ein Spinell normaler, inverser oder
teilinverser Struktur vorliegt. Bei der normalen Spinellstruktur befinden sich die Fe3*-lonen
ausschlief3lich in den besetzten Oktaederliicken, die A-Kationen in den entsprechenden besetz-
ten Tetraederliicken. Ist ein Spinell vollstandig invers, so befinden sich in dem Achtel der Tet-
raederliicken ausschlieRlich die Fe*-lonen, wogegen die Oktaederliicken zu je einem Viertel

von zweiwertigen lonen und Fe**-lonen besetzt werden.

Ob ein Spinell in der normalen, der partiell-inversen oder der inversen Struktur vorliegt, ist

hauptséchlich von zwei, im Folgenden erklérten, Faktoren abhangig.
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Teraederliicke Oktaederliicke

Q besetzte Oktaederliicke

O— Kubisch dichteste Packung

Abbildung 9: Tetraeder- und Oktaederliicken und die kubisch dichteste Kugelpackung (rot) aus Sauerstoff. Sche-
matische Anordnung der besetzten Liicken innerhalb der Elementarzelle (rechts).

1. Dem Anionenparameter, welcher die Lage (x,x,x) der Anionen im Oxidgitter wieder-
spiegelt. Diese sind groftenteils abh&ngig von den lonenradien der Kationen im Spinell.
Aus einer Abweichung vom Idealwert x = 0,375 folgt eine strukturelle Verzerrung. Ist
dieser Wert zum Beispiel grofer als der Idealwert, so werden die Oktaederliicken klei-
ner und die Tetraederliicken groRer.

2. Die Ligandenfeldstabilisierungsenergie (LFSE), welche je nach Elektronenkonfigura-
tion der Kationen im oktaedrischen und tetraedrischen Ligandenfeld variiert. Die Uber-
gangsmetalle besitzen in Oxiden meist eine high-spin-Konfiguration. Da die Energie-
aufspaltung im oktaedrischen Ligandenfeld unter vergleichbaren Bedingungen groRer
ist als im tetraedrischen Feld, resultiert fir nahezu jede mogliche Elektronenkonfigura-
tion eine groRere LFSE flr die oktaedrische Koordination. Eine Ausnahme sind lonen
mit high-spin-d®>-Konfiguration (wie high-spin Fe**) und d*°-Konfiguration, da fiir diese
Konfiguration die LFSE sowohl im tetraedrischen als auch im oktaedrischen Feld 0 Dq
betragt. Diese lonen, welche auch als kugelsymmetrisch bezeichnet werden, sind hin-
sichtlich der Ligandenfeldeffekte praferenzlos und kénnen sowohl Tetraeder- als auch
Oktaederliicken besetzen. Beispiele hierfiir sind Fe**, Mn?*, Zn?* und In3*. Somit bilden
zweiwertige kugelsymmetrische lonen mit anderen Ubergangsmetallen normale Spi-
nelle (ZnCr204), wogegen die inverse Spinellstruktur im Falle dreiwertiger kugelsym-

metrischer lonen entsteht (NiFe204).
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Demzufolge liegt der Groliteil der Ferritspinelle partiell bis nahezu vollstandig invers vor. Ein
MalR fir die Inversion eines Spinells ist der sogenannte Inversionsparameter i, welcher sich
zwischen i = 0 (normal) und i = 1 (invers) bewegt und am besten in (A"1 i Fe"")wt(A"iFe",
)oktO* beschrieben werden kann [51]. Die Auswirkung des Inversionsparameters auf die Eigen-

schaften des Ferrits werden im folgenden Abschnitt genauer erlautert.

Eigenschaften

Die im vorangegangenen Abschnitt beschriebene Struktur ist die Ursache den Ferrimagnetis-
mus. Der Grund fir diese spezielle magnetische Ordnung sind die, durch den Superaustausch
induzierten, antiferromagnetischen Kopplungen zwischen den Kationen in den Tetraeder- mit
den Kationen in den Oktaederliicken [51,52]. Das fuhrt zu einer Ausbildung zweier, antiparallel
zueinander ausgerichteter, ferromagnetischer Teilgitter, was in der folgenden Abbildung 10 il-

lustriert ist.

[A%; Fe ],

M

[AF: Fe'll (A

Abbildung 10: Schematische Darstellung der durch den Superaustausch induzierten, antiferromagnetischen
Kopplung. In diesem Falle zeigt das magnetische Moment der Kationen in auf der Oktaederposition nach unten,
der Spin des Kations in der Tetraederliicke zeigt in die entgegengesetzte Richtung. Das resultierende, ferrimagne-
tische Moment ist nach unten gerichtet.

Anhand der gezeigten Abbildung wird der starke Einfluss der Inversion auf die Starke des re-
sultierenden Ferrimagnetismus deutlich. So wirkt bei einem normalen Spinell das magnetische
Moment der eingesetzten A-Kationen dem magnetischen Moment des Ferrimagneten entgegen,
wogegen sich bei vollstandig inversen Ferritspinellen die Spins der Eisen(l11)-lonen in den Tet-
raederliicken mit denen in den Oktaederlticken kompensieren. Das bedeutet, dass fir die ferri-

magnetischen Eigenschaften des inversen Spinells allein das Spinmoment der zweiwertigen
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Kationen ausschlaggebend ist. Am einfachsten lasst sich das am Spin-only-Wert eines Beispiels
wie CoFe;04 verdeutlichen. In den vorliegen high-spin-Konfigurationen besitzt Fe3* fiinf un-
gepaarte Elektronen (3d°-Konfiguration), fiir Co?* sind es drei (3d’-Konfiguration). Der sich

daraus ergebende Spin-only-Wert liegt zwischen 3 uB (invers) und 7 uB (normal).

2.2 Methoden

In diesem Kapitel werden neben dem optischen Zonenschmelzen insbesondere solche Analyse-
und Charakterisierungsmethoden beschrieben, die einen speziellen oder modifizierten Messauf-
bau bendtigen (ME und TG [77])

Andere in der Arbeit genutzte Messverfahren wie Rontgenpulverdiffraktion (XRD) [78-80],
Rasterelektronenmikroskopie (REM) [81], Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) [81],
Energiedispersive Rontgenspektroskopie (EDX) [82], Impedanzspektroskopie und die Mes-
sung der Magnetisierungskurven werden hier nicht erklart. Die eingesetzten Geréte sowie die
detaillierten experimentellen Parameter zu allen eingesetzten Methoden werden im experimen-

tellen Teil in Kapitel 3.3 beschrieben.

2.2.1 Das optische Zonenschmelzen

Beim Zonenschmelzen (,,floating-zone melting*) handelt es sich um ein sehr spezielles Kris-
tallzuchtverfahren, welches urspriinglich unter anderem fiir die Hochreinigung von Substanzen,
z.B. fur Halbleiter, entwickelt worden ist. Im Gegensatz zu anderen Kristallzuchtmethoden
[83,84], wie der Verfahren nach Czochralski, Bridgman oder Verneuil, besteht hier der groRRer
Vorteil, dass es sich um ein tiegelfreies Verfahren handelt, wodurch Verunreinigungen durch

das Tiegelmaterial vermieden werden.

Beim Zonenschmelzen wird ein beidseitig gehaltener, zylindrischer Stab in einem Quarzrohr in
einer sehr schmalen Zone aufgeschmolzen und diese Schmelzzone wird dann durch die Probe
von unten nach oben gefahren. Die Schmelze wird dabei nur durch ihre eigene Oberflachen-
spannung zwischen den beiden Stabenden gehalten, sie schwebt sozusagen. Zur Erzeugung ei-
nes Einkristalls wird am unteren Ende bevorzugt ein einkristalliner Keim, der ,,Seed”, des zu
ziichtenden Materials befestigt und an der oberen Halterung wird der zuvor aufgereinigte, po-

Iykristalline Stab (,,Feed) angebracht. Feed und Seed werden an ihren Enden
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zusammengeschmolzen und die Schmelze wird durch das polykristalline Material bewegt. Das
langsame Erstarren der Schmelze auf Seite des Keimkristalls fiihrt nun zu dessen Wachstum.
Der wachsende Kristall wird quasi mit Material des Polykristalls ,,gefiittert*, weshalb dieser
auch als ,,Feed bezeichnet wird. Als Heizvorrichtung dient beispielsweise eine Induktionshei-
zung, jedoch ist es auch méglich, ein optisches Heizsystem aus Hochleistungs-Halogenlampen
in Verbindung mit Ellipsoidspiegeln zu verwenden (optisches Zonenschmelzen). In dieser Ar-
beit wird das optische Zonenschmelzverfahren genutzt, dessen Aufbau in Abbildung 11 darge-
stellt ist.

PC-Ansicht im Betrieb

Abbildung 11: Links ist ein Foto der Mirrorstage mit angeschalteten Lampen (ca. 1% Leistung) dargestellt. Die
Fokussierung des Lichts der Halogenlampen mit Hilfe der Brennspiegel ist klar zu erkennen. Im Schmelzbetrieb
wird dieser Bereich (rot umrandet) mit Hilfe einer Kamera durch ein Kobaltglas gefilmt (rechtes Bild) und tiber
einen PC ausgegeben.

In dieser Arbeit wurden Multiferroika aus Eutektika von BaTiOs und CoFe.O4 hergestellt. Da-

bei wurden folgende Versuchsparameter variiert:

1. Die Geschwindigkeit der Mirrorstage:

Uber diese sogenannte Zuggeschwindigkeit wird die Kristallisationsgeschwindigkeit der
eutektischen Schmelze eingestellt. Je geringer diese ist, desto grofRere und defektfreiere
Kristallite mit qualitativ besseren Phasengrenzen zwischen Ferroelektrikum und Ferrimag-
netikum sollten entstehen.

2. Die Rotationsgeschwindigkeiten und -richtungen der Stabe:
Die Rotation der Stébe dient zum gleichmaRigen Aufschmelzen und einer besseren Durch-
mischung der Schmelze. Zu groRe Rotationsgeschwindigkeiten kdénnen zu einem abrupten

AbreiRen der Schmelze fiihren, zu geringe zu ungleichmaligem Aufschmelzen der Stabe.
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3. Die Gasatmosphare innerhalb des Quarzarbeitsrohres:

Diese hat groRen Einfluss auf die sich bildenden Phasen und deren Defektchemie (Sauer-
stofffehlstellen). Es ist zum Beispiel bekannt, dass Bariumtitanat und Kobaltferrit bei An-
wesenheit von Sauerstoff miteinander zu substituiertem Bariumhexaferrit reagieren. Ubli-
cherweise werden Sauerstoff, Stickstoff oder Mischungen aus beiden Gasen eingesetzt.

Schmelzvorgénge in Argon, Wasserstoff oder Vakuum sind jedoch ebenfalls durchfihrbar.

4. Die Leistung der Halogenlampen:

Die Temperatur im Zonenschmelzofen kann durch die Leistungseinstellung der Halogen-
lampen eingestellt werden. Ist die Temperatur zu gering, so schmilzt die Probe nicht voll-
standig auf, ist sie jedoch zu hoch, fiihrt das zu einer starken Viskositatserniedrigung der

Schmelze, was deren Abtropfen zur Folge haben kann.

Anhand dieser Aufzahlung wird deutlich, wie variationsreich dieses Verfahren ist. Die Parame-
ter lassen sich nicht beliebig &ndern, da dies zu einer instabilen Schmelze fuhren kann. Demzu-
folge liegt das Augenmerk bei der Durchfiihrung nicht nur auf dem Endergebnis, sondern auch

auf der Stabilitéat des Prozesses an sich.

2.2.2 Rietveld-Verfeinerung von Réntgenpulverdaten

Die Rietveld-Verfeinerung ist eine Methode zur Strukturverfeinerung polykristalliner Proben
auf Grundlage von Rdntgen- oder Neutronenpulverdaten, was insbesondere flr solche Festkor-
per interessant ist, die nicht einkristallin hergestellt werden kénnen (z.B. Sr.TiO4). Zudem lasst
sich diese Verfeinerung nicht nur bei einphasigen, sondern auch bei zwei- und mehrphasigen
Systemen nutzen. Voraussetzung zur Anwendung dieser Verfeinerungsmethode sind ein Ront-
genpulverdiffraktogramm hoher Qualitat (viele Messpunkte, gutes Signal/Rauschverhéltnis),
ein vorliegendes Strukturmodell sowie eine passende Profilfunktion (Gauf3, Lorenz, pseudo-
Voigt usw.). Ausgehend von geeigneten Startwerten kdnnen nach und nach Atomkoordinaten,
Zellparameter usw. nach einem least-squares Verfahren angepasst werden, um so die Abwei-
chung zwischen dem berechneten und dem aufgenommenen Pulverdiffraktogramm zu mini-
mieren. Es ist mit Hilfe der Rietveld-Verfeinerung u.a. méglich, Zellparameter, Atompositio-
nen, KristallitgroRen und bei mehrphasigen Substanzen die entsprechenden Phasenanteile zu

bestimmen.
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Fir das in dieser Arbeit untersuchte System aus BaTiOz und CoFe204 sind insbesondere die

folgenden Messgrolien interessant:

1. Die Anteile der jeweiligen Phasen (sowohl der gewiinschten und gegebenenfalls Verun-
reinigungen), da so festgestellt werden kann, ob nach dem Zonenschmelzvorgang tatsach-
lich die eutektische Zusammensetzung vorliegt. Dadurch kénnen mdgliche Einflussfakto-
ren wie z.B. Atmosphére wahrend des Zonenschmelzens auf die finale Zusammensetzung

untersucht werden.

2. Die Zellparameter beider Komponenten geben nicht nur Aufschluss uber die entspre-
chende Zellmetrik, es lassen sich daraus auch viele weitere Informationen ableiten. So kann
fur BaTiOs eine nur minimale, tetragonale Aufweitung der Elementarzelle ermittelt werden.
Des Weiteren kann der, im Verlauf der Arbeit notwendige, Dotierungsgehalt des Sr-substi-
tuierten Ba1xSrxTiO3 Uberprift werden. So fiihrt z.B. eine Erhéhung des Sr-Substitutions-
grades von x = 0,03 und x = 0,05 aufgrund des kleineren lonenradius des Strontiums
(Sr¥ iy = 1.44 A, Ba?*(xiiy = 1.61 A [67]) zu einer signifikanten Schrumpfung der Elemen-
tarzelle [35]. Durch eine Bestimmung der Zellparameter nach dem Zonenschmelzverfahren
und nach einem anschlieBenden Reoxidationsprozess kdnnen auRerdem Aussagen Uber das
Vorhandensein von Sauerstoffdefekten sowohl in BaTiOs als auch in CoFe204 getroffen
werden. Ein Ausheilen dieser Defekte, in den Gleichungen (4) und (5) mittels Kroger-Fink-
Notation dargestellt, fiihrt zu einer Schrumpfung der Elementarzellen, da unter anderem die

lonenradien der betreffenden lonen mit zunehmender Ladung kleiner werden [34,67].
: w1 x x
2Fe., + V] +Eoz(g) — 2Fef, + O] 4)

2Tir, + Vi +0,(6) > 2Ti5, + O; 5)

3. Die Besetzung der verschiedenen Atompositionen kann im Prinzip dazu genutzt werden,
um den Inversionsparameter zu bestimmen. Bei den in dieser Arbeit untersuchten Ferriten
Co1-xNixFe20q ist dies jedoch nicht moglich, da sich die Formfaktoren der Metallionen nur

sehr geringfiigig voneinander unterscheiden.

Die Sauerstoffdefekte fuhren nicht nur zu einer VergroRerung der Elementarzellen, sondern
haben auch grof3en Einfluss auf die elektrische Leitfahigkeit und die magnetischen Eigenschaf-
ten der Komposite. Eine zusatzliche Quantifizierung ist beispielsweise tber die Beeinflussung

der magnetischen Ubergangstemperaturen moglich, wie im Folgenden dargelegt.

Seite | 22



2.2.3 Modifizierte Thermogravimetrie

Bei der Thermogravimetrie wird die Massednderung einer Substanz temperatur- und zeitabhan-
gig gemessen. Da der Ablauf und das Messprinzip einer klassischen thermogravimetrischen
Analyse in der Literatur [77] ausfihrlich beschrieben sind und es sich um ein sehr geléufiges

Verfahren handelt, wird dieses hier nicht detailliert erlautert.

Durch das Anbringen eines Magneten unterhalb des Probenraumes kann die Thermogravimet-
rie auch dazu genutzt werden, um die Anderung der Magnetisierung der Probe temperaturab-

héngig zu verfolgen. Der entsprechende Aufbau ist in Abbildung 12 gezeigt.

——————1—  Aufhéingung

«+— Ofenwand

i Probe

™ Platintiegel

«————  Ringmagnet

Halterung Ringmagnet

Abbildung 12: Modifizierte Messanordnung zur Bestimmung der magnetischen Ubergangstemperaturen der Kom-
posite. Links schematisch und rechts ein Foto der Anordnung.

Wird nun in diesem Messaufbau das Aufheiz- und Abkuhlverhalten einer Probe untersucht, so
kénnen, neben den Ublicherweise ablaufenden physikalischen (z.B. Verdampfen von Wasser)
und chemischen Prozessen (z.B. Reaktion unter Freiwerden von CO3), drei magnetische Zu-
stdnde beobachtet werden.

Die Magnetisierung einer ferro- oder ferrimagnetischen Probe bewirkt eine anziehende Kraft
im Magnetfeld, wodurch diese scheinbar schwerer wird. Mit zunehmender Temperatur verrin-
gert sich die Magnetisierung und bricht beim Ubergang zum paramagnetischen Zustand, also
beim Uberschreiten von Tc, abrupt ein. Das fiihrt zu einer starken, scheinbaren Gewichtsab-
nahme. Beim Abkihlen erhalt die Probe eine hthere Magnetisierung, da das externe Feld die
Orientierung der magnetischen Momente beglnstigt. Da Tc stark von Zusammensetzung und
Sauerstoffdefiziten abhéngt, konnen dartiber beide GroRen quantifiziert werden.
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2.2.4 Messung des direkten magnetoelektrischen Effekts

Zur experimentellen Bestimmung des direkten magnetoelektrischen Effekts wird eine Messan-
ordnung benétigt, die es ermdglicht, ein Magnetfeld anzulegen und gleichzeitig die elektrische
Polarisation oder Spannung zu messen. Das umgekehrte Prinzip, also das Anlegen eines elektri-
schen Feldes bei gleichzeitigem Messen der Magnetisierung, ist fir die Messung des indirekten

magnetoelektrischen Effekts erforderlich.

Zur Messung des direkten ME-Effekts wird tblicherweise eine der drei folgenden Methoden
verwendet [85]. Die statische Variante, bei der eine zuvor elektrische polarisierte Probe in ei-
nem statischen Magnetfeld positioniert und anschlielend die elektrische Spannung gemessen
wird, welche im Material durch Verénderung des angelegten Magnetfelds entsteht.

Bei der sogenannten quasi-statischen Methode [86] wird die Messung in drei Schritten durch-
gefiihrt. Zunéchst wird die elektrische Ladung zeitabhangig bei ausgeschaltetem Magnetfeld
aufgezeichnet. AnschlieRend wird linear es auf einen vorgegebenen Wert erhéht und auf diesem
Wert flr eine bestimmte Zeit gehalten, wonach das Magnetfeldes linear auf null gefahren wird.

Wahrend dieser Prozedur wird tiber den kompletten Zeitraum die erzeugte Ladung gemessen.

Fur die dynamische Variante [87] wird das statische Magnetfeld (Hpc) mit einem zusétzlichen,
magnetischen Wechselfeld (Hac) einer einstellbaren Frequenz (fac) Uberlagert. Das Wechsel-
feld bewirkt eine schwache Oszillation der im DC-Feld ausgerichteten magnetischen Momente
und somit zu einer stetigen Anderung der Magnetostriktion des Materials, wodurch die magne-
toelektrische Wechselspannung Uac bei jeder eingestellten Feldstarke direkt gemessen werden
kann. Ein umfangreicher Beschreibung der Messtechniken des magnetoelektrischen Effekts ist
in Referenz [88] publiziert. Das in der vorliegenden Arbeit genutzte Verfahren entspricht der

dynamischen Variante und ist in Abbildung 13 vereinfacht skizziert.
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Abbildung 13: Vereinfachte Grafik des Messaufbaus zur Bestimmung der magnetoelektrischen Eigenschaften.
Dargestellt ist die Position der Probe innerhalb des, durch die Kupferspule induzierten, magnetischen Wechsel-
feldes und des statischen Magnetfeldes, dass durch einen starken Elektromagneten erzeugt wird.

Hierbei werden die Proben unter Nutzung der sogenannten AC-Transport Option im PPMS der
Firma Quantum Design untersucht. Das magnetische Wechselfeld wird durch eine stromdurch-
flossene Kupferspule erzeugt, wahrend das statische Magnetfeld durch den supraleitenden
Magneten im PPMS generiert wird. Die generierte magnetoelektrische Spannung wird tiber den
Spannungsdetektor der ACT Option gemessen. Eine detaillierte Beschreibung dieses Messauf-

baus inklusive des wéhrend der Messung ablaufenden VVorgange ist in Referenz [89] zu finden.

Der Versuchsaufbau erdffnet eine Vielzahl von Mdglichkeiten zur Untersuchung des ME-
Effekts. So ist es neben der klassischen, DC-feldabhéngigen Messung auch moglich, den Ein-
fluss der Feldstarke und der Frequenz des tiberlagernden Wechselfeldes auf die magnetoelekt-
rische Kopplung zu analysieren. Ebenso sind temperaturabhangige Messungen im Tieftempe-
raturbereich bis zu 10 K mdglich, was insbesondere aufgrund des eingesetzten Bariumtitanats
und dessen verschiedenen Phaseniibergangen bei tieferen Temperaturen interessant ist. Zusatz-
lich kann der ME-Effekt polarisationsrichtungsabhangig gemessen werden, in dem die Tablette
auf dem Probentrager aufgestellt wird. Diese zwei Anordnungen sind in der folgenden Abbil-

dung 14 illustriert.
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Horizontale Anordnung

Vertikale Anordnung

P

HAC

Abbildung 14: Variation der Probenposition innerhalb des Messaufbaus. Die Standardanordnung, in der die
Probe und somit die Polarisationsrichtung parallel zur Magnetfeldrichtung zeigt, ist links dargestellt. Auf der
rechten Seite ist die, durch das Aufstellen der Probe realisierte, vertikale Variante dargestellt, bei der die Polari-
sationsrichtung senkrecht zur Magnetfeldrichtung steht (hach [35]).

Unerwarteterweise werden auch ohne Proben geringfligige Spannungen registriert. Der Beitrag
dieser frequenzabhingigen ,,Basislinie* kann durch Leermessungen bestimmt werden. Mit de-
ren Hilfe kdnnen die gemessenen magnetoelektrischen Spannungen korrigiert werden. Die kor-
rigierten Messwerte werden dann nach Gleichung (6) in den magnetoelektrischen Koeffizienten

anve umgerechnet.

e = ©)
Neben der bereits beschriebenen magnetoelektrischen Wechselspannung Uac und der Starke

des magnetischen Wechselfeldes Hac wird flr diese Berechnung auBBerdem die Probendicke d

bendtigt.
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3. Experimenteller Tell

3.1 Verwendete Chemikalien

Alle Chemikalien wurden wie gekauft, ohne weitere Behandlung oder Reinigung, eingesetzt

und sind in Tabelle 2 aufgefihrt.

Tabelle 2: Verwendete Chemikalien

Verbindung Hersteller Reinheit
BaCOs Solvay >99 %
TiO2 Sachtleben >99 %
SrCO3 Merck >99 %
Fe203 Sigma-Aldrich >99 %

C0304 Alfa Aesar >99,7 %

NiO Alfa Aesar >99,5 %

3.2 Fertigung der Komposite

3.2.1 Herstellung der Grunlinge

Die polykristallinen Ausgangsstoffe wurden mittels klassischer Mischoxidmethode hergestellt.
Hierzu wurden Bariumcarbonat, Strontiumcarbonat und Titandioxid fur die Herstellung von
Bariumtitanat sowie Kobalt(l1,I11)-oxid, Nickel(I1)-oxid und Eisen(l11)-oxid zur Synthese von
Kobaltferrit in dem jeweils benétigten stdchiometrischen Verhéltnis in jeweils einen Polyamid-
Mahlbehélter gefillt und anschlieBend fiir 24 Stunden nass gemahlen. Fir den Mahlprozess
wurden Achatkugeln als Mahlkorper und Isopropanol als Mahlmedium eingesetzt, wobei das

Masseverhaltnis von eingewogenem Feststoff zu Mahlkugeln zu Medium 1:1:1 betrug.

Nach dem Abdampfen des Losungsmittels und Entfernen der Mahlkdérper wurden die Pulver-
gemische in Korundtiegel tberfiihrt und anschlieRend fir zwei Stunden bei 1100 °C im Ofen

nach den Reaktionsgleichungen (7) und (8) kalziniert.
(1-x) BaCOs + x SrCO3z + TiO2 — Ba1xSrxTiOz + CO2?1 (7)
(1-x) C0304 + 3x NiO + 3 Fe203 — 3 Co1xNixFe204 + 0,5 021 (8)
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Die so erzeugten Komponenten wurden mittels XRD kontrolliert und anschliefend im eutekti-
schen Verhéltnis in einen Mahlbecher eingewogen. Der Mahlprozess wurde unter den gleichen
Bedingungen wie oben beschrieben durchgefiihrt. Das eutektische Gemisch wurde danach mit
etwas Essigester und UHU-FIussigkleber in einem Achatmérser vermengt und an Luft getrock-
net. Der Kleber diente dabei als Presshilfsmittel, da die reinen Pulvergemenge nicht oder nur

sehr schlecht verdichtet werden konnten.

Zur Formgebung in Zylinder wurde eine selbstgebaute Vorrichtung genutzt. In diese Apparatur,
bestehend aus einem Schlenk-Gefal}, einem PMMA-Rohr mit regelmaRig angeordneten L6-
chern und einem, zum Rohr und Gefal} passenden Septum wurde im ersten Schritt von oben ein
puderfreier Stabluftballon eingebracht, auf die passende Lange geschnitten und am offenen
Ende des Rohres befestigt. Anschlielend wurde die Vorrichtung tber den Hahn am Schlenk-
Gefal evakuiert und verschlossen, sodass der Luftballon an der Innenseite des PMMA-Rohres
anlag. Dieser konnte nun von oben mit der entsprechenden Menge Material (9-11 g) gefllt und
mit Watte abgedichtet werden. Ein zweites Vakuum wurde, bei gleichzeitiger Offnung des
Hahns (Lufteinlass), oberhalb des Ballons iber der Watte angelegt, damit die Restluft aus dem
Ballon entweichen konnte und sich dieser von der Innenseite des Rohres I6ste. Der beschrie-
bene Prozess ist in Abbildung 15 schematisch dargestellt.
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\ Luft { Vakuum Vakuum Luft

Abbildung 15: Schematische Darstellung des Prozesses zur Formgebung der Griinlinge. 1) Vorbereitung; 2)
Evakuierung und Fullung; 3) Versiegelung des Ballons; 4) Vorverdichtung des Pulvers und Herauslésen des
Ballons aus der Apparatur.

Der so gefllte Ballon wurde anschliefend mit einem Knoten verschlossen und in einer hydro-
statischen Presse mit einem Druck von 70 MPa verdichtet. Um eine ausreichende Festigkeit des
Stabes zu erhalten und das Presshilfsmittel zu verbrennen, wurden die Stébe im finalen Schritt
fiir 10 Stunden bei 1200 °C gesintert.
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3.2.2 Optisches Zonenschmelzen

Die gesinterten Stabe wurden als Feed in einen optischen Zonenschmelzofen des Models CSC
FZ-T-10000-H-HR-I-VPO-PC mit vier 1500 W Halogenlampen eingebaut, als Seed wurde je-
weils ein Teilstlick aus einem vorhergehenden Experiment verwendet. Wahrend der Versuche
wurden verschiedenen Gasgemische (12 L h™) aus Sauerstoff und Stickstoff als Atmosphére
genutzt, welche von 100 % Sauerstoff bis zu 100 % Stickstoff variiert wurden. Seed und Feed
rotierten gegenlaufig mit jeweils 20 Umdrehungen pro Minute. Ein groRes Spektrum verschie-
dener Rekristallisationsraten von sehr schnellen 100 mm h* bis hin zu sehr langsamen Ge-
schwindigkeiten von 2,5 mm h* wurde in den unterschiedlichen Versuchen eingestellt. Am
haufigsten wurden die Komposite jedoch mit 5, 10 und 20 mm h* gezogen. Die einzustellenden
Lampenleistungen bewegten sich, je nach eingesetztem Ferrit, in Bereichen zwischen 37,8 %
und 38,2 % (CoFe20a4), 40,4 % bis 40,8 % (NiFe20.) und fir die Mischferrite dazwischen,
zunehmend mit héherem Nickelanteil. Eine Liste aller durchgefiihrten Zonenschmelzexperi-
mente unter exakter Angabe der eingestellten Prozessparameter befindet sich in Teil 1V des

Anhangs.

Nach Abschluss des Schmelzvorganges wurden fir die notwendigen Analysen Scheiben mit
einer Dicke von 0,7 mm aus den Staben gesdgt. Aufgrund der hohen elektrischen Leitfahigkeit
der Proben wurden diese anschlieBend einem Reoxidationsprozess unterzogen, um die wahrend
der Rekristallisation entstandenen Sauerstoffdefekte zu heilen. Dieser Reoxidationsschritt
wurde an Luft bei 800 °C (CoFe204) bzw. in reinem Sauerstoff bei 950 °C (Mischferrite und
NiFe204) durchgefihrt. Alle im Kapitel 3.1 beschriebenen Analysen wurden sowohl an den
unbehandelten als auch an den reoxidierten Scheiben durchgefiihrt (Ausnahmen: Impedanz-

messungen und Untersuchung des ME-Effekts).
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3.3 Verwendete Gerate und Messparameter

Rontgenpulverdiffraktometrie und Rietveld-Verfeinerung

Die Rontgenpulverdiffraktogramme wurden in Bragg-Brentano Geometrie mit einem Gerét des
Typs D8 Advance der Firma Bruker mit fester Divergenzblende aufgenommen. Die Beugung
wurde in einem Messbereich von 20 = 15°-120° mit Abstanden von 0,01° bei einer Messzeit
von 1 s pro Datenpunkt mit einem LynxEye™-Detektor gemessen. Fiir die Messungen wurde

Kupfer-Ka-Strahlung verwendet.

Die quantitative Phasenanalyse sowie die Bestimmung der Zellparameter erfolgten unter Nut-
zung der Thomson-Cox-Hastings pseudo-Voigt Profilfunktion in dem Programm FullProf,
Version 2.05.

Rontgeneinkristalldiffraktion

Die Einkristalldiffraktion wurde an einem STOE IPDS-2T imaging plate diffractometer unter
Nutzung von Molybdéan-Ka-Strahlung durchgefihrt. Es wurden insgesamt 360 Bildplatten mit
einer Bestrahlungsdauer von zwei Minuten in einem w®-Bereich von 0-180° mit A®w = 1° fiir
¢ = 0° und 90°, aufgenommen. Die Entfernung des Detektors wurde auf 60 mm eingestellt,
woraus ein maximaler Winkel von 20max = 70° resultiert. Das reziproke Gitter wurde mit Hilfe

der Software STOE X-area rekonstruiert.

Kalzinieren und Tempern

Zur Kalzinierung der Pulver, zum Sintern der Stébe und flr die Reoxidation der Kristallschei-
ben an Luft wurde ein Ofen des Typs L 3/12/P330 der Firma Nabertherm verwendet. Das Sin-
tern der Stébe in Stickstoff und der Reoxidation der Scheiben in reinem Sauerstoff erfolgte in
Rohrofen des Models RO 50-250/13 der Firma Nabertherm.

Schleifen und Polieren der Proben

Zur Vorbereitung der Analysen mittels REM wurden die Kristallscheiben mit einen Struers
LaboPol-5 geschliffen und poliert. Zunéchst wurden sie mit SiC-Schleifpapier (1200 Kérnung)
grob- und anschliel’end mit einer 2000er Koérnung feingeschliffen. Die erste Politur wurde da-
nach mit einer 6 pm-Diamantsuspension durchgefiihrt, wonach die mit einer Suspension aus

2 um-Diamanten feinpoliert wurde.
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Rasterelektronenmikroskopie (REM) und energiedispersive Rontgenspektroskopie (EDX)
Die Analyse der Proben mittels REM und EDX erfolgte an einem Phenom ProX im Ruckstreu-
elektronen-Modus (BSE) mit einer Beschleunigungsspannungen des Elektronenstrahls von
15 keV.

Hochauflésende Rastertransmissionselektronenmikroskopie (HR-STEM)

Vorbereitend auf die Messungen wurden die entsprechenden Proben aus einer Kristallscheibe
an einem FEI Nova 600 Nanolab mittels FIB (focused ion beam) herausgeschnitten und an-
schlieRend im Sauerstoffplasma behandelt, um eine Verunreinigung durch Kohlenstoff zu ver-

hindern.

Die Aufnahme der HR-STEM-Bilder erfolgte an einem FEI TITAN 80-300 TEM bei 300 kV.
Zur Aufnahme des Z-Kontrasts wurde ein HAADF-Detektor (high-angle annular dark-field)
und fir die EDX-Spektroskopie ein Si(Li)-Detektor verwendet. Fir die Durchfiihrung und Ana-
lyse der EDX-Messungen wurde die Software FEI TIA verwendet.

Die Vorbereitung der Proben, die Aufnahmen sowie die Auswertung wurden am Max-Planck-

Institut fir Mikrostrukturphysik Halle von Dr. Haken Deniz durchgefiihrt.

Thermische Analysen

Die thermischen Analysen wurden in der in Kapitel 2.2.3 dargestellten Messanordnung an einer
Thermowaage des Models 2950 von TA Instruments durchgefihrt. Hierzu wurden die Proben
in reinem Sauerstoff (4,5 L h™!) mit einer Rate von 10 k min't auf 950 °C erhitzt, 30 Minuten
bei dieser Temperatur gehalten und mit der gleichen Rate wieder auf Raumtemperatur abge-
kihlt. Die erhaltenen Messerwerte wurden jeweils um Leermessungen desselben Tiegels (glei-

cher Messablauf) basislinienkorrigiert.

Impedanzspektroskopie

Die Bestimmung der dielektrischen Eigenschaften der gesinterten Tabletten erfolgte am Gerét
Impedance Analyzer 4192A LF der Firma Hewlett-Packard nach der Strom-Spannungs-Me-
thode bei einer Wechselspannung von einem Volt in einem Frequenzbereich von 0,1 Hz bis
3 MHz im Temperaturbereich 20-180 °C.

Magnetische Messungen
Fur die Aufnahme der Magnetisierungskurven wurde das Physical Property Measurement Sys-
tem (PPMS) der Firma Quantum Design genutzt. Die entsprechenden Proben wurden jeweils

bei 300 K vermessen, wobei das statische Magnetfeld von —50 kOe bis 50 kOe variiert wurde.
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Probenkontaktierung und elektrische Polarisation

Auf beide Seiten der reoxidierten Scheiben wurden mit Hilfe des Cressington 108auto sputter
coater Goldelektroden mit einer Starke von 100 nm gesputtert. Die kontaktierten Proben wur-
den anschlieBend mittels Leitsilber und Kupferdraht auf den ME-Probentrager aufgebracht und
mit einer Gleichspannungsquelle polarisiert. Das so angelegte elektrische Feld hatte eine Stéarke
von 5 kV cm*. Nach der Polung wurden die Proben 10 Minuten kurzgeschlossen.

Bestimmung der magnetoelektrischen Eigenschaften

Die polarisierten Proben wurden im PPMS mit Hilfe der ACT-Option auf ihre magnetoelekiri-
schen Eigenschaften untersucht (siehe Kapitel 2.2.4). Jedes Komposit wurde zuerst DC-
feldabhangig bei fiinf verschiedenen Wechselfeldfrequenzen (fac = 107, 307, 507, 707, 907 Hz)
und einer Starke von Hac = 10 Oe bei 300 K untersucht. Der Wert Hpc, fur den der ME-
Koeffizient den groRten Wert erreicht, wurde dann flr die temperatur- und frequenzabhangigen
Messungen verwendet. Die T-abhangigkeit wurde im Bereich 10 bis 300 K in Schritten von
2 K, die f-abhéngigkeit in 3 Hz-Schritten von 50-1000 Hz untersucht.
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4. Ergebnisse und Diskussion - kumulativ

4.1 Grundlegende Untersuchungen zur Herstellung von Multi-

ferroika mittels optischem Zonenschmelzverfahren

Das folgende Kapitel gibt eine Zusammenfassung der in [34] publizierten Ergebnisse. Im ersten
Teil der Arbeit fand eine grundlegende Untersuchung beziiglich der Eignung des optischen Zo-
nenschmelzverfahrens zur Herstellung eutektischer BaTiOs/CoFe20s Komposite. So wurde die
Prozessstabilitat im laufenden Betrieb unter verschiedenen Bedingungen untersucht sowie de-
ren Auswirkungen auf das entstehende Material und dessen physikalische Eigenschaften. Erste
morphologische Untersuchungen via REM und EDX sowie eine erste Charakterisierung der
dielektrischen, der magnetischen und auch der magnetoelektrischen Eigenschaften wurden
durchgefuhrt. Ziel war die Synthese eines phasenreinen Komposits der eutektischen Zusam-
mensetzung aus tetragonalem BaTiOs und CoFe204, welches eine deutliche magnetoelektrische
Kopplung aufweist.

4.1.1 Einfluss der Prozessparameter auf Prozessstabilitat und Material

Durch die systematische Variation der Prozessparameter wie Atmosphére und Rekristallisati-
onsgeschwindigkeit konnte eine Vielzahl Erkenntnisse bezliglich deren Einfluss gewonnen
werden. So zeigte sich, dass die Schmelze mit abnehmendem Sauerstoffgehalt instabiler wurde,
was sich in plotzlichen Abrissen der Schmelze und deren Abtropfen dulerte. Ein &hnlicher Ef-
fekt wurde beobachtet, wenn geringere (< 10 mm h™t) oder extrem schnelle (> 60 mm h™) Zug-
geschwindigkeiten eingesetzt wurden. Die aus dem Zonenschmelzen hervorgegangenen Stéabe
waren zylinderformig mit Durchmessern zwischen sechs und acht Millimetern, 50-70 mm

Lange und einem Gewicht zwischen neun und dreizehn Gramm.

Wichtiger als die Stabilitat des Schmelzprozesses ist jedoch das entstehende Material. So waren
insgesamt 38 Versuche notwendig, um die optimalen Prozessparameter in Hinblick auf die Pha-
senreinheit und der magnetoelektrischen Eigenschaften zu ermitteln. Die optimierten Versuchs-

bedingungen sind in Tabelle 3 zusammenfassend dargestellt und erldutert.

Seite | 33



Tabelle 3: Optimale Prozessparameter zur Herstellung phasenreiner, magnetoelektrischer Komposite aus BaTiO3
und CoFe204 im optischen Zonenschmelzverfahren.

Parameter Optimum  Erlauterung

Atmosphare 100 % N2 Notwendig zur Unterdriickung einer Reaktion zwischen
den beiden Komponenten zu kobalt- und titansubstituier-
tem Bariumhexaferrit. Je hoher der Sauerstoffgehalt, desto

mehr Hexaferrit entsteht.

Wachstumsge- 5 mm ht Je geringer die Rekristallisationsgeschwindigkeit, desto
schwindigkeit groler ist die resultierende magnetoelektrische Kopplung
an den Phasengrenzen. Noch geringerer Geschwindigkei-
ten fordern jedoch die Ausbildung der hexagonalen Bari-
umtitanat Modifikation, was wiederum mit groR3erer Stron-
tiumdotierung zu kompensieren ist. Mehr dazu in [35]

bzw. in Kapitel 4.2.

Titanuberschuss 1 mol% Ein Verzicht auf den Uberschuss fiihrt zu einem erhohten
im Bariumtitanat Einbau von Eisen und Kobalt auf den Titanplatz, was eine
Entstehung von hexagonalen Bariumtitanat zur Folge hat,
wogegen groélere Werte die Ausbildung von Bariumhexa-

ferrit fordern.

Strontiumgehalt 3 mol% Notwendig zur Unterdrickung der hexagonalen Bari-
im Bariumtitanat umtitanat Modifikation. Eine weitere Erh6hung fiihrt zu ei-
ner geringeren tetragonalen Aufspaltung, somit zu einer
schlechteren Polarisierbarkeit und schlie}lich zu einer

schwécheren magnetoelektrischen Kopplung.

Diese Erkenntnisse fihrten zur Herstellung dreier phasenreiner Proben mit der nominellen Zu-
sammensetzung (CoFe204)o,38(Bao,97Sro,03Ti03)0,62, gezlichtet mit verschiedenen Geschwindig-
keiten (5, 10, 20 mm h). Die Untersuchung der physikalischen und morphologischen Eigen-

schaften wurden fir jede der drei Proben durchgefiihrt.

Ein reprasentatives Probenstiick wurde feingemahlen und mittels XRD untersucht. Dabei wur-

den die gemessenen Diffraktogramme mit der Rietveld-Methode ausgewertet. So konnte fiir
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das BaTiOs eine geringe tetragonale Aufspaltung mit einem a/c-Verhaltnis von 1.001 reprodu-
zierbar fir alle gemessenen Proben ermittelt werden. Die Phasenanteile BaTiO3/CoFe2O4 lagen
in einem sehr engen Bereich von 60/40 bis 62/38, was der eutektischen Zusammensetzung
(62/38) entspricht und zusatzlich auf einen sehr stabilen und reproduzierbaren Schmelzprozess
hinweist. Aufgrund der nahezu identischen Molmassen der beiden Komponenten entsprechen
die Anteile sowohl Masse- als auch Molprozent. Besonders interessant war der Vergleich des
Materials vor und nach der notwendigen Reoxidation.

4.1.2 Notwendigkeit und Einfluss des Reoxidationsprozesses

Die Kristallisation der Komposite im Stickstoffstrom hatte zur Folge, dass samtliche Proben
zwar phasenrein waren, jedoch eine elektrische Leitfahigkeit aufwiesen. Das hatte zur Folge,
dass die Proben weder gepolt werden konnten, noch einen messbaren ME-Effekt zeigten. Die
Ursache fir die elektrische Leitfahigkeit waren Sauerstoffdefekte, welche mit Hilfe eines
Reoxidationsprozesses bei 800 °C in Luft ausgeheilt werden konnten (Gleichungen 4 und 5 in
Kapitel 2.2.2).

Als Folge dieser thermischen Behandlung stiegen die elektrischen Widerstdnde der Proben von
ca. 2 kQ auf Werte R > 20 MQ, wodurch sie polarisierbar wurden und einen ME-Effekt zeigten.
Aulerdem wurden die Elementarzellen beider Komponenten in jeder Probe durch den Oxida-
tionsschritt reproduzierbar und signifikant kleiner. Das Volumen der Elementarzelle von
BaTiOs schrumpfte um ca. 0,15 %, das von CoFe204 um ca. 0,3 %. Eine detaillierte Erklarung
hierzu ist in Referenz [34] beziehungsweise in dessen Ausdruck im Anhang I zu finden. Eine
weitere Auswirkung der Reoxidation war eine Anderung der magnetischen Eigenschaften zu

einem magnetisch harteren Material (siehe Abschnitt 4.1.3).

Interessanterweise waren auch in reinem Sauerstoff gezogene Stébe elektrisch leitfahig. Hier
zeigte auch der Reoxidationsprozess keine Wirkung. Ursache fir die elektrische Leitfahigkeit
war in diesem Falle hochstwahrscheinlich das durch die Sauerstoffatmosphére entstandene Ba-
riumhexaferrit. Somit waren alle Komposite, die auch nur einen minimalen Teil Hexaferrit ent-
hielten, nicht als Magnetoelektrikum nutzbar, was sich auch in spéteren Untersuchungen (siehe
Abschnitt 4.3) bestétigte.
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4.1.3 Magnetische und erste magnetoelektrische Untersuchungen

Die Magnetisierungskurven der nicht reoxidierten Proben zeigten das VVerhalten eines eher wei-
chen Ferrimagneten. Das bedeutet, dass die unbehandelten Kristallscheiben nur eine schmale
Hysterese mit geringer Remanenz und kleinem Koerzitivfeld zeigten, was sich nach dem Reoxi-
dationsprozess deutlich &nderte. Die Remanenzmagnetisierung wurde um den Faktor 2-4 groier
und das Koerzitivfeld sogar um das vier- bis neunfache. Ein Vergleich der Magnetisierungs-
kurven vor und nach der Reoxidation sowie die zugehtrigen Messwerte sind in Fig. 6 bzw.
Tab. 3 der zugehdrigen Publikation [34] dargestellt. Die fur das Multiferroikum gemessenen
Werte in emu g* wurden mit Hilfe von Gleichung (9) in ps f.u.(CoFe,04) umgerechnet. Die
zur Berechnung notwendigen Anteile des Ferrits wurden zuvor mittel Rietveld-Verfeinerung

ermittelt.

L8mu _ x~M(CoFe204)+(1—x)-M(BaTiO3)_(ij g )
g 5584,8 x ) f.u.(CoFe,0,)

x = Anteil CoFe204 in einer Formeleinheit des Komposits (CoFe204)x(BaTiOz3)1x
M(CoFe204) = molare Masse von Kobaltferrit

M(BaTiO3) = molare Masse von Bariumtitanat

Die Magnetisierungskurven der drei reoxidierten Proben sind vergleichend in Abbildung 16
dargestellt, und zeigen die magnetischen Eigenschaften der spater magnetoelektrisch vermes-

senen Proben.

M/ s f.U."(CoFe,0.)

40 -20 0 20 40 06 -03 00 03 06

H/ kQe H/ kOe

Abbildung 16: Magnetisierungskurven der reoxidierten Komposite (zu Pulver feingemahlen). Links ist der voll-
standige Messbereich und rechts der Ausschnitt im Bereich kleiner Felder zur Darstellung von Koerzitivfeld und
Remanenz gezeigt. Entnommen aus dem Supplementary von [35].
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Die Werte der Sattigungsmagnetisierung vor und nach der Reoxidation sind nicht signifikant
verschieden und liegen alle bei ca. 2,7 ps f.u.}(CoFe20a), was 10 % unter dem zu erwartenden
Wert filr CoFe204 (3,0 ps f.u.2) liegt. Dieses Phinomen hat seine Ursache vermutlich in einer
Kreuzsubstitution von Eisen und Titan zwischen den beiden eingesetzten Komponenten, was
zum Einbau von Titan auf dem Eisenplatz und der resultierenden Schwéachung des magneti-

schen Moments flhrt.

In der Publikation [34] wurde auch erste magnetoelektrische Daten gezeigt, mit deren Hilfe
Zusammenhange zwischen der ME-Kurve und der Magnetisierungskurve einer Probe unter-

sucht werden sollten (Abbildung 17).

—o— ME - coefficent
OF---- Magnetization
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Abbildung 17: ME-Koeffizient (Kreise) im Vergleich zur Magnetisierungskurve (gestrichelte Linie) der 5 mm h-
Probe. Die schwarzen Pfeile zeigen die Verschiebungsrichtung des Magnetfeldes. Entnommen aus [34].

Ein direkter Zusammenhang zwischen Magnetisierung der Komposite und des ME-Effekts
konnte zwar nicht gefunden werden, die ME-Kurve verlief jedoch &hnlich (Hystereseverhal-
ten), allerdings zeigte sie kein S&ttigungsverhalten. Stattdessen wurden die groRten ME-Effekt
ave(max) bei bestimmten statischen Magnetfeldstarken Hpc erreicht, nach deren Uber- oder
Unterschreiten eine Abnahme des magnetoelektrischen Effektes zu erkennen war. Dieses Ver-
halten ist zwar dem der 0-3-Komposite sehr &hnlich [18], génzlich neu war jedoch, dass die
Position von ave(max) einer Hpc-Feldverschiebung unterliegt und der ME-Effekt wahrend der
Messung relativ schnell abnimmt. Interessanterweise war die Abnahme gréf3er, je haufiger die
ME-Spannung gemessen wurde. Wahrscheinlich sorgt hier das SchlieRen der Messbriicke und
das Abgreifen der ME-Spannung dazu, dass die elektrische Polarisation bei jeder Messung mi-
nimal abnimmt. Der groRte gemessene magnetoelektrische Effekt hatte einen Wert von
ave(max) = 1,3 mV (Oe cm)X. Eine Zusammenfassung der Messwerte ist in folgender Tabelle 4

dargestellt.
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Tabelle 4: Charakteristische Werte der ME-Messungen an dem mit 5 mm h-! gezogenen Komposit, extrahiert aus
den in Abbildung 17 dargestellten Daten.

Abnehmendes DC-Feld Zunehmendes DC-Feld

Messwert
10 kOe 2> —10 kOe —10 kOe - 10 kOe
ame (Max) 1,3 mV (Oe cm)? 1,1 mV (Oe cm)*
— ame (Max) —1,3mV (Oe cm)? —1,1mV (Oe cm)?

Hoc [ame (max)]

Hpc [— ame (Max)]

Hoc [ame (max)] — Shift
Hc

ame (remanent)

1,6 kOe 2,2 kOe
- 2,2 kOe —1,6 kOe
+ 600 Oe
— 300 Oe 300 Oe
350 pV (Oe cm)* — 350 pV (Oe cm)’?

4.1.4 Morphologische Untersuchungen

Erste rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen der Kristalloberflachen zeigten eine

Vielzahl verschiedener Strukturen auf ein und derselben Scheibe. Représentative Aufnahmen
sind in Abbildung 18 dargestellt.

Abbildung 18: REM-Bilder (Rlckstreumodus) einer polierten Scheibe (5 mm h1). Zu sehen sind verschiedene
Strukturen des eutektischen Komposits, variierend von groben, ungeordneten Strukturen (a) bis zu sehr feinen,
stark geordneten Strukturen (f). Alle Aufnahmen erfolgten mit der gleichen VergréfRerung. Entnommen aus [34].
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Die Zuordnung der Phasen erfolgte durch EDX (Fig. 5 [34]). Dabei zeigte sich, dass es sich bei
den hellen Bereichen um Bariumtitanat und bei den dunklen Bereichen um Kobaltferrit han-
delte. Alle Strukturen konnten sowohl parallel als auch senkrecht zur Wachstumsrichtung in
den unbehandelten und in den reoxidierten Proben gefunden werden. Eine ausfuhrliche Diskus-
sion zu der vielfaltigen Probenmorphologie und weitere Erkenntnisse aus der EDX-Messung

sind in der zugehorigen Publikation [34] zu finden bzw. in Anhang | nachzulesen.

4.2 Weiterfuhrende magnetoelektrische Experimente und de-
taillierte Untersuchungen der Phasengrenzen und deren

Epitaxie

Das folgende Kapitel 4.2 gibt eine ausfuhrliche Zusammenfassung der in [35] publizierten Er-
gebnisse. Schwerpunkt dieser Veroffentlichung war die Untersuchung der Grenzflachen zwi-
schen beiden Komponenten via HR-STEM und eine Analyse der epitaktischen Beziehung von
BaTiOs und CoFe204 mit Hilfe der Rontgeneinkristalldiffraktion. Weiterhin wurden die drei
Proben aus der vorhergehenden Veroffentlichung [34] umfassend bezlglich der Abhangigkei-
ten des ME-Effekts von verschiedenen Messparametern (fac, Hoc, T), der Polarisationsrichtung

und der Probenhdhe untersucht.

4.2.1 Lokale und globale Untersuchung der Kompositmorphologie

Mit Hilfe der beiden oben genannten Techniken war es mdglich, die Grenzflachen und deren
Epitaxie in einem kleinen, lokalen Bereich (HR-STEM) und auf einer deutlich gréReren L&n-
genskala (XRD) zu analysieren. Die aufgenommenen STEM-Bilder, welche in Abbildung 19
auf der folgenden Seite dargestellt sind, zeigten eine nahezu perfekte, loch- und defektfreie
Grenzflache zwischen den beiden Komponenten nach dem Zonenschmelzen (Abb. 19 links).
Die Materialien BaTiO3z und CoFe204 konnten via EDX problemlos und eindeutig zugeordnet
werden. AuRerst beeindruckend und zugleich unerwartet waren die enormen Veranderungen,
welche durch den Reoxidationsprozess entstanden sind (Abb. 19 rechts). In den zuvor durch-
gefiihrten REM-Untersuchungen war ein solcher Unterschied nicht einmal ansatzweise zu er-
kennen. Der Oxidationsschritt fuhrte unter anderem dazu, dass sich an der Phasengrenze eine

Schicht CoFe.O4 ausbildete, welche jedoch eine andere Orientierung zeigte als der Ferrit im
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Zentrum der CoFe2Os-Phase. Zudem bildeten sich zwischen diesen beiden CoFe»O4-Bereichen
Einschlusse von eisensubstituiertem BaTiOs, welches ebenfalls anders orientiert war als die
BaTiOs-Hauptphase, was durch den deutlichen (Orientierungs-)Kontrastunterschied zu erken-
nen war. Aufgrund der gemessenen Gitterparameter konnte ausgeschlossen werden, dass es sich
hierbei um Co/Ti-substituiertes Bariumhexaferrit handelt. Eine umfangreiche Diskussion zu der
Verénderung durch den Reoxidationsprozess und der Orientierung der jeweiligen Bestandteile
kann in der Publikation [35] im Detail nachgelesen werden.

BaTiO; inclusions

BaTiO; inclusion

v //',
- le
\:SC(?/) 2

-~
-~

atomic ratio
atomic ratio

1 1

0 5 10 15 0 5 10 15 20 25

1

1 I 1

line scan distance / nm line scan distance / nm

Abbildung 19: HR-STEM-Aufnahmen einer unbehandelten (links) und der reoxidierten (rechts) Scheibe des
BaTiOs/CoFe,04-Komposits, das mit 5 mm h gezogen wurde. Die oberen Bilder geben jeweils einen Uberblick,
die mittleren eine Detailansicht der Grenzflachen und die unteren den jeweils zugehdrigen EDX-Linescan. Die
Abbildung wurde unveréndert aus [35] entnommen.
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Mit Hilfe dieser Untersuchungen konnte vor allem festgestellt werden, dass die Reoxidation
und die damit verbunden Eigenschaftsénderungen nicht nur auf einem Ausheilen von Sauer-

stoffdefekten beruht, sondern auch einen deutlichen Einfluss auf die Phasengrenzen hat.

Im Gegensatz zu den via HR-STEM ermittelten lokalen Informationen beztglich der Struktur
der Grenzflachen und der Orientierung verschiedener Kristallite, konnten mittels Einkristall-
XRD Informationen Uber eine globale Epitaxie untersucht werden. Eine Abbildung eines aus
der Messung erstellten, reziproken Gitters inklusive einer ausfuhrlichen Auswertung sind der
Publikation [35] (Fig. 3) dargestellt und diskutiert. Die wichtigste Erkenntnis, die aus der An-
ordnung der reziproken Gitterpunkte gewonnen werden konnte, war, dass es zwischen BaTiOs
und CoFe204 tatsdchlich eine epitaktische Beziehung BaTiO3(001)[100]||CoFe204(001)[100]
gibt. Ein solches Verhalten wurde schon von Echigoya et al. [31] im Jahr 2000 festgestellt,

allerdings nur lokal begrenzt mittels Elektronenbeugung.

4.2.2 Material-, Messparameter- und Polarisationsrichtungsabhangig-
keit des magnetoelektrischen Effekts.

Aufbauend auf der in Abschnitt 4.1.3 vorgestellten, ersten ME-Untersuchung erfolgte in der
Veroffentlichung [35] eine detaillierte Analyse verschiedener Parameter auf die magneto-
elektrischen Eigenschaften der Komposite. Die Grafiken zur DC-Feld- und zu Temperaturab-
hangigkeit sind in Abbildung 20 dargestellt. Neben diesen Abbildungen sind in der zugehdrigen
Publikationsschrift auch die Abbildungen zur AC-Frequenzabhangigkeit und zum Einfluss der

Probendicke illustriert.
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Abbildung 20: Feld- und temperaturabhangige ME-Kurve flr die BaTiOs/CoFe204-Komposite, die mit verschiede-
nen Zuggeschwindigkeiten hergestellt worden sind (entnommen aus [35]).
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Fur alle untersuchten Parameter fanden sich prinzipielle gleiche Kurvenverldufe flr die mit
unterschiedlichen Geschwindigkeiten hergestellten Komposite. Die Messungen unterscheiden
sich lediglich durch ihre Absolutwerte. Die am langsamsten gezogene Probe zeigt dabei jeweils
die stérkste magnetoelektrische Kopplung, was damit erklart werden kann, dass eine langsame
Kristallisationsgeschwindigkeit die Ausbildung qualitativ hochwertiger und defektfreier Pha-
sengrenzen und somit die mechanische Kopplung beginstigt. Die erhaltenen Messergebnisse

sind in Tabelle 5 zusammengefasst.

Tabelle 5: Zusammenfassung der Ergebnisse der ME-Untersuchungen

Bereich/Wert der
Parameter ) Verlauf des ME-Effektes
maximalen ME-Kopplung

DC-Feld Hoc = + (1,6 — 2,4 kOe) Hystereseverlauf mit lokalen Minima und
Maxima, keine Sattigung, sondern Abfall bei

weiterer Erhohung (beschrieben in 4.1.3)

AC-Frequenz  fac > 400 Hz Effekt zundchst gering, dann stark ansteigend
bis 400 Hz, danach konstant

Temperatur* T =260-270 K Bis 100 K kaum messbar, dann steigend bis
ca. 265 K, danach langsam abfallend

Zuggeschwin-  Vgrowth =5 mm h' Je geringer, desto starker ist der ME-Effekt.

digkeit* (Bei zu langsamer Geschwindigkeit bildet
sich jedoch die hexagonale BTO Modifika-
tion)

Probendicke* d=0,5mm Je dinner, desto starker ist der ME-Effekt.

Die untere Grenze wird durch die Leitfahig-
keit der Probe bestimmt.

* kurze Erklarungen folgen im Text, eine ausfiihrliche Erlauterung in der zugehdrigen Publikation [35]

Die groRte ME Effekt, der gemessen werden konnte, betrug ave = 1,35 mV (Oe cm)* (Bedin-
gungen: 5 mm hl; 260 K; 507 Hz; 2 kOe). Die GroRenordnung des gréRten gemessenen ME-
Effekts ist vergleichbar mit den Messwerten, welche von Van den Boomgaard et al. [32,33]
(andere Probengeometrie und Messbedingungen) verdffentlicht wurden (1-4 mV (Oe cm)?).
Die gemessenen ME-Effekte sind jedoch um ein drei- bis vierfaches groRer als die von Bulk-

Seite | 42



BaTiOs/CoFe;0s-Kompositen mit 0-3 Konnektivitat [18] (0,35 mV (Oe cm)™?), welche unter

analogen Bedingungen gemessen wurden.

Das ME-Maximum im Temperaturbereich knapp unter 0 °C l&sst sich damit begriinden, dass
BaTiOz3 bei dieser Temperatur den orthorhombisch/tetraedrischen-Phaseniibergang besitzt. Ein
ahnliches, jedoch deutlich ausgepréagteres Verhalten konnte fur Ni/BaTiOs-Komposite von T.

Buttlar [42] gemessen werden.

Beztiglich der Zuggeschwindigkeit zeigten verschiedene Versuche, dass geringere Wachstums-
raten als 5 mm ht trotz 3% Sr-Dotierung zur Ausbildung des hexagonalen BaTiOs filhren. Es
konnte gezeigt werden, dass dies durch eine Erhéhung des Sr-Gehaltes auf 5 mol% verhindert
werden kann. Allerdings verlief der Schmelzprozess bei 2,5 mm h* so instabil, dass die Kris-
tallisation nur moglich war, wenn das Komposit in einem ersten Schritt mit einer hohen Ge-
schwindigkeit von 40 mm h vorgeschmolzen wurde. Trotz der noch geringeren Kristallisati-
onsrate zeigte die entsprechende Probe nur einen ME-Koeffizienten von 0,15 mV (Oe cm)™.
Ein moglicherweise positiver Einfluss der geringeren Geschwindigkeit wird offenkundig vom
negativen Einfluss der grofReren Sr-Dotierung uberkompensiert. Diese fiihrt nd&mlich zu einer
noch geringeren tetragonalen Aufspaltung des BaTiOs, wodurch eine Verminderung der ferro-
elektrischen Eigenschaften bewirkt wird. Der Einbau des zusatzlichen Sr konnte deutlich mit-
tels Rietveld-Verfeinerung anhand geringerer Zellparameter durch das kleinere Sr?* nachge-
wiesen werden. An dieser Probe wurden auch die Versuche mit geringerer Probendicke durch-
gefuhrt. Diese zeigten, dass der ME-Koeffizient fiir dinne Scheiben steigt, was jedoch nicht
unbegrenzt moglich ist, da sehr dinne Proben einen zu geringen elektrischen Widerstand besit-

zen und somit nicht polarisiert werden kénnen.

Durch eine Drehung der Polarisationsrichtung um 90° zur Magnetfeldrichtung (Abbildung 14
in Abschnitt 2.2.4) wurden der ME-Effekt um 30-50 % geringer, zugleich &nderte sich sein
Vorzeichen (Fig 11 in [35]). Dieser Anderung des ME-Effektes von paralleler zu senkrechter
Ausrichtung hat seine Ursache in den Unterschieden zwischen paralleler und senkrechter Mag-
netostriktion, was von Agarwal et al. [9] flr ein &hnliches System ((BaTiOz3)o.6(CoFe204)0.4)
gezeigt werden konnte. In einem weiteren Versuch wurde die Scheibe nach der ersten ME-
Messung auf dem Probentrége belassen, in umgekehrte Richtung polarisiert, und erneut ver-

messen. Die resultierenden Ergebnisse sind in Abbildung 21 dargestellt.
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Abbildung 21: ME-Kurven eines eutektischen BaTiOs/CoFe,04-Komposits (5 mm h) mit vorheriger elektrischer
Polarisation in und entgegen der statischen Magnetfeldrichtung (dem Supplementary aus [35] entnommen).

Die beiden Kurven zeigen, bis auf geringfligige Abweichungen, einen genau spiegelverkehrten
Verlauf. Zum einen zeigt dies, dass das VVorzeichen des ME-Effekts direkt durch die Polarisa-
tionsrichtung bestimmt wird, zum anderen ist dies auch ein Beweis dafir, dass tatséachlich die

tetragonale und nicht die nicht polarisierbare, kubische Modifikation des BaTiOs vorliegt.

4.3 Auswirkung einer Ni-Substitution (x) in Co@u-x)NixFe2O4 auf
Herstellungsprozess, Zusammensetzung und physikalische

Eigenschaften der eutektischen Komposite

Das Kapitel 4.3 gibt eine Zusammenfassung der in [36] publizierten Ergebnisse. Nachdem das
eutektische System aus BaTiOs und CoFe.O4 umfassend charakterisiert worden war [34,35],
wurde im folgenden der Einfluss verschiedener Ni-Substitutionsgrade (x = 0; 0,25; 0,5; 0,75; 1)

im Ferrimagnetikum auf die Eigenschaften des eutektischen Multiferroikums untersucht.

4.3.1 Herstellungsprozess, Zusammensetzung und Morphologie

Die Bedingungen, unter denen der Zonenschmelzvorgang durchgefiihrt wurde, orientierten sich
am zuvor ermittelten Optimum (5 mm h't; 100 % N, 3 mol% Sr). Als Mischverhiltnis der

Komponenten wurde das Eutektikum von BaTiO3z und reinem CoFe>O4 verwendet, da keine
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Veroffentlichungen beziiglich des BaTiOz/NiFe>O4-Eutektikums existieren und das Rekristal-

lisationsverfahren fiir dieses System bisher nicht angewendet wurde.

Der Schmelzprozess lief jeweils ohne Schwierigkeiten. Es gab weder Abrisse noch sonstige
Probleme. Einzig eine stetige Erhthung um jeweils 0,6 % Lampenleistung pro Erh6hung um
x =0,25 war notwendig, was zeigte, dass die Substitution zu einer héheren eutektischen

Schmelztemperatur fihrte.

Alle Multiferroika, bis auf das Komposit mit x = 1, konnten phasenrein synthetisiert werden.
Nur fiir das System BaTiOs/NiFe2O4 bildeten sich geringe Mengen von Bariumhexaferrit, was
auch durch Variation der Zuggeschwindigkeiten oder Anderungen des Mischverhéaltnisses der
Komponenten in insgesamt sechs Versuchen nicht zu verhindern war. Die zugehdrigen Diffrak-

togramme sind in Fig.3 der Publikation [36] abgebildet und werden dort diskutiert.

Die Morphologie der Komposite unterscheidet sich nicht von den bereits vorher veréffentlich-
ten Darstellungen, sodass diese weder in der Publikation noch hier gezeigt werden. Es fanden
sich genau die geometrischen Strukturen wie in [34] bzw. auf Seite 40 dieser Arbeit dargestellt,
unabhéngig vom Substitutionsgrad.

4.3.2 Thermische Analysen und die daraus folgende, notwendige Ande-
rung des Reoxidationsprozesses

Die Reoxidation bei 800 °C in Luft fuhrte Uberraschenderweise bei de Ni-haltigen Proben nicht
zu einer Erhdhung des elektrischen Widerstandes. Um herauszufinden ab welcher Temperatur
eine Reaktion stattfindet, wurden die Proben in einer Thermowaage im Sauerstoffstrom bis
950 °C untersucht (abgebildet in Fig. 6 [36] in Referenz). Neben den magnetischen Ubergangen
wurde eine Gewichtszunahme von ca. 0,3 wt% im Temperaturbereich 600-950 °C detektiert.
Wahrend einer Haltezeit von 30 Minuten bei 950 °C stieg das Gewicht noch minimal an, sodass
davon ausgegangen werden kann, dass die Reoxidation danach abgeschlossen ist. Die Verlaufe
und Gewichtszunahmen waren fiir alle Proben nahezu identisch und konnten dem Ausheilen
von Sauerstoffdefekten zugeschrieben werden, woraus die beiden Summenformeln
Co@-xNixFe20393 und Bao,g7Sro03Fe202,98 Vor der Reoxidation unter der Annahme berechnet
werden konnten, dass die Gewichtszunahme alleine auf Ausheilung der Sauerstoffdefekte zu-
rickzufihren ist und sich auf beide Komponenten verteilt. Nach Erhitzen auf 950 °C in Sauer-
stoff waren die Proben nicht mehr elektrisch leitfdéhig und konnten somit elektrisch polarisiert

werden. AuBBerdem konnte mittels XRD bestétigt werden, dass kein Bariumhexaferrit durch die
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harscheren Reoxidationsparameter gebildet wurde. Die einzige Ausnahme stellte hier das Kom-
posit mit x = 1 dar, denn dieses war auch nach der Reoxidation noch elektrisch leitfahig, was
auf das bereits vor der Reoxidation entstandene BaFe12019 zurlickgefiihrt werden kann.

4.3.3 Einfluss des Ni-Substitutionsgrades auf Struktur und magnetische

Eigenschaften des Ferrits

Da nicht einfach davon ausgegangen werden konnte, dass der eingesetzte Substitutionsgrad in
den Ausgangspulvern auch in den Proben nach dem Zonenschmelzen vorliegt, wurden die
Komposite mittels Rietveld-Verfeinerung vor und nach dem Reoxidationsprozess analysiert.
Die Elementarzelle des Bariumtitanat zeigte innerhalb der Mischreihe flr beide Varianten keine
signifikanten Unterschiede (Fig. 5 in [36]), auch die Abnahme der Zellparameter von BaTiOs

nach der Reoxidation war nahezu konstant.
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Abbildung 22: Zellparameter a des Ferrits in Abhangigkeit des nominellen Substitutionsgrades x (links). Rechts
sind die Sattigungsmagnetisierung und die Curie-Temperatur als Funktion des nominellen Ni-Gehaltes illustriert.
Die Grafiken wurden aus [36] entnommen und unveréndert zusammengefugt.

Fur die Ferritkomponente ist in Abbildung 22 deutlich zu sehen, dass die Abnahme des Zellpa-
rameters (a) mit steigendem Substitutionsgrad sowohl fiir die unbehandelten als auch fir die
reoxidierten Scheiben der Vegard’schen Regel folgt. Durch die Reoxidation kommt es zu einer
Abnahme von a um etwa 0,014 A. Die Griinde fiir die Anderung der Elementarzelle werden in
Referenz [34] diskutiert. Neben der Rietveld-Methode wurde der Substitutionsgrad auch mit
Hilfe magnetischer Messungen im PPMS und in der Thermowaage untersucht, was ebenfalls
in Abbildung 22 dargestellt ist.

Ein lineares Verhalten wurde auch bei der Sattigungsmagnetisierung und bei der magnetischen
Ubergangstemperatur beobachtet. Die Probe mit x =1 ist nicht dargestellt, da das vorhandenen
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Bariumhexaferrit die magnetischen Eigenschaften stark beeinflusst. Wie zu erwarten, féllt die
Sattigungsmagnetisierung mit zunehmendem Nickelgehalt ab, da Ni?* ein geringeres magneti-
sches Moment hat als Co?*, und Ni?* in der inversen Spinellstruktur fiir das resultierende mag-
netische Moment des Ferrits verantwortlich ist. Die magnetische Ubergangstemperatur steigt
linear mit x. Dieses Verhalten wurde bereits fur die reine Ferritmischreihe Co1.xNixFe2Os4, her-
gestellt via Mischoxidsynthese, beobachtet. Aufgrund der linearen Zusammenhénge zwischen
x und Zellparameter bzw. x und Tc der hergestellten Komposite ist es wahrscheinlich, dass die
Zusammensetzung des Ferrits im Komposit nach dem Zonenschmelzen nahezu der nominellen
entspricht. Durch den Ni-Substitutionsgrad des eingesetzten Ferrits ist es also moglich, die Sto-
chiometrie des Ferrits im Komposit nach dem Zonenschmelzvorgang genau einzustellen und

somit auch die Eigenschaften des multiferroischen Komposites gezielt zu steuern.

4.3.4 Einfluss der Substitution auf den magnetoelektrischen Effekt

Fur die komplette Substitutionsreihe (auf3er x = 1) wurde eine Analyse der magnetoelektrischen
Eigenschaften durchgefihrt. Das VVorgehen war analog zum System BaTiO3z/CoFe20a. Die feld-
abhangigen ME-Kurven (a) sowie eine zusammenfassende Grafik der wichtigsten Werte (b)
sind in Abbildung 23 dargestellt.
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Abbildung 23: DC-Feldabhéangigkeit des magnetoelektrischen Koeffizienten (a) und die daraus extrahierten, cha-
rakteristischen Werte fur (Coq-xNixFe204)o,38(Bao,e7Sro,0sFe203)062 (X = 0; 0,25; 0,5; 0,75). Unveréndert entnom-
men aus [36].

Zunéchst ist in beiden Grafiken zu erkennen, dass der ME-Koeffizient mit zunehmendem Sub-
stitutionsgrad beinahe linear abnimmt. Die Kurvenverldufe entsprechen denen des Systems
BaTiOs/CoFe204, jedoch unterscheiden sich die Ni-substituierten Komposite aber in einem
kleinen aber wichtigem Detail. Im Gegensatz zum BaTiOs/CoFe2Os-System zeigten alle Ni-
substituierten Proben den grofiten ME-Koeffizienten bei Hpc = £(2300-2500 Oe), unabhéngig
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von der Hpc-Feldverschiebungsrichtung. Demzufolge scheint bereits ein eher geringer Ni-Sub-
stitutionsgrad von x = 0,25 auszureichen, um den Hpc-Verschiebungseffekt von ame (max) zu
unterdriicken. Die temperatur- und feldabh&ngigen Verlaufe &hneln sehr den in Publikation [35]
veroffentlichten Kurven und unterschieden sich nur in den Absolutwerten (Fig. 11 und 12 in-
klusive ausfihrlicher Diskussion in [36]).

Fir das BaTiOs/CoFe204-Komposit (x = 0) erfolgte ein Vergleich der Feldabhangigkeit von
amve und der Magnetostriktion. Dazu wurden Daten aus einer Publikation von Hrib et. al. [54]
extrahiert, in der die Autoren das gleiche System (andere Synthesevariante) mit einer ahnlichen
Zusammensetzung (60:40 statt 62:38) untersuchten. Da die in dieser Arbeit gewahlte dynami-
sche Messung der magnetoelektrischen Wechselspannung auf der Uberlagerung des statischen
Magnetfeldes mit einem schwachen, alternierenden Wechselfeld basiert, sollte der magneto-
elektrische Effekt bei dem Feld am gréRten sein, bei dem die Anderung der Magnetostriktion
mit Anderung des Magnetfeldes (di/dH) am starksten ist. Die aus [54] entnommenen Daten
wurden also nach Hpc differenziert und die resultierende Kurve mit dem Verlauf der ME-
Messung verglichen. Das Resultat ist in Abbildung 24 dargestellt.

-1.04
dildH
-0.5- T e i
5 5
= .
3 o
8 0.0 O
N 3
g N
e \E
S 0.5+ S
2
4-1.0
1.0 1
L N BN L N 1 -1.5
100 -75 -50 -25 00 25 50 75 100

Abbildung 24: Vergleich der ME-Koeffizienten von (CoFez0a4)038(BaTiOs)os; mit der Ableitung der
Magnetostriktion der aus[54] entnommenen Daten fiir (CoFe204)04(BaTiOs)o6 (aus [36] entnommen).

Die uberlagerten Kurven zeigen einen sehr dhnlichen Verlauf, vor allem das Koerzitivfeld und
die feldrichtungsabhangigen Maxima und Minima sind hierbei auffallig. Die Unterschiede der
Positionen von Maxima und Minima und der starker abfallende Verlauf der Magnetostriktion
bei starkeren Magnetfeldern kann auf die unterschiedlichen Synthesevarianten zurtickgeftihrt
werden. Die Abhéngigkeit des ME-Effektes und dessen Verlauf in einem &uf3eren, statischen

Magnetfeld kann also mit dem Verlauf der Magnetostriktion des eingesetzten Ferrimagneten
begrundet werden.
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5. Zusammenfassung / Summary

Deutsche Fassung

Mit Hilfe des optischen Zonenschmelzverfahrens konnten erstmals phasenreine, eutektische
Komposite aus Co1xNixFe204 (x < 0,75) und tetragonalem Bao 97Sro,03TiO3 hergestellt werden.
Hierzu musste der Schmelzprozess in reinem Stickstoff (5.0) durchgefiihrt, um die Bildung von
Co- und Ti-substituiertem BaFe12019 zu verhindern. Eine Sr-Substitution von drei Molprozent
im Bariumtitanat war notwendig, um die ferroelektrische, tetragonale Phase statt der hexago-
nalen Modifikation zu erhalten. Die reduktiven Bedingungen wéhrend des Zonenschmelzens
fihrten dazu, dass die Eutektika elektrisch leitfahig waren, was jedoch durch einen anschlie-
Renden Reoxidationsprozess gedndert werden konnte. Die Oxidationsbedingungen (800 °C,
Luft, fir CoFe2O4) mussten fir die Ni-haltigen Multiferroika angepasst werden (950 °C, Sau-
erstoff), was jedoch erstaunlicherweise nicht zur Bildung von BaFe12019 fuhrte. Mittels
Rietveld-Verfeinerung und thermischer Analyse war es moglich, die Sauerstoffdefekte zu quan-
tifizieren und so eine Aussage Uber die Sauerstoffdefizite tatsdchliche Zusammensetzung nach
dem Schmelzprozess treffen zu kdnnen. Die erhaltende Summenformel entspricht etwa
[Co1-xNixFe20393]0,38[Bao,e7Sro,0sTiO2,98] 0,62

Eine umfangreiche Charakterisierung der Komposit-Morphologie mittels REM, HR-STEM,
EDX und Roéntgeneinkristallstrukturanalyse zeigte, welchen enormen Einfluss das Synthese-
verfahren auf die Struktur des Produktes hat. Auf jeder Probe waren bis zu sechs verschiedene,
durch Selbstorganisation entstandene, Arten geometrischer Strukturen zu finden, welche alle
der eher selten untersuchten 3-3-Konnektivitat zugeordnet werden konnten. Durch detailliertere
Untersuchungen mit HR-STEM konnten gravierende Unterschiede im Bereich der Phasengren-
zen gefunden werden: Durch den Reoxidationsprozess entstanden an den zuvor defekt- und
lochfreien Grenzflachen Einschliisse von leicht eisenhaltigem Bariumtitanat, welche von zwei
unterschiedlich orientierten Kobaltferritbereichen umgeben waren. Eine epitaktische Bezie-
hung BaTiO3(001)[100]||CoFe204(001)[100] zwischen den beiden Komponenten konnte mit-
tels Einkristalldiffraktion nachgewiesen werden. Komposite, die Ni-substituiertes Ferrit ent-
hielten, zeigten bei der morphologischen Untersuchung die gleichen Strukturen und Eigen-
schaften wie BaTiO3z/CoFe;04

Die Komposite wiesen die zu erwartenden Magnetisierungskurven auf, was zundchst zeigte,

dass das Ferrimagnetikum kaum paramagnetische Verunreinigungen durch beispielsweise eine
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Ti-Substitution enthielt. Innerhalb der Substitutionsreihe fielen die Sattigungsmagnetisierungen
mit zunehmendem Ni-gehalt linear ab, die Curie-Temperaturen stiegen hingegen linear an.
Diese Ergebnisse zeigten, dass sich der Mischferrit in der nominellen Zusammensetzung bil-
dete. Das konnte auch mit Hilfe von Rietveld-Verfeinerungen bestatigt werden, da die Ande-
rung der Zellparameter mit zunehmendem Substitutionsgrad der Vergard’schen Regel folgte.
Ein deutlich magnetisch harteres Verhalten nach der Reoxidation unterstrich zudem den grof3en
Einfluss der nachtraglichen, oxidativen Behandlung.

Der magnetoelektrische Koeffizient aller Proben wurde in DC-feldabhéngigen, AC-
frequenzabhangigen und temperaturabhéngigen Messungen untersucht, um den Einfluss von
Zuggeschwindigkeit, Nickelgehalt des Ferrits, Strontiumgehalt des Bariumtitanats und Proben-
hohe zu bestimmen. Die Maxima des ME-Koeffizienten wurden in einem statischen Magnet-
feld von Hpc = + (1,6-2,5 kOe), bei einer Wechselfeldfrequenz zwischen 400 und 1000 Hz in
einem Temperaturbereich von T = 260-270 K detektiert. Dabei war ame fur die Komposite am
starksten, die mit der geringstmaglichen Geschwindigkeit (5 mm ht) bei dem minimal notwen-
digen Sr-Anteil von 3 mol% hergestellt wurden und Kobaltferrit als Ferrimagnetikum enthiel-
ten. Fir die diinnsten Scheiben (0,5 mm) wurden die gréfiten magnetoelektrischen Koeffizien-
ten gemessen. Der Grofite gemessene magnetoelektrische Koeffizient hatte einen Wert von
amve = 1,35 mV (Oe cm) (Vergleich Literatur [32,33]: 1-4 mV (Oe cm)™). In den temperaturab-
héngigen Untersuchungen wurde fiir alle Proben der groRte ME-Koeffizient im Bereich des
orthorhombischen/tetragonalen-Phasenibergangs des Bariumtitanats gefunden. Ein Vergleich
der ME-Kurve von (CoFe204)o,38(BaTiO3)o,62 mit der Ableitung der Magnetostriktion nach der
magnetischen Feldstarke (d4/dH) aus Literaturdaten [54] zeigte eine starke Ahnlichkeit, sodass
davon ausgegangen werden kann, das die Magnetostriktion des Spinells ausschlaggebend fir
den feldabhangigen Verlauf des ME-Koeffizienten ist. Des Weiteren l&sst sich das VVorzeichen
von ame durch die Richtung der elektrischen Polarisation schalten, was die Notwendigkeit und
den Einfluss der ferroelektrischen Polarisation auf den ME-Effekt zeigt.

Nachdem es im Verlauf dieser Arbeit also moglich war, dass optische Zonenschmelzen als
Synthesemethode fir multiferroische Komposite zu etablieren, ist der nachste Schritt, andere
Ferroelektrika wie (Sr,Ba)Nb2Os oder andere Ferromagnetika wie BaFe12019 zur Kristallzucht

eutektischer Multiferroika zu verwenden.
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English version

The floating zone melting method has been applied successfully to synthesize phase-pure eu-
tectic composites of Co1-xNixFe204 (x < 0,75) and tetragonal Baog,e7Sro,03TiO3 for the first time.
An atmosphere of pure nitrogen was used during the process to avoid the formation of Co/Ti-
substituted BaFe12019. A slight Sr doping of 3 mol% was necessary to prevent the formation of
hexagonal BaTiOz and to obtain the ferroelectric, tetragonal modification. These non-oxidizing
conditions led to electrically conductive samples due to oxygen defects, which were healed
during a subsequent reoxidation procedure. At first, rather soft reoxidation conditions (800 °C,
air) were sufficient, but with the addition of Ni into the composite system they needed to be
adjusted (950 °C, oxygen), which surprisingly did not promote the formation of BaFe12O1s.
Furthermore, it was possible to determine the amount of oxygen defects by combining the data
obtained via Rietveld-refinement method and thermal analysis, which approximately revealed
this composite composition [Co1-xNixFe20393]0,38[Bao,e7Sro03TiO298]062 after the melting pro-

cess but before reoxidation.

A detailed characterisation via SEM, HR-STEM, EDX and single crystal XRD revealed a
strong influence of this synthesis method on the morphologic properties of the multiferroics.
For each sample a variety of self-organized structures was found, which all can be assigned to
the 3-3 connectivity. Although all of these samples looked similar on the SEM micrographs
before and after reoxidation, big changes due to reoxidation were revealed during the HR-
STEM investigations. The interfaces between both components, which were almost flawless in
the as-grown samples, did drastically change during the reoxidation procedure resulting in the
formation of iron-substituted BaTiOs inclusion surrounded by the initial and by a new CoFe204
phase with a completely different orientation. The epitaxial relationship Ba-
TiO3(001)[100]||CoFe204(001)[100] was confirmed by single crystal XRD. The Ni-substituted

composites were investigated the same way showing similar morphological properties.

The magnetization curves of all samples showed the expected magnetic behaviour of the ap-
plied ferrites revealing almost zero paramagnetic impurities in the ferrimagnetic material
caused for example by a Ti-substitution of CoFe2QO4. In the Ni-substitution series Co1.xNixFe204
the saturation magnetization decreased linearly while the curie temperature increased linearly
with rising Ni content proving a successful substitution in accordance with the nominal com-
position. This was verified further by Rietveld investigations showing a behaviour of the unit-
cell parameters in accordance with Vegard’s law. Additionally, the samples were clearly
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magnetically harder after reoxidation illustrating the large impact of the oxygen-defect healing

on the physical properties of the eutectics once more.

Magnetoelectric measurements were carried out DC-field dependent, AC-frequency dependent
and temperature dependent for the investigation of the difference influencing factors which are
growth rate, sample thickness, Sr-content of barium titanate and the Ni-substitution (x) degree
of Co1xNixFe>O4. The strongest magnetoelectric coupling was detected for a static field
Hpc = + (1.6-2.5 kOe), with fac = 400-1000 Hz in a temperature range of T = 260-270 K. Under
these conditions, the samples grown with 5 mm h™! containing the necessary minimum amount
of Sr (3 mol%) in BaTiO3 and zero nickel within the ferrimagnetic material a magnetoelectric
coefficient of ame = 1,35 mV (Oe cm)! was measured (comparison Ref [32,33]:
1-4 mV (Oe cm)™?). Local maxima for ame were found at 260-270 K, reflecting the orthorhom-
bic-tetragonal phase transition of Ba1xSrxTiOs. Furthermore, the position of amemax) Within the
magnetic field was dependent on the sweep direction, but this property exclusively occurred in
the composites containing pure CoFe;Os. A comparison of the ME signal of
(CoFe204)0.38/(Bag.97Sr0.03TiO3)os2 with the derivative of A measured for a ceramic
(CoFe204)0.4/(BaTiO3)o.6 composite [54] revealed a remarkable similarity between both curves
and, additionally, it was found that the sign of ame can be switched by the direction of the
electric polarisation. Those findings support the widely accepted interpretation of ame being the

product property of the piezoelectric and piezomagnetic effect.

In this work, the floating zone melting method was successfully used for the preparation of
multiferroic composites of the substitution series [Co1-xNixFe204]0,38[Baoe7Sro,03TiOs]o62. In
future studies, this promising synthesis technique should be extended toward other ferroelectric

and ferromagnetic materials such as (Sr,Ba)Nb2Os and BaFe1201s.
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Composites consisting of ferrimagnetic CoFe,0, and ferroelectric Ba; ,Sr,TiO; were grown by the float-
ing zone technique. The influence of Sr substitution, growth rate and atmosphere during the floating zone
process were investigated. The formation of the non-ferroelectric, hexagonal modification of BaTiO3; was
avoided by a slight Sr substitution of 3 mol% and the formation of BaFe,,0,9 was suppressed using pure
nitrogen as atmosphere during the floating zone melting. These synthesis parameters led to phase-pure,
but electrically conductive CoFe,04-Ba, ,SryTiO3 composites. A thermal treatment at 973 K in air
resulted in a strong increase of the electric resistivity accompanied by a decrease of the unit-cell param-
eters of both components indicating the healing of oxygen defects. SEM investigations revealed a variety
of different geometric structures and crack-free interfaces between both phases. The low porosities
observed in the micrographs correspond with densities above 90%. Magnetoelectric (ME) measurements
confirmed a coupling between the ferroic orders of both phases with a hysteresis and maximum oy of

B2. Magnetic materials 1.3mvV0Oe 'ecm™’

1. Introduction

In the course of technological process the demand for smaller,
more powerful and more energy-efficient devices in the field of
computer technology or electrical engineering is increasing
rapidly. One possible way to meet these requirements is the use
of the so-called magnetoelectric effect [1-3], which was first
experimentally verified by D. Astrov in 1960 [4]. Only few single-
phase substances, like BiFeOs [5] or BiMnOs [6], have been found
to show magnetoelectric coupling and the effect is rather small
and occurs at low temperatures only. Therefore, the focus of
research has changed to composite materials containing a ferri-/
ferromagnetic component in combination with a ferroelectric
one. Spinel-type ferrites like CoFe,04 [7-9], NiFe,04 [7,10,11] or
alloys like CoxFey [12] can be used as magnetically ordered mate-
rial. For the ferroelectric component BaTiO; [13-16] or PbZryTi; x-
05 [17,18] are commonly studied. Not only the choice of materials
is important, but also their connectivity is a key factor [19]. 0-3
composites (i.e. particles imbedded in a matrix) have been inten-
sively studied because there are many ways to produce them. For
example solid-state synthesis [ 16] or soft-chemistry processes like
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sol-gel synthesis [5,10,20], polyol-mediated synthesis [21] or the
citrate-method [22]| have been described. The second frequently
studied connectivity are the so-called 2-2 composites, i.e. multilay-
ers, which can be manufactured using, for example, pulsed laser
deposition [18,23] or the spin-coating method [24-26]. Further-
more, template-mediated synthesis using porous Al,03; [27] or
SiO,-species like KIT-6 and SBA-15 [28,29] have been applied to
create 1-3 composites consisting of rods embedded in a matrix.

A different, rather poorly explored approach for the synthesis of
magnetoelectric composites is the crystallization of eutectic melts
using the floating zone [30] or the Czochralski method. First exper-
iments in the early 1970s on such eutectics using the Bridgman
technique [31,32] in the Fe-Co-Ti-Ba-O-system resulted in very
interesting structures that cannot be assigned to one of the earlier
mentioned connectivities, but should rather be classified as a 3-3
composite. For the obtained dendrite-type structures a high ME
effect was observed, but the samples contained large amounts of
the magnetoplumbite phase BaFe;,0;9, in which Fe** can addition-
ally be replaced by Co®*/Ti%*.

Despite of the interesting magnetoelectric properties of samples
from the co-crystallization, this promising approach was not fur-
ther investigated until almost thirty years later, in 2000, Echigoya
et al. [30] used the floating zone technique for the unidirectional
solidification of BaTiO;-CoFe,0, eutectics. The authors studied
the influence of growth rate and atmosphere on the morphology
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and phase-composition, but did not report any magnetoelectric
measurements.

One of the main problems in the growth of BaTiO3-CoFe;04
composites is the formation of the hexagonal BaTiO; modification,
which is not ferroelectric and therefore an unsuitable component
for a multiferroic composite. Furthermore, the formation of (partly
Co/Ti substituted) BaFe;,0,9 needs to be avoided and finally the
incorporation of Fe or Co in BaTiO3 as well as Ti in CoFe,04 has
to be considered. The aim of the present study therefore was the
growth of phase-pure BaTiO,;-CoFe,0, eutectics via the floating
zone melting method, containing exclusively the tetragonal BaTiOs
modification. To achieve this goal, the effect of different atmo-
spheres and growth-rates have been studied, in combination with
a varying Ti-excess and Sr doping of BaTiOs. It turned out that the
formation of BaFe;2,019 can completely be suppressed upon growth
in pure nitrogen, while the tetragonal BaTiO3; modification is effec-
tively stabilized by a minor Sr substitution. Due to significant
amounts of oxygen defects the as-grown samples are conductive.
Reoxidation under mild conditions results in insulating samples
that can be electrically polarized. We found a strong magnetoelec-
tric effect that shows a pronounced hysteresis, which is not con-
nected to the magnetic hysteresis loop.

2. Experimental
2.1. Preparation

All chemicals were used without further treatment for the syn-
thesis. BaCOs3 (>99%, Solvay), TiO, (>99%, Sachtleben) and SrCOs
(>99%, Merck) were utilized to prepare several batches of BaTiO3,
containing slight Ti excesses ranging from 1 to 2.5 mol%. Some of
these samples were additionally doped with 3 mol% strontium.
Co304 (>99.7%, Alfa Aesar) and Fe,03 (>99%, Sigma-Aldrich) were
used in stoichiometric amounts for the synthesis of CoFe;04. Solid-
state reactions were carried out in static air at 1373 K for 2 h (heat-
ing rate 5 K min~"). The resulting powders were mixed in the ratio
38 mol% CoFe;04 and 62 mol% Bag;_x)SrxTiO3, which has been
reported by Van den Boomgaard et al. [31] to be the eutectic com-
position of the CoFe,0,4-BaTiO; system.

Rods for the crystal growth were prepared by hydrostatic press-
ing at 70 MPa. The obtained green bodies were sintered in air at
1473 K for 10 h (heating rate 5 K min~'). The floating zone melting
method was used for the eutectic crystallization in different atmo-
spheres and with varying growth rates ranging from 5 mm h~! to
20 mm h ! (model CSC FZ-T-10000-H-HR-I-VPO-PC, 1500 W halo-
gen lamps, total gas flow: 12 Lh !, seed and feed counter-rotating
at 20 rpm each). The resulting crystal boules were cut into slices
perpendicular to the growth direction. The as-grown samples were
electrically conductive, making a measurement of the magneto-
electric effect impossible. For this reason, the crystal slices were
reoxidized in static air for 10 h at 973 K (heating rate 5 K min~').
After this thermal treatment the samples were insulating (R >
200 MQ).

2.2. Characterization

Powder X-ray diffraction measurements were performed at
room temperature on a Bruker D8 Advance diffractometer operat-
ing with Cu-Ko radiation (LynxEye-Detector, range 15-120°26,
step size 0.01°20, counting rate 1 s/data point). The FullProf Suite
v.2.05 was applied for Rietveld refinements using the Thompson-
Cox-Hastings pseudo-Voigt profile function. Magnetic and magne-
toelectric measurements were carried out on Quantum Design
Physical Property Measurement System PPMS-9. Magnetic
hysteresis loops were recorded at room temperature with the

magnetic field varying between —50 kOe and 50 kOe. Gold elec-
trodes of 100 nm thickness were sputtered on both sides of the
reoxidized slices in a Cressington 108auto sputter coater. For the
ferroelectric poling of the BaTiO3; component an electric field of
5kV cm~! was applied at room temperature followed by heating
to 473 K (heating rate 10 Kmin~') and holding this temperature
for 1 h. While heating, the electric field was dynamically adjusted
by setting the current limit to 0.1 mA. This resulted in a strong
decrease of the voltage at elevated temperatures due to the
reduced electrical resistivity of the samples. Cooling down to room
temperature led to a re-increase of the resistivity so that the elec-
tric field reached its initial value of 5 kV cm ! again.

Magnetoelectric measurements were performed using a self-
made setup described in more detail in [21]. In short, a magnetic
dc-field of —10 kOe-10 kOe was provided by the PPMS and a small
alternating magnetic field of H,. =10 Oe with frequencies from
100 Hz to 900 Hz was generated by a solenoid. The magnetoelec-
tric coefficient was calculated from the real part (in-phase contri-
bution) of the ac-voltage measured between the gold contacts on
the samples. Ferroelectric polarization, Hq. and H,. were aligned
collinear. A Hewlett-Packard 4192A impedance analyzer was used
for recording impedance spectra of the gold-contacted reoxidized
slices. Measurements were carried out in the temperature range
20-180 °C with frequencies varying from 0.1 kHz to 3 MHz. Inves-
tigations of the surface morphology and chemical composition
were done by scanning electron microscopy (backscattered elec-
tron mode) and energy-dispersive X-ray spectroscopy (EDX) in a
Phenom ProX with an acceleration voltage of 15 kV. Prior to these
measurements the samples were polished with a Struers LaboPol-5
(grinding: SiC paper grit 1200, 2000; polishing: diamond suspen-
sion 2-6 pum).

3. Results and discussion
3.1. Crystal growth and X-ray diffraction

Eutectic crystallization using the floating zone technique gener-
ally proceeded without severe problems regardless of the atmo-
sphere and growth speed. In the applied setup (see
experimental) melting of the polycrystalline rods was achieved at
lamp powers of 37.8-38.2%. We found that stabilization of the
molten zone was usually more difficult when lower growth rates
and higher rotation speeds were chosen. In addition, growth exper-
iments were more straightforward in oxygen containing atmo-
spheres. In pure nitrogen the molten zone occasionally collapsed,
but after reconnection the crystallization experiments could be
continued. Growth experiments usually resulted in cylindrical
boules of 6-8 mm diameter and 50-70 mm length with a weight
of 9-13 g. One representative example for such a boule is shown
in Fig. 1.

Several slices from each growth experiment were ground into
fine powders and subjected to X-ray diffraction. Slices from the
beginning, middle and end of the growth experiments did not
show any significant differences.
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Fig. 1. Example of a BaTiOs;-CoFe,04 composite boule grown via floating zone
melting.
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X-ray diffraction patterns of various representative samples are
displayed in Fig. 2 and the corresponding growing conditions and
qualitative phase analyses are listed in Table 1. In all experiments
small Ti excesses were used (1-5 mol%) to reduce the incorpora-
tion of iron or cobalt on the Ti sites in BaTiO3 since these are known
to suppress the ferroelectricity [33].

First experiments in an atmosphere containing 20 vol% oxygen
led to samples consisting of CoFe,04, hexagonal BaTiO3 and signif-
icant amounts of BaFe;,0;9 (probably Co?* and Ti* doped) as
shown in graph a) of Fig. 3. Reducing the oxygen content to 2.5%
resulted in much lower amounts of the BaFe2019 phase, but the
sample still contained mainly the hexagonal modification of
BaTiOs, which is not ferroelectric (see Fig. 2, graph b). An increase
of the Ti excess to 5 mol% resulted in a larger amount of BaFe;,019
(Fig. 2, graph c). The formation of the Ba hexaferrite was effectively
suppressed using pure nitrogen as atmosphere in the subsequent
trial (Fig. 2, graph d). Based on these results, pure nitrogen and a
much smaller excess of Ti (1 mol%) were chosen in the subsequent
floating zone experiments. BaFe;,0,9 impurities could be pre-
cluded under these conditions, but still the hexagonal modification
of BaTiOs formed as shown in graph d) of Fig. 3. To stabilize the
tetragonal BaTiO3; modification a small substitution of 3 mol% Sr
for Ba was applied. Due to its smaller ionic radius (Sr(zim =1.44A,
Ba(z,t,[)= 1.61 A; where the subscript XII denotes a 12-fold oxygen
coordination [34]) the incorporation of strontium brings the Gold-
schmidt factor closer to its ideal value of one. Changing the nominal
composition of the perovskite to Bago7Sro03TiOs, finally led to
phase-pure composites containing only the tetragonal perovskite
modification (see Fig. 3, graph e). Using this substitution, tetragonal
BaTiO3 was also formed when the floating zone melting was carried
out with slower growth rates of 10mmh ' and 5mmh ! as
depicted in graphs f) and g) in Fig. 2.

The Rietveld method was used for a quantitative phase analysis
and to determine the unit-cell parameters of the as-grown and the
reoxidized samples. The corresponding patterns are shown in Fig. 3
and the obtained Bagg7Sro03TiO3/CoFe;04 ratio and unit-cell
parameters are listed in Table 2.

For all samples a small difference in the unit-cell parameters a
and ¢ of Bagg7Srp,03TiO3 was found, indicating that the tetragonal
and not the cubic modification is formed. Although the c/a ratio
is rather small for all samples (typically 1.001) the deviation of a
and c is significant because with the applied measuring range of

20max = 120° an accuracy of the cell parameters in the range
0.0005 A can be achieved. Furthermore, it was possible to electri-
cally polarize the reoxidized samples (see below), which proves
the presence of the ferroelectric tetragonal modification. The reox-
idation in air leads to a slight decrease in the cell parameters in the
range of 0.001-0.003 A for Bayg7Srg03TiOs and between 0.008 A
and 0.012 A for CoFe,0y. In the reoxidized samples the cell param-
eters of CoFe,04 are close to the value of the bulk material (Table 2).
For Bagg7Srp03TiO3 the cell parameters of the reoxidized samples
are close to the averaged value of bulk BaTiO; (4.0075 A), but
due to the Sr substitution the c/a ratio is much smaller [35].

The enlarged cell parameters of both BaTiO; and CoFe,0, in the
eutectic crystals grown in nitrogen are an indication for the forma-
tion of oxygen defects in both compounds during the crystalliza-
tion process and their healing during reoxidation as described in
Kroger-Vink notation in (1) for CoFe;04 and (2) for BaTiOs.

/ 1 X X
2Fch+V5+§OZ(g) — 2Feg, + Og (1)

I, Vo %oz(g) — T +10% )

The ionic radii of the corresponding ions in CoFe,0O, and
BaTiO; decrease with increasing charge (Fejy): 0.630A, Felyy:
0.490 A, Fefy: 0.780A, Feln: 0.645A, Tidy: 0.670A, Tifhy:
0.605 A; (IV)/(VI): tetrahedral and octahedral oxygen coordination
[34]). Furthermore, the formation of oxygen vacancies reduces the
number of attractive anion-cation interactions. Both effects explain
the enlargements of the unit cells of BaTiO3 and CoFe,04 in the
as-grown samples. Also the drastic increase of the resistance during
thermal treatment points to the healing of oxygen defects.

3.2. SEM and EDX investigations

Optical and SEM images showed the formation of dense sam-
ples with only very few holes. This corresponds well with the mea-
sured densities of 94-98% with respect to the (fraction-weighted
average) crystallographic densities for all reoxidized and as-
grown slices.

Scanning electron micrographs were taken at various points of
the surfaces of polished slices of the as-grown and the reoxidized
crystals. We found a surprising variety of different geometric
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Fig. 2. X-ray diffraction patterns of different growth experiments. Left: composites containing impurities. Right: phase-pure composites with the (pseudo-) cubic BTO

modification. See Table 1 for experimental conditions.
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Table 1
Growing conditions and XRD-phase analyses of the growth experiments.
No Ti excess (mol%) Sr-doping (mol%) Atmosphere (vol% O,/vol% N;) Growth rate (mmh ') Phases
(a) 2.5 0 20/80 20 CoFe,04, hexagonal BaTiOs, BaFe,209
(b) 25 0 2.5/97.5 20 CoFe,04, hexagonal BaTiOs, BaFe 50,9
(c) S 0 2.5/97.5 20 CoFe,04, hexagonal BaTiOs, BaFe ;0,4
(d) 5 0 0/100 20 CoFe;04, hexagonal BaTiOs
(e) 1 3 0/100 20 CoFe,0s4, tetragonal BaTiO4
(f) 1 3 0/100 10 CoFe, 0y, tetragonal BaTiO4
(g) 1 3 0/100 5 CoFe;0y4, tetragonal BaTiO3
As grown Reoxidized
measured | CoFe,O, measured | CoFe0,
——calculated | BaTiO, ——calculated | BaTiO,
difference difference
P | 5mmh . g 5 mmh"
““.ﬁniil A o i ™ “Lilllgl e ) b
= =
2 s 4 2 » 4
g | | L I 10mmh’| & Lt 10 mmh
= A S ~ =
i 20 mm-h’* ‘ 20 mmh"!
M Ll J 2 1 sl g o re -J-Jix ‘l A 1 o W a2
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Fig. 3. Rietveld-refinement plots of the as-grown composites (left) and their reoxidized counterparts (right).

Table 2
Unit-cell parameters (A) and composition (mol%) determined by Rietveld refinement. Estimated standard deviations are 0.0005 A for the cell parameters and 2 mol% for the BTO/
CFO ratio.
20mmh! 10mmh™! Smmh’ Bulk
As grown Reoxidized As grown Reoxidized As grown Reoxidized
a (BaTiO3) 4.0066 4.0043 4.0061 4.0039 4.0066 4.0039 3.9939
¢ (BaTiO3) 4.0093 4.0077 4.0091 4.0068 4.0083 4.0067 4.0285
a (CoFe,04) 8.4013 8.3930 8.4036 8.3934 8.4057 8.3944 8.3903
BTO/CFO 62/38 61/39 62/38 62/38 60/40 60/40 -

structures in the same slices of every sample. Fig. 4 shows different
areas of the composite grown with a rate of 5mm h™! as a repre-
sentative example.

These structures did not change during reoxidation. It is to be
noted that the same types and arrangement of structures were
found when the crystal boules were cut parallel to the growth
direction. The different types of geometric structures are more or
less randomly distributed, i.e. we could not find systematic
changes when going from the inner to the outer regions of the
slices. In the applied BSE detection mode brighter areas correspond
to BaTiOs, while CoFe,0, appears darker. This assignment was ver-
ified by EDX as described below. As can be seen in Fig. 4a, areas in
which both BaTiO3 and CoFe,04 possess very regular stripe-shaped
structures are connected with regions consisting of rather globular
particles. The latter are more prone to the formation of small holes
(Fig. 4a and b). In the ‘globular regions’, small CoFe,0, particles are
embedded in the BaTiO; matrix (Fig. 4b and c), while in the ‘bar-
shaped’ regions the BaTiO3;/CoFe,0, ratio seems to be closer to
unity. In some of them larger BaTiO; regions exist (Fig. 4d), while
others are very homogenous and consist of well-ordered structures

with different particle sizes (Fig. 4e and f). We noticed that our
structures are quite different from those reported by Van den
Boomgaart and van Run [31,32], while similar stripe-shaped mor-
phologies have been described by Echigoya [30]. In all regions, the
contact between the two phases is very close, i.e. no cracks at the
interface were observed. HRTEM investigations additionally
proved the formation of void-free interfaces. Such high-quality
interfaces are important for an effective magnetoelectric coupling.
Echigoya [30] also noticed a linear relationship of spacing between
both phases with the inverse of the square root of the growth rate.
Such a relationship could not be observed in our experiments.

EDX measurements were carried out at various positions. Fig. 5
shows an EDX line scan in a stripe-shaped region confirming the
formation of the two phases CoFe,04 and BaTiOs.

Additional EDX point measurements were done in regions con-
sisting of only BaTiO; and CoFe,0,. Basically, these point analyses
confirmed the correct stoichiometry, but we also found hints for a
possible slight cross-substitution of Ti and Fe between both
phases, i.e. small quantities (<3 atomic%) of iron in BaTiO; and
of Ti in CoFe;04 In contrast, an incorporation of Co in BaTiO;



M. Breitenbach, S.G. Ebbinghaus/Journal of Crystal Growth 483 (2018) 81-88 85

atomic ratio

s/ um

Fig. 5. EDX line scan assigning the elements to the distinguishable phases. BaTiO3
appears light gray and CoFe,0, dark gray.

could not be observed. Especially the possible substitution of Fe
in BaTiO; is a problem because iron is known to stabilize the
hexagonal BaTiOs; modification [36]. This might be the reason
why the formation of tetragonal BaTiO; was only possible upon
Sr doping. On the other hand, we cannot exclude the possibility
that the small signals of Fe and Ti stem from neighboring or
underlying areas of the opposite phase (please remember that
the same geometric structures were also perpendicular and paral-
lel to the growth direction).

3.3. Magnetic properties

As an example, the field-dependent magnetization of the grown
and the reoxidized composite grown with 10mmh ! are illus-

30 T T
10 mmh’”
20 —o— reoxidized .
—e— as grown

o LA o » o

-06 -03 00 03 06
-30 L s L L
-40 -20 0 20 40

H/kOe

Fig. 6. Field-dependent magnetization curves measured at 300 K of the sample
grown with 10 mm h~". Magnification of the low-field region is shown in the inset.

trated in Fig. 6. The extracted values for saturation and remanent
magnetization as well as the coercitivity fields are displayed in
Table 3. For the determination of the saturation magnetization a
linear extrapolation of the magnetization in the high-field range
(30-50 kOe) to H =0 Oe has been used.

There are no significant differences in the saturation magnetiza-
tion values neither between the different growth rates nor
between the as-grown samples and their reoxidized counterparts.
However, upon reoxidation large differences occur for the rema-
nences and coercitivities. For all samples, the hysteresis loops are
small before reoxidation, with coercitivities of 120 Oe down to
60 Oe and remanent magnetization values between 1.3 emu g’
and 3.0emug !, both slightly decreasing with slower growth
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Table 3
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Magnetic properties of the as-grown and the reoxidized phase-pure composites. Data for M, and M, are also given in pg f.u. ! with respect to the molar content of CoFe,0, as

determined by Rietveld refinement.

20mmh ! 10mmh ! 5mmh !

As grown Reoxidized As grown Reoxidized As grown Reoxidized
Mfemu g ! (pg fu.™?) 24.7 (2.73) 253 (2.72) 25.0 (2.77) 24.3 (2.69) 25.6 (2.69) 26.8 (2.68)
M/emug ' (us fu. ') 3.0(0.33) 5.7 (0.61) 2.9 (0.32) 6.2 (0.68) 1.3 (0.14) 7.9 (0.79)
H./Oe 120 510 80 480 60 540

rates. After the thermal treatment in air, the three samples are
clearly magnetically harder as shown in the inset of Fig. 6. The
coercitivities are very similar and range between 480 Oe and
540 Oe. Remanent magnetization values are increasing from 5.7
emug ' to 7.9 emug~' with decreasing growth rates. This is the
opposite behavior compared to the as-grown samples. As a conse-
quence, the slower the growth rate during the floating zone pro-
cess the larger are the differences between the magnetic
properties of as-grown and reoxidized samples. These differences
can be explained assuming that a slower growth results in less
co-substitution between the two components, but in a larger
amount of oxygen vacancies, which heal during thermal treatment
in air.

3.4. Dielectric properties

Due to the too low resistance of the as-grown samples their
impedance could not be measured. The reason for the considerable
conductivity of the as-grown samples most likely is the formation
of oxygen defects during crystallization in inert atmosphere. These
oxygen defects lead to mixed-valence states in particular for iron
and titanium, enabling electronic transport. The drastic increase
of resistance upon reoxidation reflects the healing of the oxygen
vacancies as described above in reaction Egs. (1) and (2).

Since the dielectric properties of the reoxidized samples are
almost identical for all three different growth speeds, we exem-
plarily show the data of the sample grown with 10 mm h~! only.
Using the model of a plate capacitor with lossy dielectric, the real
and imaginary parts of the relative permittivity (¢' and €”) and the
loss tangent are given by

d

"o d

¥ =Y e “)
o g G

ano=—=z (5)

where G and B are the real and imaginary contributions of the
admittance, d and A are the sample thickness and area, &g is the vac-
uum permittivity and o = 2nf.

The frequency dependence of the real part of the permittivity
(¢’) and the corresponding loss tangents (tan §) are displayed in
Fig. 7.

In the measured frequency range €' changes from 1500 at 0.1
kHz to 500 at 3 MHz and its decrease is more pronounced at lower
frequencies. The dielectric loss follows the same trend decreasing
from 0.7 at 0.1 kHz to a value below 0.05 at 3 MHz. This behavior
is typical for electrically rather conducting particles (CoFe;04)
embedded in an insulating matrix (BaTiO3) and has already been
reported for various BaTiO3;-CoFe,0,4 composites [37,38] including
our own work [21].

In Fig. 8 the temperature dependencies of € and tan & at fre-
quencies of 1, 10, 100, and 1000 kHz are shown. For 100 kHz
and 1000 kHz the real parts of the permittivities show little

tan &

Fig. 7. Frequency dependence of the real part of the permittivity and the loss

tangent at room temperature.
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Fig. 8. Temperature dependence of the real part of the permittivity and the loss
tangent.

changes, while at lower frequencies they increase significantly
with temperature. In contrast, the dielectric loss increases for
all measured frequencies, but the effect is most pronounced
for 10 kHz and 1kHz. The strong enhancement of tan § with
temperature and low frequencies, which is accompanied by an
increase of the permittivity, is a signature for an increasing
(dc-) conductivity and reflects the semiconducting behavior of
cobalt ferrite. Similar trends have been observed for pure
CoFe,04 [39] and are also typical for 0-3-composites consisting
of BaTiO; and other (semi-) conductive ferrite spinels, e.g.
Ni0A3Zn0_7F6204 {40].

The typical maximum of €' at about 120 °C, which stems from
the ferroelectric to paraelectric phase transition of BaTiO3;, was
not found since the amount of CoFe,04 in the eutectic composition
is comparatively high (38 mol%) and therefore dominates the
dielectric properties. Again, this finding is in accordance with ear-
lier reports, e.g. [40]. In summary it can be stated that the impe-
dance data basically reflect the behavior of the more conductive
component, i.e. CoFe;0,.
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Fig. 9. Magnetoelectric coefficient (dots) of the reoxidized sample grown with 5
mm h~! compared to its magnetization curve (dashed line). Black arrows indicate
the shifting direction of the magnetic dc field.

3.5. Magnetoelectric effect

First magnetoelectric measurements were carried out on a
reoxidized slice of the phase-pure composite grown with 5 mm
h~'. As described in the experimental section, prior to the ME mea-
surements an electric field of 5 kV cm ' was applied. We would
like to stress that without this poling step no considerable magne-
toelectric voltage was measured. This proves that the electric field
leads to a permanent electrical polarization and consequently the
ferroelectric tetragonal modification of BaTiO3 has to be present
although the c/a ratio is very small.

The magnetic dc field dependence of the magnetoelectric coef-
ficient ove applying an additional ac field of 10 Oe with 500 Hz is
displayed in Fig. 9.

The oy coefficient shows a similar behavior as we recently
described for 0-3 composites of CoFe,04 and BaTiOs [21]. In
particular, we observe a clear hysteresis as reported by Van den
Run [32], but the maximum of oyg occurs at a much higher field
(ca. 2.5 kOe vs. 0.5 kOe). The maximum magnetoelectric coefficient
(ome=1.3 mV Oe~! cm™!) is about one order of magnitude larger
for the samples obtained from the floating zone technique than
for our 0-3 composites.

The remanent value of oiye is ~+350 uV Oe 'cm ! and o
vanishes at a coercitivity field of about +300 Oe. There is no con-
nection between the hysteresis of the magnetoelectric coefficient
and the magnetization (additionally shown in Fig. 9) nor to its
derivative (not shown). Especially the value of the coercitivity field
is significantly lower for oy than for the magnetization.

For the samples grown by the floating zone technique the static
magnetic field at which the magnetoelectric coefficient reaches its
maximum depends on the direction of field sweep in contrast to
our previous investigations on 0-3 composites [21]. As shown in
Fig. 9, upon decreasing the field from Hg. = 10 kOe to Hyc = — 10
kOe the maximum o value is reached at Hy. = 1.6 kOe and the
minimum at Hqc = — 2.2 kOe. When the field is re-increased, oe
reaches its local minimum/maximum again at Hg.=— 1.6 kOe
and Hgy. = 2.2 kOe, respectively. Thus, a field-shift of oyg(max.) of
600 Oe occurs. Furthermore, we observed a slow decrease in the
absolute values of the magnetoelectric coefficient during the mea-
suring process. This effect might be due to a slow decrease of the
polarization.

The field shift of ayg(max) has, to the best of our knowledge,
not yet been described in literature and requires further investiga-
tion. In addition, we are currently studying the effect of the fre-
quency of H,. and its magnitude as well as temperature and
sample thickness on the magnetoelectric effect.

1

4. Conclusion

The floating zone melting method has been applied successfully
to synthesize phase-pure eutectic composites of CoFe;04 and
BaTiO; for the first time. For the latter component the formation
of the tetragonal modification was proven by Rietveld refinement
and magnetoelectric measurements. To avoid the formation of
undesired secondary phases, the composition and growth condi-
tions had to be adjusted carefully. The formation of the hexagonal
BaTiO; modification can only be suppressed by a slight Sr doping of
ca. 3 mol%. The occurrence of BaFe;;019, which commonly forms
above 1073 K, can completely be avoided when a very low Ti
excess (ca. 1 mol%) is used and an atmosphere of pure nitrogen
(5.0 purity) is applied during the floating zone process. These
non-oxidizing conditions lead to electrically conductive samples
due to oxygen defects. Upon reoxidation in air at 973 K the oxygen
content can be restored as evidenced by a decrease of the cell
parameters and a dramatic enhancement of the resistivity (>200
MQ). SEM investigations reveal very interesting geometric struc-
tures displaying a 3-3-connectivity of the composites. Areas of
granular CoFe,04 particles alternate with stripe-shape structures
having a very regular arrangement. The crack-free connection of
the two components with very low porosities corresponds with a
high density (>94% of the crystallographic value). Thus, high-
quality interfaces can be realized, which are essential for an effec-
tive magnetoelectric coupling between the ferroelectric and the
ferromagnetic phase. While the as-grown composites show small
magnetic hysteresis, a pronounced magnetic hardening occurs as
a result of the reoxidation process. First magnetoelectric measure-
ments revealed promising multiferroic properties with a maxi-
mum value of oy = 1.3 mV Oe™! cm™'. An unexpected change of
AHgc =~ 600 Oe for ove(max.) was observed depending on the shift
direction of the magnetic dc field. This effect as well as the influ-
ence of other parameters like time, temperature and sample geom-
etry will be investigated in further experiments.
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ARTICLE INFO ABSTRACT

Keywords: Multiferroic Ba,_,Sr,TiO3-CoFe,04 (x = 0.03, 0.05) composites with rarely investigated 3-3 connectivity were
Composite materials prepared by eutectic crystallization in an optical floating zone furnace. High-resolution scanning transmission
Interfaces

electron microscopy investigations of the CoFe,0,~BaTiO; interface revealed an almost perfect connection be-
tween both components. These micrographs also showed that the impact of post-annealing in air was much
larger than expected and resulted in formation of small BaTiO; inclusions in the CoFe,O,4 phase. The magne-
toelectric coefficient ayy was studied in detail with respect to its dependence on the static magnetic field, the
frequency of the driving AC-field and temperature. Furthermore, the influence of different growth rates (5, 10
and 20mmh '), chemical composition, sample thickness and the alignment of electrical polarization and
magnetic field (collinear or vertical) on the magnetoelectric properties were studied. The largest value of
e = 1.3mV Oe ™' cm ! was found for a sample grown at 5mmh ™', For even slower growth rates, a higher Sr

Crystal growth
Electron microscopy
Magnetoelectric properties

content was required to avoid the formation of impurity phases leading to a decrease of ayg.

1. Introduction

Materials that combine at least two ferroic orderings are called
multiferroics. The interaction of these ferroic ordering phenomena
leads to a variety of novel applications such as new memory devices,
sensors or spintronics [1,2]. The so-called magnetoelectric (ME) effect,
first verified experimentally by Astrov in 1960 [3], results from a
coupling of ferroelectricity with ferro- or ferri-magnetism. The ME ef-
fect allows changing the magnetization by applying an electric field
(converse ME effect) [4,5], or modifying the electrical polarization by a
magnetic field (direct ME effect) [2-4,6]. There are numerous single-
phase ME materials like BiMnO; [7] but for most of them the ME effect
is rather small and/or occurs only at low temperatures. Therefore,
multi-component multiferroics have received increasing interest be-
cause many show strong and stable ME coupling even above room
temperature [8-10]. Such magnetoelectric composites usually contain a
piezoelectric (and ferroelectric) compound like PbZr,Ti(;_)O3 [8,9] or
BaTiO3 [11-13] and a magnetostrictive (and ferro-/ferri-magnetic)
material like CoFe,04 [9,14,15] or NiFe,04 [12,16,17]. In composites,
electric and magnetic order have different origins, and so can be clas-
sified as type-I multiferroics [18]. In addition to the choice of compo-
nents, the ME properties also depend on synthesis methods, particle

morphology, quality of the interface and connectivity (e.g. 0-3, 2-2 or
1-3), providing additional opportunities for optimization.

In particular, there are many studies on the BaTiO3-CoFe,04 system
prepared by a wide variety of methods like solid-state synthesis [15],
polyol-mediated synthesis [13], spin coating [14,19], pulsed laser de-
position (PLD) [20] and template-mediated methods [21]. In this work,
we apply a rarely used method — crystallization of an eutectic melt in an
optical floating zone furnace as recently described in detail [22]. First
experiments on such eutectics by Van den Boomgaard et al. [23,24] in
the early 1970s revealed the formation of very interesting geometric
structures and a high ME effect; however, the samples contained rela-
tively large amounts of BaFe;,0,9 as impurity. Surprisingly, the ap-
proach of eutectic crystallization was not further investigated (possibly
due to high cost), until in 2000 when Echigoya et al. [25] studied the
influence of growth rate, composition and atmosphere during the so-
lidification process of BaTiO3;-CoFe;0O4. Unfortunately, they did not
present any ME investigations.

We previously reported successful growth of phase-pure
BaTiO3;—CoFe,0, composites in pure nitrogen [22]. An oxygen-free at-
mosphere was essential to avoid formation of BaFe;20;9. Another
crucial step was a small Sr substitution (3 mol%), which prevented
formation of the non-ferroelectric hexagonal BaTiO; modification. Due
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to the non-oxidizing atmosphere, the as-grown samples were elec-
trically conductive. Thus reoxidation in air was necessary to heal the
oxygen defects, resulting in a very strong enhancement of the resistance
(> 20 MQ). After electric polarization, first measurements revealed
promising ME properties.

The aim of the present study therefore is the detailed character-
ization of the ME coefficients of the samples with respect to the influ-
ence of the static magnetic field (Hq.), the frequency of a superimposed
alternating magnetic field (H,. = 10 Oe) and temperature. It turns out
that oy increases for samples crystallized with slower growth rates but
decreases for Sr substitutions exceeding 3 mol%. Another remarkable
result is the increase of aye when the sample thickness is reduced and
an opposite sign of oy when the magnetic field is aligned perpendi-
cular to the polarization.

2. Experimental
2.1. Preparation

We used BaCO3 (=99%, Solvay), TiO, (=99%, Sachtleben) and
SrCO3; (=99%, Merck) to prepare Sr-doped BaTiO; with 1 mol% Ti-
excess. CoFe,0, was prepared from stoichiometric amounts of Co30,4
(=99.7%, Alfa Aesar) and Fe,O3 (=99%, Sigma-Aldrich). Reactions
were performed in air for 2hat 1373 K. The obtained powders were
mixed in the molar ratio 0.38 CoFe;04/0.62 Ba(_4Sr«TiO3; and hy-
drostatically pressed to rods at 70 MPa, which were sintered at 1473 K
for 10 h. Further details are given in our previous study [22].

The rods consisting of the eutectic composition for the system
(38 mol% CoFe,0,4/62 mol% BaTiO;) [23,25] were molten/crystallized
in a four-mirror floating zone furnace (CSC FZ-T-10000-H-HR-I-VPO-
PC) equipped with 1500 halogen lamps under flowing pure nitrogen
(5N purity, gas flow 12Lh ') with seed and feed counter-rotating at
20 rpm. Different growth rates in the range of 2.5-20mmh™"' were
used. See our previous study for further experimental details [22]. The
obtained crystal boules were cut into slices of 0.7 mm thickness per-
pendicular to the growth direction and were reoxidized in static air for
10 hat 973K (heating rate 5Kmin ). These reoxidized slices were
used for subsequent X-ray diffraction (XRD) measurements and detailed
ME characterization.

2.2. Characterization

A Bruker D8 Advance diffractometer operating in Bragg-Brentano
geometry with Cu-Ka radiation and equipped with a one-dimensional
silicon strip detector (LynxEye™) was used for powder XRD measure-
ments (angular range 15-75°20, step size 0.01°20 and counting rate 1s
per data point). Scanning electron microscopy (backscattered electron
mode) was performed on the polished samples (Struers LaboPol-5,
grinding: SiC paper grit 1200, 2000; polishing: diamond suspension
2-6um) in a Phenom ProX with an acceleration voltage of 15kV. For
transmission electron microscopy investigation of the BaTiO3—~CoFe,0,4
interface electron-transparent lamellae in cross-section geometry from
each sample were prepared by a FEI Nova 600 Nanolab focused ion
beam (FIB) system. For each sample, two lamellae were cut in close
proximity from an interface between grains having 90° edges with each
other. These lamellae were cleaned with O, plasma to prevent carbon
contamination during imaging. Scanning transmission electron micro-
scopy (STEM) study of the lamellae was performed using a probe-cor-
rected FEI TITAN 80-300 microscope operated at 300kV, equipped
with a high-angle annular dark-field detector for Z-contrast imaging
and a Si(Li) detector for energy dispersive X-ray (EDX) spectroscopy.
The FEI TIA software was used for analysis and processing of EDX
measurements.

Single crystal XRD was carried out on a STOE IPDS-2T imaging plate
diffractometer operating with Mo-K, radiation. In total, 360 frames
were recorded with an irradiation time of 2 min frame ~! in the w-range

Journal of Physics and Chemistry of Solids 135 (2019) 109076

of 0-180° with Aw = 1° for ¢ = 0° and 90°, respectively. The detector
distance was set to 60 mm, resulting in 26, = 70°".

For electrical contacts, both sides of the reoxidized slices were
sputtered with gold electrodes of 100 nm thickness in a Cressington 108
auto sputter coater. The polarization of BaTiO; was accomplished by
applying an electric field of 5kV em™" (current limit: 0.1 mA) for 12 h.
Afterwards, the contacts were short-circuited for 5min. In contrast to
our earlier experiments [22], the poling procedure was carried out at
room temperature.

The ME measurements were performed in a Quantum Design
Physical Property Measurement System PPMS-9 using a self-made setup
as previously described [13]. The magnetic DC-field was varied in the
range —10 to 10kOe. A small collinear alternating magnetic field of
H,. = 10 Oe with frequencies of 100-1000 Hz was superimposed by a
solenoid. Frequency-dependent ME measurements at 300 K in the range
50-1000 Hz with 3-Hz steps were carried out in the magnetic DC-field
at which the maximum ayg value was found (ca. 2000 kOe). Finally,
the temperature dependence of the ME effect was measured for
10-300 K with 2-K steps again in the magnetic DC-field corresponding
to aype(max). For calculation of the ME coefficient, the real part (in-
phase contribution) of the measured AC-voltage was divided by the AC-
field (H,.) and sample thickness (d):

al
Aympe =
M Heed a

3. Results and discussion
3.1. SEM, high-resolution (HR)-STEM and single crystal XRD investigations

From composite boules grown at 5, 10 and 20 mm h~, slices were
cut, polished and reoxidized as described in the experimental section. A
SEM micrograph of one representative slice is shown in Fig. 1.

By self-organization during the eutectic crystallization, a variety of
different randomly distributed geometric structures are formed. As
described previously in more detail [22], these structures can be
roughly divided into regions of rather globular particles embedded in a
matrix and regions in which CoFe,0, and BaTiO; form an intergrowth
with a very regular geometric arrangement and long linear interfaces.
These structures can be of very different sizes (Fig. 1). The same type of
entanglement is found perpendicular and parallel to the growth direc-
tion. Thus, the two phases form a three-dimensional interpenetrating
network that can best be classified as 3-3 connectivity. This type of
microstructure — also denoted as “Chinese script” — is frequently ob-
served in directionally solidified eutectic oxides [26].

For a more detailed characterization of the CoFe,0,-BaTiO; inter-
faces, high-resolution STEM investigations were carried out on an as-
grown and a reoxidized slice of the sample grown at 5Smmh ™. These

Fig. 1. SEM image (BSE mode) of a crystal slice cut from the sample grown at
10mmh~*.
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Fig. 2. HR-STEM images showing an overview (top), a detailed view (middle) of the CoFe,04,-BaTiO; interface and an EDX line scan (bottom) in the as-grown (left)

and a reoxidized (right) sample crystallized at 5Smmh ™.

HR-STEM images are displayed in comparison for two different mag-
nifications in Fig. 2.

The two different phases in the as-grown samples (Fig. 2a and b)
were identified as CoFe,0,4 (dark) and BaTiOs (bright) from the d-
spacings (data not shown) and an EDX line scan (line scan 1). The
images reveal the close connection of CoFe,0, and BaTiO,, i.e. the
interfaces show no pinholes or voids. A further image analysis reveals
(tilted) epitaxy between CoFe,04 (CFO) and BaTiO; (BTO). Fig. S1b
depicts a fast Fourier transform (FFT) pattern from the full image area
of Fig. 2b. As seen in this FFT pattern, the (111) BTO and (311) CFO
reflections appear very close to each other in the reciprocal space. A
filtered image obtained using only these reflections shows that the
lattice planes of both phases align with a slight tilt angle (Fig. S1c).

Large differences between the as-grown and the reoxidized samples
can be seen in the overview graph (Fig. 2d). Upon reoxidation, the
interface becomes more irregular and orientation of the ferrite close to
it changes (indicated with a yellow dotted line (1)). Additionally, dark
inclusions occur near the interface inside the CoFe,0, regions, whereas
no changes are found inside the BaTiO3 areas. These dark inclusions are

identified as (Fe-substituted) BaTiO3 by an EDX line scan (line scan 2).
The inclusions appear much darker than the main BaTiO3 area. This
might be due to their different orientation and in turn a much higher
orientation contrast or to a deviating sample thickness at this spot re-
sulting from the FIB preparation. Another reason might be a strain
contrast because the BTO is located inside the CFO matrix, which
possesses a large lattice mismatch. The higher magnification (Fig. 2e)
reveals no epitaxial relationship between the inclusions and the sur-
rounding CoFe,O4 matrix. In addition, the ferrite between the inclu-
sions and the interface to the main BaTiO3 region possesses a different
orientation compared to the inner part of the CoFe,0,4 grain. Although
the EDX line scan provides no clear hints for chemical reactions at the
BTO-CFO interface, we cannot rule out an interdiffusion of cations as,
for example, observed by Tileli et al. in PLD films [27]; however, for-
mation of a hexaferrite phase or an ilmenite-type phase as proposed by
these authors seems unlikely. In the right region of Fig. 2e (denoted as
altered CoFe»04), lattice parameters of 9.93 and 4.34 A were measured.
These do not match with the ilmenite-type phase or with BaFe;,.
2xCoxTiyO12. The closest possible match is Ba; FegTigO4;
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Fig. 3. The hkO-plane of the reciprocal lattice in the range —1A~ " to +1 A™"
(reconstructed from 360 XRD imaging plates) of a BaTiO;-CoFe,04 crystal
(approximately 200 pm diameter) grown at 20 mmh .

(dao7) = 4.33A, dooey) = 10.24A). The EDX line scan confirms the
presence of Co in this region and so formation of this phase also seems
unlikely.

The STEM results reveal that the reoxidation process has a much
stronger impact on the composites than just the healing of oxygen de-
fects. It would therefore be interesting to study its influence on the ME
properties. Unfortunately, this was not possible because oy cannot be
measured on the as-grown samples due to their high electrical con-
ductivities.

TEM is a local technique providing information only for a very small
section of the sample. We therefore used single crystal XRD as a com-
plementary, global method. Cube-shaped samples with approximately
200 x 200 x 200 um were cut from different crystal bowls and mea-
sured on an imaging plate diffractometer as described in the experi-
mental section. From the 360 frames recorded, the reciprocal lattice
was reconstructed using STOE X-area software. As a representative
example, Fig. 3 shows the hkO-plane in the range —1A~' = a* <
+1A7 1A < b* = +1 A ! of a crystal grown at 20 mmh L.
Reciprocal lattice points with h,k = 0 of BTO and CFO are labeled in
black and red, respectively. The sample possesses a high mosaicity as
reflected, for example, by elongation of the 2204, peak and consists of
at least two domains leading to additional intensities visible e.g. in the
vicinity of the 110pto peak and its equivalents. On the other hand, the
presence of well-defined reciprocal lattice points clearly proves the
crystalline character of the eutectic composite. Contributions of the two
components BTO and CFO can easily be distinguished from their de-
viating d* values corresponding to agro = 4.00A and acpo =~ 8.404,
respectively, in good agreement with powder XRD results [22]. For
CoFe,0y, the systematic reflection conditions 0k0: k = 4n, h00: h = 4n
and hkO: h + k = 4, h = 2n, k = 2n are obviously fulfilled. The see-
mingly missing 660-reflection has too low an intensity to be visible
(Irer < 1%).

Remarkably, the arrangement of reciprocal lattice points clearly
shows an epitaxial relationship of the two phases, i.e. BTO(001)
[100]||CFO(001)[100] in accordance with the electron diffraction re-
sults of Echigoya et al. [25]. However, because of the slightly diffuse
character of the spots, small angle tilts between BTO and CFO cannot be
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Fig. 4. DC-field dependent ME coefficients of samples grown at different
crystallization rates.

ruled out. We emphasize that, in contrast to electron diffraction, XRD
integrates over the entire sample (i.e. a cube with approximately
200 um edge length) thus providing global information on the epitaxy.

3.2. DC-field dependence of a s

Prior to the investigations, sample slices with 0.7 mm thickness
were electrically polarized as described in the experimental section.
Unfortunately, we were unable to measure conclusive P(E)-curves be-
cause the samples were still too conductive. We therefore cannot prove
that saturation polarization is achieved. However, a successful (partial)
polarization is evident by two experimental observations: first no ME
effect is detected without the poling step and second the sign of ayy is
inverted when a reverse electrical field is applied (Fig. S2).

The ME measurements were carried out at 300K with f
(H,.) = 500 Hz. Starting from Hg. = 10kOe the magnetic field was
decreased to —10kOe and re-increased to 10 kOe. The results are dis-
played in Fig. 4.

The ME effect increases significantly with slower crystallization
speeds. As previously shown [22], the samples show densities in the
range 94-98% of their fraction-weighted crystallographic values re-
gardless of growth speed. In addition, sizes of the geometric structures
do not change significantly for the three samples. Thus, although
sample density and the size of the interface area between CoFe,04 and
BaTiO; does not change significantly, slower crystallization leads to
stronger ME coupling.

We emphasize that crystallization speed has no significant impact
on the magnetic properties of the samples. The saturation magnetiza-
tion of all samples is almost identical and close to the theoretical value
of 3 pg fu. ! expected for CoFe,04 (Fig. S3). In addition, remanent
magnetizations and coercitivities are also very similar.

The DC-field at which the ME coefficients reach their local max-
imum and minimum (denoted as Hy.(max) and Hy.(min)) largely de-
pends on the sweep direction for all samples. Upon decreasing the DC-
field from 10 to —10 kOe, the maximum oy values occur for Hg.(max)
of 1.6-2.0 kOe and the minimum for Hy.(min) of —2.0 to —2.6 kOe.
When the field is re-increased, the values for Hy.(min) and Hg.(max)
exchange. This shift of oy(max) was also observed in our earlier ex-
periments [22] and for BaTiOs-CoFe,04 bulk composites [28,29]. The
growth rate in the floating zone process has a small effect on the shape
of the ME curve but a large impact on absolute values of oyg. Its
maximum values are shown in the inset of Fig. 4 and represent
ayr(max) = 1.3, 0.4 and 0.1 mV Oe ~' cm ™! for samples grown at 5, 10
and 20mm h ™", respectively. Thus one might expect even larger ME
values for slower growth rates. Unfortunately, this is not the case due to
issues discussed below.

It is furthermore striking that during the re-increasing of the mag-
netic field, slightly smaller oy values are found than during the initial
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sweeps. This effect is due to a slowly fading polarization of the ferro-
electric component. Upon repetition of the poling procedure this fatigue
effect vanishes.

Our ME results can be compared to values reported in the early
work of Van den Boomgaard et al. [23,24]. Although a different sample
geometry (length 45 mm, diameter 4.5mm) was used and measure-
ments were carried out under resonance conditions at ~60-70 kHz, the
reported values of 1-4mVem ™! Oe ! are comparable to our results.
Only for one sample with a strongly deviating chemical composition, a
much larger value of 50mVem ™' Oe™" could be achieved. We note
that the reported composition [23,24] is far from that calculated for the
eutectic (BaTiO3)g62(COFe;04)0.3s- In fact, the authors admit that
“there are some indications that it [the magneto plumbite phase BaFe;,.
2xC0,TiyO;0] plays a role in the composite materials with the greatest
magnetoelectric effect” and “Microprobe analysis revealed that a part of
the coarse precipitates in the cell walls consisted of the M [magneto
plumbite] phase” [23]. Furthermore, the authors pointed out that their
spinel phase was not pure CoFe,O, but CoFe, ,,Co,Ti,O4. In a later
article, Van den Boomgaard reported that the material in fact consisted
of BaTiO3, CoFes TixCo,O4 and BaFe;3_,Co,TiyO19 [30]. We therefore
conclude that the large ME values observed by Van den Boomgaard and
Van Run were not the intrinsic values of the BaTiOs/CoFe,0, system
but resulted from the contribution of barium hexaferrite at the interface
plus the deviating composition of the spinel phase. In this context we
emphasize that the chemical composition of our samples corresponds to
the nominal one of the eutectic, with no hints of secondary phases in
either the XRD or TEM investigations.

3.3. AC-frequency dependence of amr)
The sample grown at 5mmh ™' was used to investigate cy;; with
different AC-field frequencies (Fig. 5).

For f(H,.) = 100 Hz, the lowest ME coefficients were measured. The
values increase with frequencies up to 500 Hz. For even higher fre-
quencies, nearly identical values are found, almost twice those for
100 Hz. Apart from this, the other curve characteristics like coercitivity
of Hy. (3000e), the position of the local ME maxima ( + 1.6
and *+ 2.2kOe) and their dependence on the sweep direction are
nearly identical for all frequencies.

Frequency dependence of ay: for the three samples grown at 5, 10
and 20 mmh ! are shown in Fig. 6. Measurements were carried out at
300 K and Hy. = 2000 Oe, i.e. close to the maximum ME effect.

All samples show a similar behavior except for the absolute values
of amr. At low frequencies, the ME coefficients increase with f(H,.)
and saturate in the region 300-400 Hz. At higher frequencies, nearly
constant values occur. For composites grown at 10 and 20 mmh ™,
values of 0.4 and 0.1 mV Oe~" correspond to their maximum values

1.5 T T T
f(He) T=300K
1.0} —*—900Hz J
e —0— 700 Hz
E gl —* 500 Hz
; [ —e—300 Hz T
o —a— 100 Hz
< 00
£
S -05} g
=}
1.0+ 4
15 . L
-10 -5 0 5 10
Hu / kOe

Fig. 5. DC-field dependent ME coefficient of the sample grown at 5mmh™!
measured at different frequencies of the superimposed AC-field.
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Fig. 6. AC-frequency dependence of the ME coefficent.

shown in Fig. 4. The ME coefficient iy = 1.1 mVOe tcem~? for the
5mmh~! sample is a litle lower than its maximum
(ame = 1.3mV Oe ™~ 'em ™!, Fig. 4). This can be explained by a slight
difference between the applied DC-field of Hy. = 2000 Oe and the exact
Hg. of 1600 Oe for aye(max).

We did not detect resonance conditions in the investigated fre-
quency range. This is not surprising, because such resonances typically
occur in a range of 15-430 kHz [31,32], which unfortunately cannot be
accessed with our setup. The visible small jumps (Fig. 6) are not re-
producible and are probably due to electrical glitches.

The frequency dependency of the samples grown by floating zone
melting is similar to our earlier investigations on 0-3 composites of the
CoFe,04-BaTiO5 system [13]. This indicates that the frequency-de-
pendent ME properties mostly depend on the composite system and not
on its connectivity or the synthesis route.

3.4. Temperature dependence of ayr)

A static magnetic field of Hg. = 20000e and a frequency of f
(H,o) = 500 Hz was used for measurements of the temperature depen-
dence of oy (Fig. 7).

For all three growth rates, the ME coefficients at room temperature
are in accordance with the corresponding values from the DC field- and
AC frequency-dependent measurements. With decreasing temperatures,
ayr increases until a maximum at 260-270 K. At lower temperatures,
the ME coefficient again decreases and becomes undetectably small
below 160 and 120K for samples grown at 20 and 10mmh™", re-
spectively. In contrast, for the sample grown at 5mmh !, measurable
ayg values occur down to 10 K.

The maximum values of ay; are found in the temperature region of
the orthorhombic-tetragonal phase transition of BaTiOs;. For pure
BaTiOs, the transition temperature has been reported to be within
265-280 K but is known to depend both on the crystallite sizes and on
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o 12F % E
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E 10} ——10mmh’ g
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06}
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T/K

Fig. 7. Temperature dependence of the ME coefficient.
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Fig. 8. XRD patterns of composites grown at 2.5mmh ™",

substitutions. In particular, Sr substitution shifts the transition to lower
temperatures [33]. Such substitution effects may also explain why the
sample grown at 5mmh~ " has its ME maximum at a slightly lower
temperature than the others — a slower growth rate leads to trace in-
corporations of Fe in BaTiO;, which is known to lower the orthor-
hombic-tetragonal phase transition temperature [34].

The observed temperature dependence of ayg can be understood
taking into account that the ME effect is generally accepted to be a
product property of the magnetostriction of CoFe,O4 and the piezo-
electricity of BaTiOs, which changes upon the tetragonal-orthorhombic
phase transition [35].

3.5. Influence of growth rate and Sr content on phase composition and agyg)

The above-mentioned results show that slower growth rates result in
larger ME responses. Therefore, an additional sample was crystallized
at 2.5mmh ', This decreased speed has a strong impact on the com-
position. The XRD measurements reveal large amounts of the undesired
non-ferroelectric hexagonal modification of BaTiO5 (Fig. 8a). Because
Sr doping effectively suppresses the formation of hexagonal barium
titanate [36], we raised the Sr content from 3 to 5 mol% in a subsequent
floating zone experiment.

The composite with the larger Sr content (Fig. 8b) consists only of
CoFe,04 and BaTiO3; without detectable reflexes of the hexagonal
modification. Rietveld refinement measurements revealed slightly
smaller lattice parameters for Bag 9sSro.0sTiO3 before reoxidation (ags.
grown = 4.0048 5:, Cas-grown = 4.(3075 A) and after reoxidation
(areox = 4.0019 A, Creox = 4.0044 A) compared to corresponding values
for Bao_g7Sro_03°T103 of (aas_gm‘a,,,1 = 4.0066 A, Cas-grown = 4.0093 ;\,
Areox = 4.0043 A, Creox = 4.0077 A) [21], reflecting the smaller ionic
radius of Sr*>* (1.44 A) compared to Ba®* (1.61A) [37]. Apparently,
slower growth rates promote the formation of hexagonal BaTiO3, which
can be suppressed by higher amounts of Sr. We note that the tetragonal
distortion of both samples (i.e. with 3 and 5mol%) is very small.
Consequently, the XRD pattern can as well be fitted using the cubic
perovskite structure. Even so, we chose the tetragonal BaTiO; mod-
ification as the ME measurements clearly indicate the presence of fer-
roelectricity.

The sample containing Bag.o7Sr0,03TiO3 grown at 2.5mmh ™" (i.e.
the one containing hexagonal BaTiO3) shows no measurable the ME
effect. In contrast, the sample with 5 mol% Sr shows a pronounced ME
signal. From this crystal, slices of different thicknesses were cut to in-
vestigate the influence of the sample thickness on oy (Fig. 9).

First, it is striking that the ME coefficients are far smaller compared
to the sample substituted with 3 mol% Sr and grown at 5mmh !, This
finding shows that the (possible) benefits of a slower growth rate are
clearly overcompensated by the negative effects of the larger Sr con-
tent. The reduction of ay: due to Sr substitution is caused by the lower

Journal of Physics and Chemistry of Solids 135 (2019) 109076

02+ —©—0.54 mm il
—a— 1.00 mm
L o1 —0—1.56 mm
§ "' T=300kK 1
8 f(H..) = 500 Hz
S 00 =
= ﬁ
3 -01 .
-0.2 -
04 02 00 02 04

5 10
Hs / kOe
Fig. 9. Field-dependent =~ ME  coefficients of the  composite

(CoFe204)0.25~(Bap.o58T0.05Ti03)0.62 grown at 2.5mmh ™! for three different
sample thicknesses.

polarization, which was reported to change from 20 uCem 2 for pure
BaTiO; to 8 uC cm ~ 2 for Bag, osSro,0sTiO5 [38,39] and is also reflected in
the decrease of tetragonal distortion (c/a ratio). For x = 0.03, there is a
value of ¢/a = 1.0008 in our reoxidized samples, which changes to ¢/
a = 1.0006 for x = 0.05.

To obtain high ME coefficients for floating zone-grown composites it
is therefore necessary to find a compromise between a slow growth rate
(which enhances ayg but increases the risk of forming hexagonal
BaTiO3) and the Sr content (which acts in the reverse way). It should be
noted that the sample with 5 mol% Sr also shows the shift of Hyq.(max).

The pronounced differences in the ME values for the three samples
thicknesses (0.5, 1.0 and 1.5 mm) are quite unexpected since this value
is taken into account in calculation of the ME coefficients (Eq. (1)). It
should be noted that the measured slices are cut from the same region
of one crystal boule. In fact, only the absolute values of ay differ while
all other parameters such as the general course of curves, location of
aye(max) or coercitivities are basically identical. One explanation for
the decrease of ayg with sample thickness is increasing electric losses
(leakage currents) within the samples due to their finite conductivity.

To measure the transverse ME effect, slices were turned by 90°. In
this orientation the ferroelectric polarization is aligned perpendicular to
Hg. and H,. instead of the usual collinear alignment (Fig. 10). Com-
parison of ME measurements in longitudinal and transverse alignment
is shown in Fig. 11.

Upon turning the samples by 90° the ME effect changes its sign. The
absolute ay; values in vertical alignment are about 30% smaller for the
thinnest slice and ~50% smaller for the thickest. Thus, the influence of

A
collinear
Hy. alignment
A
vertical
Hy. alignment

Fig. 10. Scheme of the alignment of electric polarization and magnetic fields
for longitudinal and transverse ME measurements.
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the perpendicular-oriented polarization becomes larger with increasing
sample thickness. Agarwal et al. [28] observed a similar behavior (i.e.
smaller effect and reversed sign) between a transverse and a long-
itudinal configuration for bulk composites with a (Ba-
TiO3)p.6—(CoFe504)0 4 stoichiometry, which is close to the eutectic
composition. They showed that this characteristic has its origin in the
differences between perpendicular and parallel magnetostriction of the
samples.

Apart from the opposite sign and reduced magnitude, the ME
coefficients follow the same trends for the different sample thicknesses
as in the collinear alignment. In addition, the courses of ayg and the
position of ayr(max/min) are nearly independent of the alignment in
contrast to the bulk composites previously described [28].

4. Conclusions

3-3 heterostructures consisting of 38 mol% CoFe,0,4 and 62 mol%
Ba;_,Sr,TiO3; were synthesized by eutectic crystallization using the
floating zone technique. An almost perfect connectivity between the
two components was revealed by HR-STEM. Annealing in air at 973K
led to formation of small BaTiO; inclusions in the CoFe,0O4 phase and a
change of CoFe,0, orientation near the interface. The epitaxial re-
lationship BTO(001)[100]||CFO(001)[100] was confirmed by single
crystal XRD. Samples containing 3 mol% Sr (CoFe,0,4-Ba 9751¢.03TiO3)
showed an increase of ME coupling from 0.4 to 1.3mV Oe *cm ™! at
room temperature when growth rates were reduced from 20 to
5mmh ™. Slower crystallization at 2.5mmh ™" resulted in formation
of significant amounts of the hexagonal, non-ferroelectric Ba;_,Sr,TiO3
modification, which was only suppressed by increasing the Sr content to
5mol%. Unfortunately, this higher Sr content resulted in a strong re-
duction of amy due to the smaller electric polarization as reflected by a
nearly cubic cell metric. The magnetic DC-field at which the maximum
values of ayg occur depended on the sweep direction and a difference
in Hy.(max) between increasing and decreasing field of 600-700 Oe
was observed. Frequency-dependence investigations showed an in-
crease of oy up to roughly 400 Hz and nearly constant values up to
1000 Hz. In temperature-dependence measurements, local maxima for
aye were found at 260-270 K, reflecting the orthorhombic-tetragonal
phase transition of Ba; SryTiOs. For thinner samples, an increasing ME
coefficient was found. This effect can be rationalized by leakage cur-
rents and may explain why thin films have been reported to show much
larger ME values. A perpendicular alignment of H and P resulted in a
change in sign of the ME coefficient and a 30-50% reduction of the
absolute values.

It is striking that the approach of eutectic crystallization has been
used rarely since the very first reports in the early 1970s and so far only
the CoFe,0,4~BaTiO5 system has been studied. It would be interesting to

Journal of Physics and Chemistry of Solids 135 (2019) 109076

investigate if this technique can be applied to other multiferroic com-
posite systems as well.
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Magnetoelectric Properties of Co,_,Ni,Fe,0,/BaTiO;
Heterostructures with 3-3 Connectivity Obtained by

Eutectic Crystallization

Martin Breitenbach, Kathrin Dérr, and Stefan G. Ebbinghaus*

Multiferroic composites consisting of 62 mol% ferroelectric Bag,9;Srg,03TiO3 and
38 mol% ferrimagnetic Co;_,Ni,Fe,O4 with Ni substitution levels of x= 0, 0.25,
0.50, 0.75, and 1.00 are obtained from eutectic crystallization in a floating zone
furnace. Scanning electron microscopy reveals the self-organized formation of a
3-3 network. Epitaxy of the two phases is confirmed by single-crystal X-ray
diffraction. All samples, except the one containing pure NiFe,O,, are free of
impurity phases. The influence of the substitution level x on the unit cell
parameters of both materials is investigated by Rietveld refinement before and
after a reoxidation process in flowing oxygen at 1173 K. The amount of oxide
defects is determined by thermal analysis, showing a nearly constant value
throughout the whole Co;_,Ni,Fe,O, series. The effect of Ni substitution on the
magnetic properties (saturation magnetization and magnetic transition tem-
perature) of the eutectics is investigated. The magnetoelectric (ME) properties of
the samples are studied in dependence on the DC field (Hpc), the frequency of
the AC field (Hac), and temperature. The Ni content has a strong influence on the
absolute value of the ME coefficient (), but only a slight effect on the general

time ME materials have attracted huge inter-
est because of their great potential for a vari-
ety of applications including data storage
and sensors.*® Composite materials con-
sisting of a ferro- or ferrimagnetic and a fer-
roelectric component” ' are of special
importance because they often show a much
higher ME response than single-phase mul-
tiferroics and the ME effect can occur at
room temperature.” The two components
may be connected in various dimensional-
ities, e.g., as particles in a matrix (0-3 con-
nectivity) or as alternating layers (2-2
connectivity). Whereas these connectivities
have been studied extensively, only few
articles deal with 3-3-structures, i.e., the fer-
roelectric and magnetic phase forming 3D
meandering structures. This connectivity
results from self-organization during the
eutectic crystallization of, e.g., CoFe,O4/

behavior of the ME properties.

1. Introduction

The magnetoelectric (ME) effect, that is, control of the electrical
polarization by a magnetic field (direct ME effect)" ™ or control
of the magnetization by an electric field (converse ME effect),*”!
was first experimentally verified by Astrov in 1960.1") Since that
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BaTiO; (CFO/BTO) melts as first observed

by Van den Boomgaard et al. in the early

1970s."*' Although this approach was

one of the first to yield multiferroic compo-
sites, it was surprisingly not further studied until, almost 30 years
later, Echigoya made use of it again."” In the early work of
Van den Boomgaard, the Bridgman technique was used, whereas
Echigoya chose the floating zone crystal growth instead.
Unfortunately, they did not report any ME measurements.
Recently, a containerless microwave melting/crystallization has
been applied to CoFe,0,/BaTiO; mixtures with 50, 60, and
70 wt% CoFe,0,, leading to composites containing small amounts
of impurities.® For an eutectic sample obtained by this
approach, a magnetodielectric effect was observed, i.e., the
permittivity increased linearly by ~0.3% for magnetic fields
between 0 and +4 T.I"”)

In the course of our research on multiferroic heterostructures
with different connectivities,”'®) we became interested in 3-3
composites. In an earlier publication, we reported on the success-
ful growth of phase-pure CoFe,0,4/BaTiO; composites via float-
ing zone melting."' As it turned out, the two major obstacles
were the formation of the hexaferrite BaFe;,0;9 and of hexagonal
BaTiO;. Impurities of BaFe;;0;9 can successfully be avoided
using flowing nitrogen as atmosphere during the floating
zone process, whereas the formation of the nonferroelectric
hexagonal modification of BaTiO; can be suppressed by a slight
Sr substitution (3 mol%). The resulting multiferroic composite
had the composition (CoFe;O4)o 35/(Ba0.97570.03Ti03)0.62- As a

© 2020 The Authors. Published by WILEY-VCH Verlag GmbH & Co. KGaA, Weinheim
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consequence of the oxygen-free atmosphere during crystalliza-
tion, the as-grown samples were electrically conductive due to
a high degree of oxygen defects. A very strong enhancement
of the resistance (>20 MQ) was achieved by a reoxidation step
in air at 973 K. A comprehensive characterization of the ME
properties with regard to different crystallization rates, sample
thicknesses, and sample alignment has been published.*”
Furthermore, the influence of the static magnetic field (Hpc),
the frequency of the driving field (Hac), and temperature on
the ME properties have been studied. High-resolution scanning
transmission electron microscopy (HR-STEM) investigations
revealed void-free CoFe,0,4/BaTiO; interfaces. An epitaxial rela-
tionship between the perovskite and the spinel phase was verified
by single-crystal X-ray diffraction (XRD).

Because the approach of eutectic crystallization so far has
been used only for CoFe,0, as ferrimagnetic material, the aim
of this work was the stepwise substitution of Co by Ni in
Co;_.Ni,Fe,04/Bag 9751003 Ti0; eutectics. The magnetostriction
of nickel ferrite is much smaller than the one of CoFe,0,.*!
Nevertheless, strong ME coupling with ayg values in the range
of 30-70mVem ' Oe ' has been reported for epitaxial films,
making NiFe,0,/BaTiO; an interesting system to study.””!

In this work, the influence of nickel substitution on the
unit cell parameters and ME properties of Co;_Ni,Fe,0,/
Bag 97510,03TiO3 eutectics was investigated. Thermogravimetry
was used to calculate the amount of oxygen defects in the
as-grown samples from the mass gain during reoxidation, which
also revealed unexpected changes in the magnetic behavior upon
oxygen annealing.

2. Results and Discussion
2.1. Crystal Growth, Scanning Electron Microscopy, and XRD

Crystallization of the Co,_,Ni,Fe,0,4/Bag 97510 ,3Ti0; eutectics
proceeded without severe problems for all compositions and
resulted in cylindrical boules of 6-8 mm diameter, 50-70 mm
length, and 9-13 g weight. With higher Ni amounts, a linearly
increasing lamp power had to be applied during the floating
zone melting (from 38% for x =0 to 40% for x=1). As an
example for the interpenetration of the two components,
Figure 1 shows a scanning electron microscopy (SEM) image
of the CoysNijsFe,04/Bag g751.03TiO; sample. During the
eutectic crystallization, well-defined geometric structures form
by self-organization, resulting in a network that corresponds to
a 3-3 connectivity. Such “Chinese script”-type microstructures
are typical for directionally solidified eutectic oxides.”® Energy-
dispersive X-ray spectroscopy (EDX) analysis shows that the
dark and pale gray regions correspond to the spinel and perov-
skite phase, respectively. The quantitative evaluation at differ-
ent spots gave no hints for significant incorporations of Fe,
Ni, or Co in the BaTiO; matrix nor Ti in the spinel phase in
agreement with the XRD results discussed later.

To investigate the orientational relationship of the two compo-
nents, a rectangular-shaped piece (=200 x 200 x 100 pm) of the
sample with x = 0.5 was subjected to single-crystal XRD. Figure 2
shows the reciprocal hkO lattice plane. Points corresponding to
the perovskite and spinel phase can easily be distinguished by
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Figure 1. SEM image of a polished slice from the sample with x=0.5.
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Figure 2. Reconstructed hkO-plane of the reciprocal lattice of the
CogsNigsFe;04/Bag g7Sr0.03TiO3 crystal. For h, k>0, the points of the
perovskite and the spinel are labeled in black and red.

their different d* values and the systematic reflection conditions
for CogsNigsFe;O4 (0k0: k=4n, h00: h=4n, hkO: h+ k=4,
h=2n, k=2n). As expected, the sample consists of more than
one domain leading to additional peaks (e.g., visible close to
the perovskite 010). Nevertheless, the arrangement of recip-
rocal lattice points clearly evidences the epitaxial orientation
spinel (001)[100]||perovskite(001)[100]. This epitaxy was already
found by Echigoya on atomic scale via electron diffraction.’!
For floating zone crystallized CoFe,04/Bag 97510031105, we
confirmed the same epitaxial relationship by HR-STEM in a
previous study.””” Our current XRD investigations now prove that
the orientational relationship between the spinel and the perov-
skite components extends over a much larger length scale in
the order of 100 pm.

© 2020 The Authors. Published by WILEY-VCH Verlag GmbH & Co. KGaA, Weinheim
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Figure 3. Powder XRD patterns of the different samples after oxygen
annealing.

For each sample, two slices (as-grown and reoxidized) were
ground into fine powders and subjected to XRD. The resulting
powder diffraction patterns of the reoxidized samples are shown
in Figure 3. The patterns of the as-grown samples were basically
identical and are therefore not shown.

All as-grown and oxygen-annealed composites consist solely of
Co; ,Ni Fe,04 and BaTiOs. Only in the sample-containing pure
NiFe, 0,4 (x = 1), small traces of BaFe;,0;y were detected, which
were already present before the reoxidation process. Although the
conditions during the postannealing had to be harsher than in our
earlier experiments, no additional BaFe;,0;4 impurities emerged.

The unit cell parameters of all as-grown and reoxidized
samples were obtained from Rietveld refinements. Because the
octahedrally coordinated Ni>* ion has a smaller radius than Co**
(0.690 A vs 0.745 A*), a decrease in the unit cell dimensions
is expected. Because CoFe,O, and NiFe,0, crystallize in the
(partially) inverse spinel structure, the tetrahedral sites are pre-
dominantly occupied by Fe** ions and thus their influence can
be neglected. The lattice parameters of the Co,_,Ni,Fe,04 com-
ponent are shown in Figure 4. A linear decrease in the cell

1 ] ] ] )
8.41 | 4
s —O— as grown
8.40 | - -@-- reoxidized |
e
8.39 |- 4
8.38 | 4
<L
o 837 |
8.36 | !
8.35 | .- |
8.34 | (Co, NiFe,0,) ..(BaTiO,) . pEp
T T T T T
0.00 0.25 0.50 0.75 1.00
X

Figure 4. Unit cell parameters of Co,_,Ni,Fe,O, as function of Ni content.
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parameters with rising Ni content is observed in accordance with
Vegard’s law. This behavior was already reported in the literature
for powder samples of the Co,_,NiFe,0, system.””! For our
composites, the linear behavior indicates that the composition
of the ferrite component is very close to the nominal one.
Upon reoxidation, a significant decrease in the cell parameter
a by an average value of 0.014A is observed. This behavior
can be explained by the healing of oxygen defects, correlated
with the oxidation of Fe?' to Fe** ions, which are smaller in
size (Fe’' vy 0.630A, Fe''(y;: 0.490A, Fe'(yi: 0.780A,
Fe*' vy 0.645 A).11%

The cell parameters of the Bago7Sr03TiO; component are
shown in Figure 5. A tetragonal unit cell was found, indicating
that the ferroelectric BaTiO3 modification (space group P4mm) is
formed. The ratio ¢/a is rather small (about 1.001) but nonethe-
less significant, as shown by the error bars in Figure 5. Attempts
to refine the XRD pattern with a cubic unit cell led to far worse
values. In addition, a strong enhancement of the ME effect after
poling the samples in an electric field (see Section 4) also proves
the presence of the ferroelectric phase.

With rising Ni content in the spinel component, the cell
parameters of BaTiO; (apro and cgro) of the as-grown samples
remain almost constant, whereas, for the corresponding reoxi-
dized samples, a slight decrease in both agro and cgro seems
to occur with increasing x. On the other hand, the change is very
small (in the order of 0.002 A corresponding to 0.5%o) which
indicates that only traces of Fe, Co, or Ni are incorporated into
the perovskite phase during the floating zone melting. This inter-
pretation is corroborated by previous SEM/EDX and TEM/EDX
measurements, in which no significant signals for these
elements were detected in the BaTiO; component.["*?%
Furthermore, earlier investigations on sintered ceramics have
shown that the solubility of Fe, Co, and Ni in the cubic/tetragonal
modification of BaTiO; is well below 1%.1*°!

Upon annealing in oxygen, both agro and cpro decrease by
roughly 0.0035 A again due to healing of oxygen defects leading
to an oxidation of Ti** to the smaller Ti**. The change in the unit
cell parameters is about one quarter of the change of ..
reflecting the higher electropositivity of Ti and in turn the forma-
tion of fewer defects in BaTiO3; compared with the ferrite spinels.

T T T T T
4.007 4 -4.011
4.0064 -4.010
o—_—" -4.009
0054 <
= 4,008 3
@ -
e :- Ac(@) = 0.0037 A L 4.007
N e B
%903 e lllltg... 4.006
4.0024 a(—o—asgrown --e--reox.) \"“:~Z:= [ 4.005
¢ (—O—as grown ----reox.) :
0.00 0.25 0.50 0.75 1.00
X

Figure 5. Unit cell parameters of Bag 9751003 TiO3 with respect to the Ni
content x in Co; ,NiFe;0y4.
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2.2. Thermal Analysis and Magnetic Properties

For a more detailed study of the oxygen defect healing, the as-
grown samples were investigated by thermogravimetric (TG)
analysis in oxygen. A magnet was attached under the furnace cre-
ating an extra attractive force on the ferrimagnetic spinel phase,
which vanishes at the Curie temperature, resulting in an appar-
ent weight loss. In turn, the thermogravimetric experiments can
be used both for the investigation of the oxygen defects and the
determination of the magnetic transition temperature Tc. As an
example, the TG curve for the Coy 75Nig 55 Fe;04/Bag 9751003 TiO3
composite is shown in Figure 6.

In the heating regime, the weight loss at roughly 400°C
results from the ferrimagnetic — paramagnetic phase transition.
The reoxidation of the composite mainly happens between
600 and 950 °C and is basically completed after the dwell time
of 30min at 950°C. This rather fast defect healing can be
explained by the high oxide ion mobility in spinel-type oxides.
For example, for single-crystalline (Nig ¢sFeg 32)Fe;04, an oxygen
diffusion coefficient of D=0.005 x exp{-256k] mol ' K™/
(RT)} (cm® s™") was found.”””! For polycrystalline NiCr,0,, a sim-
ilar value of D = 0.017 x exp{-275 kj mol ' K™'/(RT)} (cm”s™")
was reported.””® These high mobilities allow an individual oxy-
gen ion to travel a distance in the range of 1 pm within 1h at
900 °C. The weight gain of 0.29 wt% corresponds to 0.04 oxygen
per formula unit of (Cog 75 Nig 5Fe;04)0.38(Bag.97510.03Ti03).62-
As both components may be oxygen deficient, it is difficult to
derive a chemical composition for the as-grown material.
Because during reoxidation, the relative change of the unit cell
parameters of the ferrites (~0.17%) is about twice the one of
Bag 9781003 TiO3 (~0.09%), one might assign a defect ratio of
2/1 (given that the effect of an oxygen defect is equal in both
phases). Assuming that the reoxidation product is free of oxygen
defects, this leads to the compositions Cog 75Nig 25Fe;03 93 and
Bayg 97510,03T10, o5 for the two components in the as-grown sam-
ple. In contrast, if the uptake of oxygen is assigned completely to
the spinel phase, the derived composition is Cog 75Nig 25F€203 0.

: Co.Ni_ . FeO
1435 : 075 025 274 dl
o :
g’ 143.0 E E
: ; Amreo = +041 mg
g : =0.29%
S :TC
2 1425} : -
E Amreox
1420k _ _ _ _ _ ____N 4 — e
1 i 1 A.E 1 i 1 i
200 400 600 800 1000
T1°C

Figure 6. TG data of the as-grown Cogz5NigzsFe;04/Bagg7Srg03TiO3
composite during annealing in oxygen. The blue arrows indicate increasing
and decreasing temperature.
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Figure 7. Thermogravimetric investigation in oxygen (cooling regime) of
the different composite samples. Every 20th data point is shown as a
symbol.

Upon cooling down from 950 °C, the weight remains constant
until the Curie temperature Tc=510°C is reached, at which
a pronounced increase in the measured weight is observed.
The thermogravimetric investigation of the reoxidation has
also been performed for the other samples. Because the weight
gains assigned to the reoxidation are nearly the same (x=0.5:
Am=0.29wt%, x=0.75: Am=0.28 wt%,), only the cooling
curves, which were used for the determination of T, are shown
in Figure 7.

With increasing Ni contents, the weight gain associated with
the ferrimagnetic ordering occurs at higher temperatures. The
values of Tc determined from the onset of the weight increase
are shown in Figure 8 in comparison with the saturation mag-
netization (Ms) obtained from magnetization curves as shown in
Figure S1, Supporting Information.

Both T¢ and Ms show a nearly linear dependence on the Ni
content. A similar behavior with only slightly different values has
been observed for bulk samples of the Co, ,Ni,Fe,0, system
(pure ferrite, no composite) underlining that the ferrite stoichio-
metries in our multiferroic composites obtained from the float-
ing zone process are very close to the nominal ones.*”!
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560 * : 0:
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540 - z,
9 {22 g
= 520 | Tiaa
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Figure 8. Curie temperatures and saturation magnetizations of the reoxi-
dized samples.
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2.3. ME Properties

Prior to the ME investigations, one reoxidized slice of each
sample was poled, as described in Section 4. For a detailed inves-
tigation of the influence of the Ni substitution on the ME prop-
erties, ME values were measured as a function of the DC field,
the frequency of the driving AC field and temperature.

In the following, the results for samples containing mixed
ferrites (x=0.25, 0.50, 0.75) are discussed in comparison with
the ME properties of the CoFe,0,/Bag o751 03TiO3 composite
(x=0).?") The sample containing pure nickel ferrite NiFe,O,
(x = 1) was found to be electrically conductive even after reoxida-
tion and therefore could not be poled and measured.

The DC field-dependent measurements at 300 K were started
at Hpc=10kOe. The magnetic field was decreased to
Hpc = —10kOe and reincreased to Hpc = 10kOe. The ampli-
tude and frequency of the AC field were fixed to 10 Oe and
flHac) =500 Hz, respectively. The results are shown in
Figure 9a.

All samples show the strongest ME response in the range
Hpc = £(2300-2500 Oe). Also, their ME curves have very similar
shapes; only the absolute values of ay change with the ferrite
composition. This similarity is easier to be seen in the normalized
data shown in Figure S2, Supporting Information. The maximum
values are ayg(max) = 1.3, 1.1, 0.4, and 0.1 mV Oe ' cm ! for the
samples with an Ni content of x=0, 0.25, 0.50, and 0.75, respec-
tively. This decrease in ayp most likely stems from the declining
magnetostriction in the mixed spinels Co, _,Ni,Fe,0, with higher
x values.*” The values for the remanent ME coefficient and the
coercivity follow this trend, as shown in Figure 9b. The remanent
values of ayg are 3—4 times smaller than ayg(max). The coercive
fields decrease from 0.32 to 0.12kOe for x = 0-0.75.

Our maximum ayg values are comparable to the ones from
the pioneering work of Van den Boomgaard et al. who reported
ME coefficients of 1-4mV cm ™" Oe1.1"*** The only sample that
showed a much larger value of 50mV cm ' Oe ' had a strongly
deviating composition and was later reported to consist of
BaTiO;, CoFe, ,Ti,Co,04, and BaFe;, ,,Co,Ti,050.""

In the current measurements, we found that the ME coeffi-
cients reach their highest and lowest values at the same

(a) ; (b)
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magnetic field of Hpc(max,min) = £(2300-2500 Oe) indepen-
dent of the sweep direction of H. This is in remarkable contrast
to our earlier findings for eutectics containing pure CoFe,0, for
which a difference of about 600 Oe was observed between
increasing and decreasing fields. Apparently, already the rather
low substitution level of x = 0.25 in Co,_,Ni,Fe,0,4 suppresses
this sweep-direction dependence occurring in (CoFe,O4) 38/
(Bag.97S70.03TiO3)0.62.2%

In our experimental setup, a small AC field of 10 Oe is super-
imposed to the static magnetic field and drives the ME voltage.
Therefore, the ME coefficient is expected to depend on the slope
of the magnetostriction of the spinel and its maximum should
occur at the maximum of dA/dH. The magnetostriction of the
Co; ,Ni Fe,0; (x=0, 0.2, 0.4, 0.6, 0.8, 1.0) system has been
investigated in detail by Mathe and Sheikh.*® Their results show
that both the absolute value of 4 and its slope decrease with
higher Ni contents. While the change of slope is rather small
between x =0 and 0.2, the effect is more pronounced for higher
nickel contents. Our measurements resemble this behavior,
i.e., similar values of ayp(max) were measured for x =0 and
x=0.25 and higher Ni contents led to significantly smaller
ME responses for x = 0.50 and x = 0.75. In addition, the magne-
tostriction curves given by Mathe et al. have their largest slopes
between 1800 and 3000 Oe, which is roughly the same region in
which ayg(max) occurs in our investigations.””!

Whereas Mathe et al. only report on the magnetostriction of
the pure ferrites and also only for positive magnetic fields, a com-
plete 2 versus H hysteresis loop for a ceramic 0-3 composite of
(CoFe;04)0.4/(BaTiO;)e ¢ is given by Hrib and Caltun.*?! The
ratio of spinel/perovskite is very close to ours and thus their
results may be compared with the ME behavior of the sample
with x=0. As pointed out earlier, our ME signal is expected
to be proportional to dA/dH. For the comparison, we therefore
fitted the data of Hrib et al. by two Lorentzian functions for
the different field sweep directions. The normalized derivatives
of these functions are shown in Figure 10 in comparison with
aye of our sample containing unsubstituted CoFe,0, (x=0).
First, it is to be noted that a negative slope of dA/dH corresponds
to positive values of oy (please note the inverted direction of the
y-axis for di/dH). Second, the characteristic points of the two
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Figure 9. DC-field dependence of a) aye and b) extracted characteristic values of the series (Coy_,NiFe204)0.38/(Bao.975r0.03TiO3)0.62 With x= 0, 0.25,

0.50, and 0.75.
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Figure 10. Comparison of the ME signal of (CoFe;04)03s/

(Bago7Sr0.03TiO3)g62 With the derivative of 2 measured for a ceramic
(CoFe;04)0.4/(BaTiOs)06 composite.m]

curves correspond very well. That is, extreme values and zero
crossings occur at similar magnetic fields and the remanent val-
ues are comparable too. Only at high fields deviations occur,
where the decrease in the ME coefficient of the composite is
far less pronounced. This difference can be explained by the
clamping effect of the perovskite phase which is expected to
be stronger in our crystallized samples compared with the
ceramic one described in the literature.*” One reason for a more
effective clamping is the very low porosity of the melt-grown
samples, which possess densities in the range of 94-98% of
the crystallographic ones.""” In addition, the epitaxial orientation
of the two components corresponds to fewer defects (e.g., point
defects or dislocations) at their interfaces leading to a better
mechanical connection and in turn a stronger confinement. In
this context, it is also worth mentioning that Hrib et al. observed
strong deviations in the magnetostriction of their CFO/BTO com-
posite in comparison with a pure CoFe,0, sample that was proc-
essed identically. While for the 0-3 heterostructure, a Lorentzian-
shaped field dependence was found, the magnetostriction curve
for pure CoFe,0, was bell-shaped (but not Gaussian-type as it
is too broad at low fields) with zero slope at H = 0 and a hysteresis
occurred at much higher magnetic fields. Thus, the ayg field
dependence of the 3-3 heterostructures obtained from eutectic
crystallization can be explained by the magnetostriction of the spi-
nel component, which is hindered by the clamping effect of the
surrounding perovskite phase.

The dependencies of the ME effect on the frequency of Hy¢ and
on temperature are shown in Figure 11 and 12. In these investi-
gations, the static field was fixed to Hpc = 2300 Oe, i.e., close to
amr(max) of the samples containing nickel (x > 0). Please note
that for the sample containing unsubstituted CoFe,O;, the field
of ayp(max) is a little different (=1600 Oe). Therefore, for this
sample not the highest possible ME voltages have been measured.
This is the reason for the apparently lower values of ay for x =0
compared with x=0.25 in Figure 11 and 12.

The values of ayp increase with frequency and saturate
between 300 and 400Hz at agyg=1.2, 04, and
0.1mV Oe 'ecm™! for x=0.25, 0.50, and 0.75, corresponding
to their maximum values (Figure 9). The smaller ME voltages
in the low-frequency range (below ~300 Hz) might be due to
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Figure 12. Temperature dependence of the ME coefficient.

a partial internal discharge caused by the finite conductivity of
the spinel phase. Because this discharge is rather slow, it
becomes negligible at higher frequencies. On the other hand,
it has been argued that in bulk composites charge accumulation
at the interfaces of the two components can lead to an “inverse”
Maxwell-Wagner-type relaxation, resulting in a charging of the
capacitance (i.e., BaTiOs) through the conductive ferrite. This
effect first increases and finally saturates with rising fre-
quency.®® In our measurements, no resonance was detected
in the investigated frequency range (50 Hz-1kHz). Such reso-
nances have been reported to occur between 15 and 430 kHz,
a range unfortunately inaccessible with our setup.****!

With rising temperature, the ME coefficient increases for all
samples until its maximum is reached at 270-280 K (Figure 12).
Up to room temperature, only a slight decrease is observed. The
largest values for ayg are found in the region of the orthorhom-
bic/tetragonal phase transition of BaTiO; (265-280 K). This tran-
sition temperature is known to depend on various parameters
such as crystallite sizes and substitutions. For example, Sr sub-
stitution or trace incorporations of Fe in BaTiO; both lower the
phase transition temperature.”*®! The temperature dependence of

© 2020 The Authors. Published by WILEY-VCH Verlag GmbH & Co. KGaA, Weinheim
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an basically reflects the piezoelectric behavior of BaTiOs. Both
piezo- and dielectric properties of BaTiO; result from the same
ionic displacements (shift of titanium in the TiOq octahedra).
Therefore, they are closely related and in turn ayg can be com-
pared with & considering the slight strontium substitution
(Bag.97S10,03Ti03), which is known to shift and broaden the phase
transition temperatures.’”) The tetragonal, orthorhombic, and
rhombohedral modifications of BaTiO; possess deviating permit-
tivities due to the different displacements of Ti (along <001>,
<110>, and <111> respectively; directions given with respect
to the cubic perovskite structure). As shown in Figure 12, the
orthorhombic/tetragonal phase transition can be detected by
the ME voltage, whereas the rhombohedral/orthorhombic one
is too small and broad to be seen. In contrast, for 0-3 composites
of Ni/BaTiO; (without Sr substitution), both low-temperature
structural transitions lead to clear signals in the ME voltage."*®!
On the other hand, we cannot rule out the possibility that the
temperature dependence of the magnetostriction may also play
an important role. Temperature-dependent measurements of
both the polarization and the magnetostriction are therefore
planned for the future to distinguish the effects of the different
parameters.

3. Conclusions

3-3 composites consisting of 62 mol% Bag 97S103;TiO; and
38 mol% Co,;_,NiFe,O, with x=0, 0.25, 0.50, 0.75, and 1.0
were successfully grown by eutectic crystallization using the
floating zone technique. The crystal lattices of the two compo-
nents possess an epitaxial orientation, i.e., spinel(001)[100]|
perovskite(001)[100], on the micrometer scale. With the excep-
tion of the sample containing pure NiFe,0,, no impurity phases
were detected. The linear dependencies of Curie temperatures,
saturation magnetizations and ferrite cell parameters on the Ni
content prove the successful substitution. Thermogravimetry
in flowing oxygen shows a mass gain associated with the
healing of oxygen defects leading to a pronounced increase of
the electric resistivity. The absolute values of the ME coefficient
decrease with rising Ni content. The DC field at which the
maximum values of ay occur is independent of x and of the
sweep direction of H, which is in a remarkable contrast to
the unsubstituted CoFe,0,4/Ba; ,Sr,TiO; eutectic. The field
dependence of the ME coefficient resembles the derivative of
the magnetostriction (d2/dH) of particulate CFO/BTO ceramics,
supporting the widely accepted interpretation of ayy being the-
product property of the piezoelectric and piezomagnetic effect.
Nearly constant ME coefficients were observed in a frequency
range 400-1000 Hz without any resonances. The temperature-
dependent ME investigations reveal local maxima at the ortho-
rhombic/tetragonal phase transition of Bag 97810 ¢3TiOs.

After the first reports in the 1970s, the eutectic crystallization
has barely been applied for preparing multiferroic composites and
it has so far only been used for the system CoFe,0,/BaTiOs. Here,
we applied this approach for the first time to the substitution series
Co; ,Ni,Fe,0,. In further experiments, we plan to extend this
promising synthesis technique toward other ferroelectric and fer-
romagnetic materials such as (Sr,Ba)Nb,O4 and BaFe;,01s.
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4. Experimental Section

Sample Preparation: Stoichiometric amounts of Co;O04 (>99.7%,
Alfa Aesar), NiO (>99.5%, Alfa Aesar), and Fe,O; (>99%, Sigma-
Aldrich) were used for the synthesis of Coi_Ni,Fe;O4. Bago7Sro03TiO3
with 1 mol% Ti-excess was prepared from BaCO; (>99%, Solvay), TiO,
(>99%, Sachtleben), and SrCO; (>>99%, Merck). A detailed description
of synthesis parameters such as heating rates, reaction temperatures,
atmosphere, and the fabricating of sintered composite rods has been
reported before.'”! The rods used for the floating zone melting consisted
of 38 mol% ferrite and 62 mol% perovskite according to the eutectic com-
position of the CoFe;04/BaTiO; system.m]

A four-mirror floating zone furnace (CSC FZ-T-10000-H-HR-I-VPO-PC)
equipped with 1500 halogen lamps was used to melt and recrystallize the
Coy_,Ni,Fe;04/Bag 9751003 TiO3 composites. Five different ferrite contents
(x=0, 0.25, 0.50, 0.75, 1) were prepared. A growth rate of 5mmh ™' was
used with seed and feed counter-rotating at 20 rpm. The floating zone pro-
cess was conducted in nitrogen (5 N purity, gas flow 12Lh ). Slices of
0.7 mm thickness were cut out of the obtained crystal boules perpendicu-
lar to the growth direction. In contrast to our earlier experiments, higher
temperatures (1173 K instead of 973 K) and pure oxygen (5N purity,
gas flow 9 Lh™") instead of air were chosen during the 10 h reoxidation
process.'”l These modifications were required because of the presence
of Ni in the ferrite, which led to electrically conductive samples when reoxi-
dation was conducted at lower temperatures or in air. Unless not other-
wise stated, the reoxidized slices were used for all subsequent
measurements.

Characterization: For SEM in combination with EDX, a Phenom
ProX microscope was used (backscattered electron detector, acceleration
voltage 15kV). XRD measurements were conducted on a Bruker D8
Advance Bragg-Brentano diffractometer operating with Cu Ka
radiation. Powder diffraction patterns were collected using a 1D silicon
strip detector (LynxEye) in the 20 range 10°-90° with a step size of
0.01° and a counting rate of 1s per data point. The Thompson-
Cox—Hastings pseudo-Voigt profile function was applied for Rietveld
refinements with the FullProf Suite v.2.05. For single-crystal XRD an
imaging plate diffractometer STOE IPDS-2T was applied (Mo K,
graphite monochromator, 3 minframe ', @ =0-180°, Aw =1°, ¢ =0°
and 90°, 26,,,, = 60°). From the 360 measured frames, the reciprocal
lattice was reconstructed with the STOE X-area software. Magnetic and
ME measurements were performed in a Quantum Design Physical
Property Measurement System PPMS-9 using a self-made setup described
before for the ME investigations.” Magnetic hysteresis loops were
recorded at room temperature with the magnetic field varying between
—50kOe and 50 kOe. For thermal analysis, a TA Instruments model
2950 was used. Samples were heated to 1223 K in oxygen (gas flow
45Lh7", heating rate of 10Kmin~', dwell time 30min). A baseline
correction (measurement of an empty sample holder) was performed
to account for the buoyancy effect. To determine the magnetic transition
temperatures of the ferrites, a ring magnet was placed underneath the
furnace.

Prior to the ME measurements, both sides of the reoxidized sample
slices were contacted with sputtered gold electrodes of 100 nm thickness
using a Cressington 108 auto sputter coater. Ferroelectric poling was con-
ducted at room temperature for 12 h applying an electric field of 5 kV cm ™'
with a current limited to 0.1 mA. For the ME measurements, a small AC
field of 10 Oe was superimposed to the static magnetic field by a solenoid
and the generated ME voltage was recorded applying a lock-in technique.
Details of the DC-field-, AC-frequency-, and temperature-dependent ME
measurements and the calculation of the ME coefficient (ay) are given
in the literature 2%
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A4. Liste der durchgefiihrten Zonenschmelzexperimente

Die, auf den folgenden Seiten dargestellte, Tabelle 6 beinhaltet eine Liste aller durchgefiihrten
Zonenschmelzexperimente, die im Verlauf der Arbeit zu diesem Thema durchgeflhrt wurden.
Samtliche Prozessparameter wie Atmosphére oder Zuggeschwindigkeiten sowie die Resultate
aller Experimente sind in Kurzform beschrieben. Da die zu erzielenden Phasen des tetragonalen
Bariumtitanats und Kobalt(Nickel-)ferrits zumindest zu einem gewissen Anteil bei jedem Ex-
periment entstanden sind, wurden die Resultate in Form von unerwiinschten Nebenphasen an-
gegeben. Das heilit, dass ein optimales Ergebnis erzielt wurde, wenn keine Nebenphase ent-

standen ist und der Schmelzprozess zudem stabil ablief.
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Tabelle 6: Auflistung aller durchgefiihrten Zonenschmelzexperimente.

Atmosphére

Zuggeschwindig-

keit

Dotierungen /

Uberschiisse (US)

im BaTiOs3

Schmelzver-

halten *

Unerwinschte
(Neben-)Phasen **

a) Multiferroische Komposite aus BaTiOz; und CoFe,O,4 im eutektischen Verhaltnis (BTO 62:38 CFO)

97,5 % N2 on Tl . hexagonales BaTiO3
25% O, 10mm/h 2,5 mol% Ti-US Instabil Spuren BaFer,019
80 % N2 on Tl . hexagonales BaTiO3
20 % O, 10 mm/h 2,5 mol% Ti-US Instabil deutlich BaFe,01s

0% N2 . hexagonales BaTiO3
1 h - I I )
100 % O- 0mm/ nstabi deutlich BaFe12019
0

91,5 % No 10 mm/h 3 mol% Sr gleichméRig Spuren BaFe12019
2,5% O2
75%N - . . .
91,5 % No 10mm/h 5 mol% Ti-US gleichmaéRig hexagonales BaTiO3
2,5% O2
100 % N2 10 mm/h 5 mol% Ti-US Instabil hexagonales BaTiO3
75% N . .

91,5 % N2 20mm/h 3 mol% Sr gleichmaRig Spuren BaFe12019
2,5% O2
100 % N2 10 mm/h 3 mol% Sr gleichmaRig -

Besonderheiten bei
der Herstellung



97,5 % N> 2 mol% Sr .
. Fe1,0
9 25% O, 10mm/h 25 mol% Ti-US Instabil Spuren BaFe12019
97,5 % N> 2 mol% Sr . .
. BaF
10 25% O, 20mm/h 25 mol% Ti-US gleichméaRig Spuren BaFe12019
97,5 % N2 2 mol% Sr . . Seed: tetragonales
. F )
11 25% 0, 20mm/h 25 mol% Ti-US gleichméaRig Spuren BaFe12019 BaTiOs
2 mol% Sr . ]
0, A -
12 100 % N2 20mm/h 2 5 mol% Ti-US gleichméRig
1,5 mol% Sr . Co,TiOq Stab zuvor in N2
0 ’ . | .
13 100 % N 20 mm /h 3,5 mol% Ti-US Instabi FeO gesintert
97,5 % N> 1,5 mol% Sr . . Stab zuvor in N2
’ ' o leich BaF .
14 25% O, 20mm/h 3.5 mol% Ti-US gleichméRig Spuren BaFe12019 gesintert
1,5 mol% Sr . ] )
0, ! |
15 100 % N> 20mm/h 3.5 mol% Ti-US gleichméRig Spuren hexagonales BaTiO3
2 mol% . . . .
16 100 % N> 20mm/h mol% Sr gleichméRig deutlich BaTio,75Zr0,2503
8 mol% Zr
9 . . . . TiO3 bei 1250 °C
17 100 % N> 20mm/h 2 mol% Sr gleichmaRig deutlich BaTio,75Zr0,2503 BaTiOs 9.
8 mol% Zr kalziniert
. . . . BaTiO3 bei 1250 °C
18 100 % N2 20mm/h 8 mol% Zr gleichmaRig deutlich BaTio,75Zr0,2503 atihs 9.
kalziniert
. . . . BaTiO3 bei 1250 °C
19 100 % N3 40mm/h 8 mol% Zr gleichmaRig deutlich BaTio 75Zr0,2503 at k;Iz?r:iert
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BaTiOs bei 1250 °C

20 100 % N2 60 mm/h 8 mol% Zr gleichméRig deutlich BaTio,75Zr0,2503 ..
kalziniert
21 100 % N 80 mm / h 8 mol% Zr gleichmaRig  deutlich BaTiossZros0s 01102 PeI 1250°C
kalziniert
22 100 % N2 20mm/h 2,5 mol% Ti-US gleichméRig hexagonales BaTiO3
23 100 % N 40 mm/h 2,5 mol% Ti-US gleichmaRig hexagonales BaTiOs
24 100 % N2 60 mm/h 2,5 mol% Ti-US gleichméRig hexagonales BaTiO3
25 100 % N2 80mm/h 2,5 mol% Ti-US gleichméRig hexagonales BaTiO3
26 100 % N2 100 mm/h 2,5 mol% Ti-US Instabil hexagonales BaTiO3
2,5 mol% Sr
0, ! i -
27 100 % N> 20mm/h 1 mol% Ti-US Instabil
2,5 mol% Sr
0, ! i -
28 100 % N> 10 mm/h 1 mol% Ti-US Instabil
2,5 mol% Sr
0, ! i -
29 100 % N> 5mm/h 1 mol% Ti-US Instabil
2,5 mol% Sr
0, ! i -
30 100 % N 40mm/h 1 mol% Ti-US Instabil
2,5 mol% Sr
0 ! I -
31 100 % N2 60 mm/h 1 mol% Ti-US Instabil
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0,5 mol% La

32 100 % N2 20mm/h 1 mol% Ti-US gleichméaBig  Spuren hexagonales BaTiO3

33 100 % N> 10 mm/h 10;:07(12'??;5&18 Instabil Spuren hexagonales BaTiOs

34 100 % N2 10 mm/h 10;:032%_'6&8 Instabil Spuren hexagonales BaTiOs

35 100 % N2 5mm/h 10;:or:3)zliﬁ-bas Instabil Spuren hexagonales BaTiO3

36 100 % N 20 mm / h . ;3;’)?86 ‘ gleichméRig i

37 100 % N 10mm/h . ;3;’)?86 ‘ gleichméRig i

38 100 % N 5 mm / h . ;giﬁl‘c’a ‘ gleichmégig i

39 100 % N2 2,5mm/h 1 ;2&?5&5 Instabil Spuren hexagonales BaTiO3

40 100 % N2 2,5mm/h 1 r?]g;f))/(l,o{?iir]s Instabil Spuren hexagonales BaTiOs
W D SweeapsniTos T
@ woww  DETMR Srems Dosom -
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b) Multiferroische Komposite aus BaTiO3z und NiFe;O, im eutektischen Verhéltnis (BTO 62:38 NFO)

43 100 % N 20 mm/ h . ;gl'f/('f/%sa ‘ gleichméig Spuren BaFe1201

44 100 % N 10 mm / h . ;gl'f/('f/%sa ‘ gleichmaig Spuren BaFe1201

45 100 % N2 5mm/h 1 ;Q;IJ?SL s gleichméRig Spuren BaFe12019

46 100 % N2 20mm/h 1 ;S;I)O{?fas gleichméRig Spuren BaFe12019

47 100 % N> 20mm/h 1 ;3;{0{?568 gleichméRig Spuren BaFe12019 BTO 65:35 NFO
48 100 % N2 20mm/h 1 ;3;:0{?568 gleichméRig Spuren BaFe12019 BTO 59:41 NFO

¢) Multiferroische Komposite aus BaTiOz; und Co;«xNixFe,O4 im eutektischen Verhaltnis (BTO 62:38 CNFO)

49 100 % N2 5mm/h 1 ;3;:0{?568 gleichméRig -

50 100 % N 5 mm / h . ;;‘:&(ﬁl‘c’a ‘ gleichmégig i

51 100 % N 5 mm / h . ig;':y%sa ‘ gleichmégig i

* instabiles Schmelzverhalten bedeutet, dass durch mehrfache Abrisse oder Ahnlichem nicht genug Probematerial fiir eine umfassende Charakterisierung zur Verfiigung stand.

** durch die hexagonale Modifikation des BaTiOs3 zeigen Proben keinen ME-Effekt, BaFe1,019 sorgt fir eine hohe elektrische Leitfahigkeit, auch nach der Reoxidation.
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Die Arbeit mit euch hat mir sehr viel Spal3 gemacht, sodass ich meinen Job nie mit Stress,

sondern vielmehr mit Spal? verbunden habe.

Ich bedanke mich bei meiner Familie und meinen Eltern dafir, dass sie mich immer bei all
meinen Entscheidungen unterstiitzt haben und mir sowohl die notwendige Grundeinstellung als

auch das Vertrauen mitgegeben haben, um diese grof3e Aufgabe zu bewaltigen.

AbschlieBend mdchte ich noch dem wichtigsten Menschen in meinem Leben danken, und zwar
der Person, die verriickt genug war, mich zu heiraten. Du unterstiitzt mich bei allem, was ich
tue, bist immer flir mich da und motivierst mich, wenn ich zu scheitern drohe. Vielen Dank fr

alles, was du fiir mich getan hast und noch fr mich tun wirst. Ich liebe dich.
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