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Forord 
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Jeg ønsker med dette å takke min veileder førsteamanuensis Ola Nilsen for all hjelp, 

støtte og inspirasjon i forbindelse med oppgaven; du er en utømmelig kilde til kunnskap 

og vittigheter. Jeg vil også takke min andre veileder professor Helmer Fjellvåg for å ha 

gitt meg muligheten til å jobbe med denne masteroppgaven; det har vært spennende, 

slitsomt og gøy, men først og fremst utrolig lærerikt. 

 

En stor takk rettes til Agnieszka Gorzkowska-Sobas, Ph.D. for all hjelp med ellipsometri 
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Takk til alle medstudenter som har bidratt til et godt studiemiljø, både faglig og sosialt. 

En spesiell takk går til Henrik Mauroy for alle spilloppene vi har funnet på sammen hittil. 

Kristoffer Robin Haug og Knut Bjarne Gandrud fortjener også takk for aldri å si nei til en 

diskusjon de siste to åra; enten det har vært bare ralling eller mer saklig orienterte saker. 

 

I denne sammenhengen definitivt ikke minst: Mari Alnes, tusen takk for korrekturlesing 

og fruktbare tilbakemeldinger. Du har alltid tid og er alltid så positiv at dine verste dager 

ikke engang er middelmådige. En spesielt stor takk går til Erik Østreng for all hjelp og 
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kan gjengjelde det en gang, jeg lover i hvert fall å forbedre kaffeinnkjøpene. 

 

Til slutt vil jeg takke familien min og vennene mine for å ha gitt meg et liv ved siden av 
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å forstå hva jeg har holdt på med (og ikke minst hvorfor), men her kan dere lese om det! 

Jon E. Bratvold 

(Universitetet i Oslo, juni 2009) 



 

II 

Sammendrag 

Hovedmålet med denne oppgaven har vært å utforske ALD som en mulighet for å 

syntetisere lagdelte strukturer av α-Fe2O3 og FeTiO3. I tillegg har et helt nytt system for 

tilførsel av titantetraisopropoksid (Ti-tip) uten bruk av oppvarming blitt utforsket. Dette 

gjør at påfylling av forløper kan gjøres mye sjeldnere. Forløperen er halogenfri og 

reagerer med vann. Det har vært ønskelig å kartlegge bruken av en slik forløper ved 

Kjemisk institutt da halogenforurensninger kan være et stort problem med andre 

forløpere. 

 

Fe(thd)3 og O3 har blitt brukt til å deponere filmer av α-Fe2O3. Tidligere arbeider viste at 

denne forløperen vokser med preferert orientering på en rekke substrater. Orienteringen 

har imidlertid vist seg å ikke kunne overføres til deponering på substrater av Si(111). 

 

Deponering av filmer i Fe-Ti-O-systemet har blitt gjort, og dette systemet er kartlagt med 

tanke på vekstrate og støkiometri ut fra pulsede andeler metallforløpere. Det ble vist at en 

blanding av totalt 25 % TiO2-sykluser og 75 % α-Fe2O3-sykluser gir en film der forholdet 

mellom Fe og Ti er 1:1. 

 

Det er vist at varmebehandling av blandingsfilmer i Fe-Ti-O-systemet opp til 800 °C i 

luft ikke danner FeTiO3, noe som har blitt bekreftet ut fra predominansdiagrammer.  

 

Karakterisering med GIXRD viser at varmebehandling av filmen med 1:1 forhold 

mellom Fe og Ti i luft ved 800 °C forbedret krystalliniteten og dannet nye faser. XPS-

analyse viser imidlertid at oksidasjonstrinnene til kationene i filmen var Fe
3+

 og Ti
4+

 både 

før og etter varmebehandling. Et forslag til indeksering av refleksene fra analyse med 

GIXRD forligger. Det antas at filmen består av minst tre krystallinske faser; α-Fe2O3, 

TiO2-rutil og pseudobrokitt (Fe2TiO5). 
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1. Innledning 

Verden blir mindre. Ikke bare har det blitt enklere å reise rundt i verden, men 

teknologiske innretninger inneholder stadig mindre og mer skreddersydde komponenter. 

Vitenskapen snuser på grensen for hvor små byggeklosser det er mulig å bruke. 

Oppbyggingen av materialer kan kontrolleres på atomært nivå. Nanoteknologi kan 

potensielt revolusjonere hverdagen. 

 

Informasjonsteknologien har lenge nytt godt av denne utviklingen. Fremskrittene har 

vært enorme, og tilsynelatende grenseløse siden datamaskinenes spede barndom. For å 

fortsette denne utviklingen er det stadig behov for nye typer komponenter og avansert 

teknologi. Konstruksjonen av komponentene i dagens datamaskiner utgjør et økende 

energiproblem med tanke på varmeutvikling. Dette kommer i tillegg til vårt stadig 

stigende overforbruk av energi. Ved å utvikle nye materialer for komponenter basert på 

andre prinsipper enn dagens kan det være mulig å senke energien som brukes til kjøling, 

og i tillegg gjøre langtidslagring av data mer stabilt. 

 

Steiner med uvanlig stor og stabil magnetisering er funnet i Modum i Norge. Disse 

steinene har ”lagret” retningen magnetfeltet til Jorda hadde da steinen ble dannet for over 

1 milliard år siden. Forskere ved Norges Geologiske Undersøkelser har funnet ut at 

grunnen til dette kommer av den spesielle strukturen disse steinene har; tynne lag på bare 

et par nanometer har samarbeidet om å holde på retningen til magnetiseringen de fikk 

under dannelse. Ved å gjenskape disse steinene kan de kanskje brukes til å lagre 

informasjon mer stabilt enn tilfellet er i dag. 

 

Å gjenskape en slik nanostruktur krever kontroll på prosessen ned til atomært nivå. Dette 

er mulig med en ALD, og denne teknikken er derfor svært lovende for syntetisering av 

systemet beskrevet i oppgaven. 
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1.1 Definisjon av oppgaven 

Formålet med denne oppgaven har vært å syntetisere tynne filmer i systemet Fe-Ti-O 

med atomær lagdeponering (ALD). Filmer av FeTiO3 (ilmenitt) er ikke tidligere 

rapportert syntetisert med denne teknikken. Hovedmålet med oppgaven har vært å lage 

filmer i tofaseområdet mellom FeTiO3 og Fe2O3 (hematitt) med det mål å lage lagdelte 

nanoutfellinger av begge materialene. Slike lagdelte strukturer vil endre de ellers 

antiferromagnetiske egenskapene til ilmenitt mot ferromagnetiske egenskaper. Dette er 

egenskaper som er svært uvanlige og således meget interessante for vitenskapelige 

studier. 

 

1.2 Faglig motivasjon 

Nanolameller av hematitt og ilmenitt forkommer ofte naturlig i steiner av disse 

mineralene. De siste årene er det gjort undersøkelser som viser at materialer av denne 

typen har svært spesielle magnetiske egenskaper [1]. Blant annet har disse lagdelte 

strukturene en uvanlig sterk gjenværende magnetisering ved lave temperaturer. Årsaken 

til dette er en exchange bias mellom de to ellers antiferromagnetiske materialene, som 

skaper et svært hardt ferrimagnetisk moment [2]. 

 

Materialer på nanometerskala som utviser exchange bias er lovende for mange fremtidige 

anvendelser [3]. Først og fremst kan disse materialene komme til å være den essensielle 

delen i nye ikke-flyktige lagringsmedier (non-volatile memory) som er kjappere og 

mindre strømkrevende enn lagringsmedier som brukes i dag. Dette feltet betegnes ofte 

som spinn-basert elektronikk (spintronics) og søker utnyttelsen av spinn-egenskapene til 

elektroner i for eksempel spinnfiltre (spin valves) og magnetiske tunneleringskoblinger 

(magnetic tunnel junctions). 

 

1.3 Lagdelte strukturer 

Å kombinere forskjellige materialer i lagdelte strukturer for å endre eller forbedre 

egenskapene er ikke nytt. Et velkjent eksempel på dette er såkalt Damaskus-stål [4]. 

Damaskus-stål består av alternerende lag av α-jern (ferritt) og jernkarbid (sementitt), og 
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ble brukt til å lage sverd. Ved å bruke stål med en slik alternerende struktur ble sverdet 

svært skarpt og hardt på grunn av de keramiske egenskapene til jernkarbid, samtidig som 

det beholdt duktiliteten til det rene jernet og derfor ikke knakk så lett. Japanske 

samuraisverd har også en slik alternerende struktur som kan sees som bølger i bladet. 

Men disse sverdene har i tillegg en delt struktur der kjernen består av mykt stål med lite 

jern og eggen består av stålet med alternerende lag. Vikingsverd hadde en tilsvarende 

struktur med en myk kjerne for å forhindre at sverdet knakk, og et hardt ytre belegg for å 

gjøre sverdene harde og skarpe. 

 

 

Figur 1.1: Etterligning av det ettertraktede Damaskusstålet med de karakteristiske 

bølgene [5]. Kunnskapen om hvordan stålet skulle smis gikk tapt på 1700-tallet, men i 

dag omtales nesten alt stål med bølgemønster som Damaskusstål. Også japansk stål har 

denne strukturen som følge av at stålet brettes gjentatte ganger når det smis. 

 

I dag selges metallbor med tilsvarende struktur som de gamle vikingsverdene; en kjerne 

av relativt mykt stål slik at boret heller bøyes litt i stedet for å knekke, og et hardt belegg 

på utsiden, gjerne av titannitrid (TiN), for å holde det skarpt lenger. Borene kan belegges 
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med TiN på forskjellige måter, for eksempel med diverse pådampingsprosesser (PVD) 

eller kjemisk gassfasedeponering (CVD). 

 

Mer avanserte materialer med multilagsstrukturer har også blitt utviklet. Et eksempel er 

optiske filtre som kun slipper gjennom lys med en svært liten variasjonsbredde i 

bølgelengde og reflekterer alt annet lys, såkalte dikromatiske filtre. Disse består av veldig 

tynne sekvensielle Fabry-Perot interferometre. Fabry-Perot interferometeret, en såkalt 

etalon, ble utviklet av Charles Fabry og Alfred Perot på slutten av 1800-tallet [6]. En 

etalon består som regel av en gjennomsiktig plate, typisk glass, med reflekterende belegg 

på begge sider. Når lys sendes inn mot platen vil det som ikke blir reflektert på utsiden 

trenge inn i materialet og bli reflektert fram og tilbake inne i platen gjentatte ganger 

mellom de to reflekterende overflatene. Hver gang lyset treffer den reflekterende 

overflaten vil noe slippe ut. Hvis disse utsendingene er i fase vil de interferere med 

hverandre og danne maksima og minima i det utsendte lyset fra etalonen. Hvilke 

bølgelengder dette er bestemmes av flere faktorer, blant annet brytningsindeksen til den 

gjennomsiktige platen og tykkelsen av denne. Ved å sette sammen flere etaloner kan 

utvalgte bølgelender forsterkes, mens andre fjernes fra det innsendte lyset [7]. 

 

Multilagsstrukturer brukes også i røntgenoptikk. Til noen konfigurasjoner i 

røntgendiffraksjon er det for eksempel nødvendig at de innfallende strålene er parallelle 

og ikke divergerende, som er vanlig i θ/2θ-oppsett (Filmanalyse med røntgenbaserte 

metoder). En måte å sørge for dette på er å bruke et Göbelspeil. Göbelspeilet består av 

alternerende filmer med tunge og lette grunnstoffer på et parabolslipt substrat. Filmene av 

tunge grunnstoffer består gjerne av W eller Mo, mens filmene med lette grunnstoffer 

består typisk av C eller Si [8]. Ved bruk av et Göbelspeil plasseres røntgenkilden i det 

ene brennpunktet i en ellipse, mens Göbelspeilet plasseres på randen (Figur 1.2). 

Strålene som kommer fra kilden er divergerende, men diffrakteres inne i speilet, i 

henhold til Braggs lov (lign. (3.2), og sendes mot prøven som monokromatiske, parallelle 

stråler [9]. 

 

http://en.wikipedia.org/wiki/Charles_Fabry
http://en.wikipedia.org/wiki/Alfred_Perot
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Figur 1.2: Oppsett ved bruk av Göbelspeil i røntgendiffraksjon. På grunn av 

parabolformen til Göbelspeilet rettes de divergerende strålene fra røntgenkilden og 

sendes mot prøven som parallelle stråler [10]. 

 

I 1988 oppdaget to forskningsgrupper uavhengige av hverandre et fenomen som skulle 

vise seg å revolusjonere datalagring, gigantisk magnetoresistans (GMR). 

Magnetoresistans er evnen et materiale har til å endre elektrisk motstand når det pålegges 

et magnetfelt. Fenomen ble oppdaget av William Thompson – bedre kjent som Lord 

Kelvin – allerede i 1856, men han var ikke i stand til å registrere en endring i motstanden 

på mer enn 5 %. Over 130 år senere laget en tysk forskningsgruppe ledet av Peter 

Grünberg, et tredelt materiale av Fe/Cr/Fe. Den elektriske motstanden gjennom dette 

materialet ble drastisk redusert under påvirkning av et magnetfelt [11]. Samme år gjorde 

en fransk forskningsgruppe ledet av Albert Fert, lignende forsøk. De hadde laget et 

materiale bestående av 30 lag med Fe/Cr som fikk redusert sin elektriske motstand med 

inntil 50 % når det ble utsatt for et magnetfelt [12]. I 2007 ble Peter Grünberg og Albert 

Fert tildelt Nobelprisen i fysikk for sitt arbeid med GMR. 

 

1.4 Magnetisme 

Magnetisme er et fysisk fenomen der et materiale utøver en tiltrekkende eller frastøtende 

kraft på et annet stoff. Et materiale med denne egenskapen kalles en magnet. Allerede de 

gamle grekerne var klar over dette fenomenet og i følge Aristoteles har Thales fra Milet 

kjent til de magnetiske egenskapene til magnetjernstein (Fe3O4) rundt år 500 f.Kr. Navnet 

magnet kommer sannsynligvis fra gresk; magnítis líthos, det vil si stein fra Magnesia, 

http://en.wikipedia.org/wiki/Albert_Fert
http://en.wikipedia.org/wiki/Albert_Fert
http://en.wikipedia.org/wiki/Albert_Fert
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etter byen Magnesia i Lilleasia, der mineralet forekom [13]. Kineserne var også klar over 

magnetjernstein, og i år 121 f.Kr. beskriver Fiu-Tchin i sin ordbok magnetjernstein som 

”en stein som kan gi nålen en retning”. Magnetjernsteinen ble brukt av kineserne i en 

form for kompass sannsynligvis så tidlig som på 800-tallet. 

 

I dag brukes en rekke innretninger som nyttiggjør magnetiske materialer; høytalere, 

mikrofoner, elektromotorer, generatorer, minibankkort og harddisken i datamaskiner. 

Datalagring er kanskje den mest avanserte utnytelsen av magnetisme. Ved å ordne små 

magneter i en av to retninger kan informasjon lagres i et binært tallsystem; 0 og 1, for 

henholdsvis den ene og den andre retningen. 

 

Lesehodene i dagens harddisker baserer seg på GMR (se 1.3 Lagdelte strukturer). Den 

aktive delen på et slikt lesehode består av et spinnfilter (spin-valve), som utnytter et 

fenomen som kalles exchange bias [14]. Dette fenomenet er relativt uutforsket, men det 

er knyttet stor tro til at det kan få nyttige anvendeler i fremtiden. Blant disse er for 

eksempel mer stabil magnetisk lagring av data. Fremtidens minnepinner, med raskere og 

mer stabil lagring, kan tenkes å bestå av samme materiale som stein fra Modum i Norge. 

Hvis steinen beskrevet i innledningen kan syntetiseres kontrollert kan det hende at dette 

blir en virkelighet. For å klare dette trengs det forskning. Denne oppgaven er et 

introduksjonsarbeid til syntetisering av slike materialer. Selv om ikke dette materialet har 

blitt syntetisert i denne oppgaven gjøres det noen tanker rundt hva som må til for å få det 

til. 
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2. Teori 

Dette kapittelet gir en kort introduksjon til teorien bak magnetisme og materialene som er 

relevante for, og forsøkt syntetisert i oppgaven. 

 

2.1 Magnetisme 

Under følger en kort introduksjon av forskjellige magnetiske materialer, samt forklaring 

av noen karakteristiske egenskaper. I tillegg forklares fenomenet exchange bias. 

 

2.1.1 Forskjellige typer magnetiske materialer 

Av materialer med magnetisk dipolmoment finnes det fire typer; paramagnetiske, 

ferromagnetiske, ferrimagnetiske og antiferromagnetiske. Materialer uten magnetisk 

dipolmoment kalles diamagnetiske. I paramagnetiske materialer er dipolmomentene 

tilfeldig orientert (Figur 2.1 a). Dipolmomentene i et ferromagnetisk materiale vil være 

kollektivt ordnet i en bestemt retning (Figur 2.1 b), hvilket resulterer i et samlet 

magnetisk moment for materialet [15]. Antiferromagnetiske materialer har 

dipolmomentene ordnet antiparallelt i forhold til hverandre, med like mange momenter 

rettet hver vei (Figur 2.1 c). Dipolmomentene vil da utligne hverandre, noe som fører til 

at materialet ikke har noe samlet magnetisk moment [16]. Ferrimagnetiske materialer har 

samme ordning av dipolmomentene som antiferromagnetiske materialer, men 

dipolmomentene som er ordnet den ene veien er større enn de som er motsatt rettet (Figur 

2.1 d), hvilket gir materialet et samlet magnetisk moment, men ikke like stort som for 

ferromagneter [16, 17]. 

 

 

Figur 2.1: Forenklet fremstilling av ordningen til magnetiske dipoler i forskjellige 

magnetiske materialer. 
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Ordningen av dipolmomentene i et magnetisk materiale er temperaturavhengig. Over en 

viss temperatur vil ferromagneter og ferrimagneter miste den kollektive ordningen av 

dipolmomentene og bli paramagnetiske [15]. Denne kritiske temperaturen kalles Curie-

temperaturen (TC). Tilsvarende vil et antiferromagnetisk materiale også miste sin ordning 

og bli paramagnetisk over en kritisk temperatur [15]. For antiferromagnetiske materialer 

kalles denne Néel-temperaturen (TN). De magnetiske egenskapene til materialer er altså 

temperaturavhengige, og forandringen skjer ved temperaturer som er karakteristiske for 

hvert spesifikke materiale. 

 

Paramagnetiske materialer har i utgangspunktet ingen ordning av dipolmomenter og vil 

følgelig heller ikke bli påvirket av en temperaturøkning. Går man motsatt vei kan 

imidlertid situasjonen være annerledes. Alle materialer som er paramagnetiske ved 

romtemperatur, det vil si har magnetiske dipolmomenter, vil ordne disse ved tilstrekkelig 

lave temperaturer. Denne oppgaven vil ikke gå nærmere inn på hva som avgjør hvilken 

type magnetisme materialet får, om det blir anti-, ferri- eller ferromagnetisk ved lavere 

temperaturer. 

 

Dipolmomentene i paramagnetiske materialer vil til en viss grad rette seg etter et pålagt 

ytre magnetfelt, men mister orienteringen når feltet fjernes og bevarer derfor ikke et totalt 

magnetisk moment. Dipolmomentene i et antiferromagnetisk materiale vil også i noe grad 

rette seg etter et ytre pålagt felt, men faller tilbake til sin opprinnelige ordning uten noe 

totalt magnetisk moment når feltet fjernes. Begge disse materialene vil ha en lineær 

magnetisering i et pålagt felt, men altså ikke bevare magnetiseringen etter at feltet har 

blitt fjernet. 

 

Utsettes et ferrimagnetisk materiale for et lite ytre felt vil dipolmomentene i liten grad 

påvirkes av dette. Økes styrken til feltet vil til slutt alle dipolmomentene snu rundt og 

rettes motsatt vei, det vil si at materialet beholder den antiparallelle ordning av 

dipolmomenter, men det totale momentet er motsatt rettet av hva utgangspunktet var. 

Hvis feltet deretter fjernes vil dipolmomentene bevare sin retning. Det totale magnetiske 

momentet vil være like stort som før materialet ble pålagt et felt, men motsatt rettet. 
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2.1.2 Magnetisk hysterese 

I den påfølgende forklaringen vil et ferromagnetisk materiale bli brukt som 

illustrasjonseksempel, men leseren gjøres oppmerksom på at også ferrimagnetiske 

materialer utviser hysterese. 

 

Et magnetisert ferromagnetisk materiale vil ha et magnetisk felt rundt seg som gjør at det 

oppfører seg som en magnet, som for eksempel en vanlig dipolmagnet med en nord- og 

en sørpol. Hvis et slikt materiale har alle de indre momentene orientert i samme retning 

vil feltlinjene i stor grad gå utenfor materialet. Å la feltlinjene gå utenfor materialet på 

denne måten er forbundet med mer energi enn å la de gå internt i materialet. For å unngå 

eksterne feltlinjer deler ferromagnetiske materialer seg derfor heller inn i mange små 

magnetiske områder – domener – istedenfor å kun ha et stort [17]. Innenfor hvert slikt 

domene vil de magnetiske dipolene være ordnet parallelt i forhold til hverandre. Hvis et 

ferromagnetisk materiale er demagnetisert vil de forskjellige domenene ha motsatt 

retning, men samme størrelse. Dette gjør at domenene utligner hverandre og materialet 

ikke vil ha noe totalt magnetisk moment (Figur 2.2). Hvis materialet derimot har kun ett 

domene vil det være magnetisk mettet. I denne tilstanden vil materialet være maksimalt 

magnetisert. I alle tilstander mellom disse ytterpunktene vil materialet alltid ha en 

redusert magnetisering. 

 

 

Figur 2.2: Eksempel på domener i et ferromagnetisk materiale. Innenfor hvert domene er 

dipolmomentene kollektivt ordnet, men dette er ikke tilfellet mellom domenene. Figuren 

over illustrere en tilstand der domener med antiparallelle momenter er parvis omtrent 

like store og derfor utligner hverandre. 
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Dersom et ferromagnetisk materiale blir pålagt et ytre magnetfelt vil domenene som har 

et moment langs feltet begynne å dominere. Dette foregår ved at skillene mellom 

domenene, som kalles domenevegger eller Bloch-vegger, beveger seg gjennom 

materialet. Dette kan sees på som vekst av de domenene som har momentet sitt ordnet 

parallelt med det ytre feltet. Ved å la disse domenene bli større, på bekostning av 

domener som i utgangspunktet ikke er orientert langs det ytre feltet, blir summen av det 

ytre feltet og materialets eget felt større enn bare det ytre feltet alene. Ved lave ytre felt er 

prosessen med bevegelse av Bloch-vegger reversibel. Når Bloch-veggen mellom to 

domener derimot møter en defekt i krystallstrukturen opplever den et energiminimum. 

For at Bloch-veggen skal komme forbi defektene kreves det ekstra energi. Denne 

energien kan tilføres ved at styrken på det ytre feltet økes, noe som fører til at Bloch-

veggen blir presset forbi defekten. Hvis det ytre feltet økes mer vil til slutt hele materialet 

ha kun et domene. Dette innebærer som nevnt at de magnetiske feltlinjene går utenfor 

materialet, noe som krever energi for å opprettholdes. Situasjonen med ett domene er 

derfor kun stabil i nærvær av et ytre felt. Fjernes det ytre feltet vil materialet derfor ønske 

å dele seg inn i flere mindre domener igjen. Men siden dette er den eneste drivkraften for 

Bloch-veggene ”på vei tilbake” vil de ikke klare å komme forbi defektene i krystallen. 

Orienteringen til momentene rundt disse bevares derfor fra den tidligere magnetiseringen, 

og dette er grunnen til at materialet beholder noe av sitt indre felt etter at det ytre feltet er 

fjernet. 

 

Effekten beskrevet over kan registreres ved å plotte den induserte magnetiseringen (B) i 

et ferri- eller ferromagnetisk materiale mot pålagt magnetisk feltstyrke (H). Resultatet er 

en hysteresekurve (Figur 2.3). Anta et materiale med B = 0 som heller ikke er under 

påvirkning av et ytre magnetisk felt (H = 0). Når materialet pålegges et ytre felt (H > 0) 

vil domenene som er orientert parallelt med det ytre feltet begynne å vokse. Ettersom H 

økes vil materialets B øke helt til materialet er mettet (BS, Figur 2.3). Når materialet er 

mettet lar det seg ikke magnetisere mer, selv om H økes ytterligere. Materialet består da 

av kun ett domene med alle momentene orientert langs det ytre feltet. 

 



 

11 

Dersom H reduseres vil B bli mindre siden materialet igjen får flere mindre domener med 

forskjellig orientering. Siden denne prosessen ikke innbærer en ytre drivkraft vil 

materialet fortsatt ha en viss grad av magnetisering igjen etter at H er redusert til null. 

Denne gjenværende magnetiseringen kalles remanens (BR, Figur 2.3). For å fjerne 

remanensen kan materialet pålegges et ytre felt i motsatt retning av det første (H < 0). 

Absoluttverdien av størrelsen på -H som er nødvendig for å redusere B til null kalles 

koersivitet (-HC, Figur 2.3). De magnetiske momentene til domenene i materialet ved -HC 

vil oppheve hverandre i alle retninger, og B vil være null. 

 

Hvis det motsatt rettede feltet deretter økes mer vil magnetiseringen til materialet bli 

negativ (B). Dette indikerer at materialet har et totalt magnetisk moment i motsatt retning 

av hva som først var tilfellet under påvirkning av et positivt H-felt. På samme måte som 

for +H vil materialet bli magnetisk mettet ved stort nok negativt H-felt, men denne 

gangen i motsatt retning (-BS, Figur 2.3). 

 

Om det negative H-feltet deretter reduseres til null vil materialet, som tilfellet var i et 

positivt H-felt, fortsatt bevare en tilsvarende - denne gangen motsatt rettet - remanens (-

BR, Figur 2.3). Ved å utsette materialet for et positivt H-felt igjen lukkes kurven der 

materialet har tilsvarende maksimal magnetisering som første gang (BS, Figur 2.3). 

 

På denne måten fås en sluttet hysteresekurve [15-17]. En karakteristisk egenskap ved en 

vanlig hysteresekurve er at den er symmetrisk inverterbar om origo. 

 

Avhengig av om koersiviteten (HC) til et magnetisk materiale er stor eller liten 

klassifiseres det som henholdsvis hardt eller mykt. 
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Figur 2.3: Magnetisk hysterese for et ferromagnetisk materiale. I denne figuren er opp 

definert som positiv retning for feltet (H) som pålegges. 

 

2.1.3 Exchange bias 

I 1956 publiserte W. H. Meiklejohn og C. P. Bean en artikkel i Physical Review hvor de 

introduserte en ny magnetisk egenskap de ga navnet ”exchange anisotropy” [18]. De 

hadde laget ca. 10-100 nm store partikler av kobolt (Co) med et belegg av koboltoksid 

(CoO) utenpå (Figur 2.4). Ved romtemperatur er elementært Co ferromagnetisk mens 

CoO er paramagnetisk. På grunn av det ferromagnetiske koboltet hadde partiklene en helt 

vanlig magnetisk hysterese. Meiklejohn og Bean kjølte så partiklene ned til under Néel-

temperaturen for CoO i et sterkt magnetfelt. Det viste seg at hysteresekurven til 

materialet nå ble forskjøvet i forhold til hysteresekurven ved romtemperatur. De 

argumenterte også for at dette fenomenet oppstod som følge av at spinnene i det nå 

antiferromagnetiske CoO påvirket spinnene i Co langs feltretningen, og ga det derfor 

navnet ”exchange anisotropy”. I dag brukes termen ”exchange bias-coupling [16] eller 

bare ”exchange bias” [14] om fenomenet. Videre i denne oppgaven vil begrepet exchange 

bias bli brukt. 
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Figur 2.4: Tenkt tverrsnitt av en sfærisk koboltpartikkel belagt med koboltoksid. 

 

Exchange bias er et fenomen hvor hysteresekurven til en myk magnetisk fase blir 

forskjøvet som følge av påvirkningen fra en annen, hard, magnetisk fase (Figur 2.5). 

Dette skjer helst i materialer med en grense mellom en ferromagnetisk fase og en 

antiferromagnetisk fase, hvor den ferromagnetiske fasen er myk, og den 

antiferromagnetiske fasen er hard. 

 

   

Figur 2.5: Illustrasjon av exchange bias. a: normal hysteresekurve, symmetrisk om 

origo. b: forskjøvet hysteresekurve som følge av exchange bias. 

 

Det antas at et materiale består av en myk ferromagnetisk fase, med en karakteristisk TC, 

og en hard antiferromagnetisk fase, med en karakteristisk TN. Det forutsettes videre at TN 

< TC. Dette materialet utsettes for et magnetfelt i temperaturområdet TN < T < TC. Under 

disse forholdene vil den antiferromagnetiske fasen faktisk være paramagnetisk med 

tilfeldig orientering av momentene, siden temperaturen er over TN. Momentene i den 
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”antiferromagnetiske fasen” vil derfor i liten grad påvirkes av det ytre feltet, mens 

momentene i den ferromagnetiske fasen vil rette seg etter feltet (Figur 2.6 i). Kjøler man 

derimot materialet ned til under TN vil momentene i den ”antiferromagnetiske fasen” nå 

ordnes, siden temperaturen er under TN. Denne spontane ordningen tar utgangspunkt i 

momentene til den ferromagnetiske fasen siden fasene er i kontakt med hverandre. Dette 

skjer ved at momentene i den antiferromagnetiske fasen nærmeste grenseflaten til den 

ferromagnetiske fasen vil rette seg antiparallelt i forhold til de ferromagnetiske 

momentene. De andre momentene i den antiferromagnetiske fasen retter seg deretter 

alternerende antiparallelt og parallelt etter dette første ”laget”, slik at det totale 

magnetiske momentet blir null (Figur 2.6 ii). 

 

Når feltet reverseres begynner de ferromagnetiske momentene å rotere som vanlig for 

ferromagnetiske materialer (Figur 2.6 iii), mens momentene i den antiferromagnetiske 

fasen forblir uendret (forutsatt at den antiferromagnetiske fasen er hard nok, og har stor 

nok magnetokrystallinsk anisotropi
1
). Siden fasene er i kontakt vil derimot de 

antiferromagnetiske momentene nærmest grenseflaten forsøke å motvirke vridningen til 

de ferromagnetiske momentene. De antiferromagnetiske momentene utøver faktisk et 

mikroskopisk dreiemoment på de ferromagnetiske momentene for å beholde dem i 

utgangsposisjonen, parallelt med det første laget i den antiferromagnetiske fasen. Dette 

gjør at feltet som trengs for å snu de ferromagnetiske momentene må være større enn hvis 

den antiferromagnetiske fasen ikke hadde vært der. 

 

Videre kan feltet økes nok til å snu de ferromagnetiske momentene helt rundt, men 

bevare retningen til de antiferromagnetiske (Figur 2.6 iv). For å snu de ferromagnetiske 

momentene tilbake til utgangspunktet igjen behøves det et felt som er mindre enn hvis 

den antiferromagnetiske fasen ikke hadde vært der. Størrelsen som behøves for å vende 

momentene tilbake igjen er komplementært i forhold til økningen i feltstyrke som var 

nødvendig for å snu de magnetiske momentene første gang. Dette skyldes at de 

                                                 

1
 Magnetokrystallinsk anisotropi er et materiales tendens til å la seg magnetisere langs en preferert 

krystallografisk retning. Det vil således være forskjell på hvor vanskelig det er å endre retningen på 

magnetiseringen langs forskjellige retninger i krystallen. Prefererte retninger vil være ”hardere” enn andre. 
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antiferromagnetiske momentene nå utøver et dreiemoment i samme retning som feltet, og 

på den måten ”hjelper” det eksterne feltet å snu de ferromagnetiske momentene igjen. 

Materialet oppfører seg som om det skulle hatt et ekstra indre styrende felt (biasing field), 

derav navnet exchange bias, og derfor forskyves hysteresekurven langs retningen på det 

eksterne feltet [14]. 

 

 

Figur 2.6: Skjematisk fremstilling av de magnetiske momentene i et materiale bestående 

av en ferromagnetisk fase (FM) og en antiferromagnetisk fase (AFM). Ved å utsette 

materialet for et ytre felt under nedkjøling gjennom først TC og deretter TN kontrolleres 

retningen på FM-momentene som igjen initierer ordningen av AFM-momentene. Ved å 

endre det ytre feltet (H) observeres en forskjøvet hysteresekurve som følge av koblingen 

mellom de to fasene; exchange bias [14]. 
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2.2 Relevante materialer 

Dette delkapittelet tar for seg materialer som er relevante for oppgaven, og syntese av 

lagdelte strukturer. 

 

2.2.1 Hematitt 

Hematitt (α-Fe2O3) er et naturlig forekommende mineral med korund-struktur, det vil si 

at det krystalliserer trigonalt med romgruppe R-3c. Krystallstrukturen kan sees på som en 

heksagonalt tettest pakket array av O
2-

-ioner, der Fe
3+

-ioner okkuperer to-tredjedeler av 

oktaederhullene. Okkuperte og uokkuperte oktaedere er ordnet slik at hvert FeO6-

oktaeder deler tre kanter i (001)-planet og en flate langs [001]-retningen med andre FeO6-

oktaedre, samt en flate med et uokkupert [ ]O6-oktaeder i [001]-retning (Figur 2.7) [19]. 

 

Fe
3+

-ionene i hematitt har et fritt d-elektron hver som er opphav til magnetiske 

dipolmomenter. Avhengig av temperatur har derfor hematitt forskjellige magnetiske 

faser. Under -13 °C er hematitt antiferromagnetisk. Ved denne temperaturen går den 

antiferromagnetiske ordningen fra å være parallell med c-aksen under -13 °C, til å stå 

vinkelrett på c-aksen over -13 °C. Denne magnetiske faseovergangen kalles Morin 

overgangen (TM). Mellom -13 °C og 675 °C er hematitt ”kantet antiferromagnetisk” eller 

”svakt ferromagnetisk” (Figur 2.7). 675 °C er Néel-temperaturen (TN) til hematitt og over 

denne temperaturen er hematitt paramagnetisk. 
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Figur 2.7: Krystallstruktur og magnetisk struktur til hematitt under 675 °C, representert 

ved oktaedre [20]. Hvert oktaeder har et Fe
3+

-ion i midten som er bundet til seks 

oksygenatomer. Den antiferromagnetiske ordningen representeres med to retninger, α og 

β. Disse står vinkelrett på c-aksen, men er svakt rotert i forhold til antiparallell 

konfigurasjon i (001)-planet. Dette er opphavet til et svakt totalt magnetisk moment som 

gjør hematitt ”svakt ferromagnetisk” eller ”kantet antiferromagnetisk.” 

 

Hematitt er et viktig råstoff for framstilling av jern. I naturen forekommer hematitt med 

flere forskjellige farger, fra svart til metallisk eller brunrød til rød. Denne fargevarieteten 

kommer hovedsakelig på grunn av varierende vanninnhold. Hematitt har også lenge vært 

brukt som fargepigment. Gul oker er den hydratiserte versjonen av hematitt. Varmes 

denne opp fordamper vannet og man får rød oker som er vannfri hematitt. 
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2.2.2 Titandioksid 

Titandioksid (TiO2) har fem naturlig forekommende polymorfer. To av disse er svært 

uvanlige høytrykksformer. De tre andre formene er rutil, anatas og brookitt. Brookitt er 

en høytrykksfase som krystalliserer med ortorombisk struktur (romgruppe Pcab), og er 

den minst vanlige av disse tre. Anatas krystalliserer tetragonalt med romgruppe I41/amd 

og forekommer langt hyppigere enn brookitt. Varmes anatas opp til 915 °C omdannes det 

til rutil. Rutil er den vanligste formen for TiO2, som også krystalliserer tetragonalt, men 

med romgruppe P42/mnm. 

 

TiO2 har en lang rekke anvendelser, og siden rutil er den vanligste formen er dette også 

den mest brukte. Hovedsakelig brukes rutil som fargepigment og i produksjon av 

titanmetall. Pulverisert rutil er skinnende hvitt og brukes for å sette farge på alt fra maling 

til mat. Nanopartikler av rutil er gjennomsiktige for synlig lys, men på grunn av blåskift – 

en vanlig trend når partikler blir små nok – absorberer de UV-lys mer effektivt enn 

massivt rutil. Dette gjør at nanopartikler av rutil i dag brukes i solkrem for å beskytte 

huden mot UV-stråling. 

 

I 1972 oppdaget Fujishima og Honda de fotokatalytiske egenskapene til TiO2 [21]. Hvis 

rutil eller anatas utsettes for UV-lys er det i stand til å spalte vann til hydrogen og 

oksygen direkte. Dette har senere blitt kjent som Fujishima-Honda-effekten, og er mest 

fremtredende hos anatas. Foruten å være en lovende kandidat for direkte produksjon av 

hydrogen fra vann, er TiO2 desinfiserende da nedbrytingen av organisk materiale 

katalyseres på overflaten av TiO2 når denne utsettes for UV-lys. I tillegg er nanopartikler 

av TiO2 hovedbestanddelen i såkalte Grätzel-celler, som er billige og robuste solceller 

[22]. 
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2.2.3 Ilmenitt 

Ilmenitt (FeTiO3) har lignende krystallstruktur som hematitt, men Fe
2+

- og Ti
4+

-ioner 

okkuperer alternerende (001)-lag. Dette reduserer symmetrien slik at ilmenitt har 

romgruppe R-3, istedenfor R-3c som hematitt. 

 

Ilmenitt er antiferromagnetisk under -216 °C (TN) og paramagnetisk for alle temperaturer 

over. Krystallstrukturen til ilmenitt kan i likhet med strukturen til hematitt sees på som 

lag av oktaedre, der halvparten har et Fe
2+

-ion i midten koordinert til seks 

oksygenatomer, og halvparten har Ti
4+

-ioner i midten også koordinert til seks 

oksygenatomer. Disse lagene med oktaedre ligger alternerende langs c-aksen (Figur 2.8). 

 

 

Figur 2.8: Krystallstruktur og magnetisk struktur til ilmenitt under -216 °C [20]. 

Strukturen kan sees på som alternerende lag av oktaeder langs c-aksen. Mørke oktaedre 

har et Fe
2+

-ion i midten og lyse har et Ti
4+

-ion i midten. Siden Ti
4+

 ikke har d-elektroner 

har disse lagene heller ikke noe magnetisk moment. Lagene med Fe
2+

 har et magnetisk 

moment som går parallelt med c-aksen. Retningen på disse momentene alternerer slik at 

ilmenitt ikke har noe totalt magnetisk moment, men er antiferromagnetisk. 
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2.2.4 Nano-lameller av hematitt og ilmenitt 

Ilmenitt og hematitt danner en fast oppløsning over et stort sammensetningsområde ved 

høye temperaturer (området merket med ”R-3c + R-3” i Figur 2.9). Når denne løsningen 

kjøles ned blir den ustabil, de to komponentene skilles og danner lameller eller korn med 

forskjellig størrelse (1 nm – 1 mm) [23, 24]. 

 

 

Figur 2.9: Magnetisk og strukturelt fasediagram for hematitt-ilmenitt-systemet [25]. De 

rene fasene hematitt (y = 0) og ilmenitt (y = 1) er markert med svarte sirkler. Den svarte 

linjen angir en petrologisk (strukturell) faseovergang. Stiplede svarte linjer markerer 

faseoverganger basert på termodynamiske beregninger [26]. Den grå linjen 

representerer temperaturene der den magnetiske ordningen skjer [27]. Denne lineære 

trenden er riktognok kun en tilnærming, og faktiske temperaturer vil ligge noe over denne 

linjen [28]. Dette har også blitt forutsett fra termodynamiske beregninger på prøver med 

høyere innhold av ilmenitt [26]. De stiplede grå linjene representerer forskjellige 

magnetiske faseoverganger registrert av Ishikawa et. al. [29], men er ansett som noe 

usikre [25]. Prøver med høyt innhold av ilmenitt ved lav temperatur har i ettertid blitt 

undersøkt grundigere av Burton et. al. [30]. Dette arbeidet viser at fasediagrammet i 

dette området er mer komplekst enn vist her. (forkortelser: SP, superparamagnetisk; SG, 

spinnglass; AF, antiferromagnetisk). 



 

21 

Mineraler med forskjellige blandinger av ilmenitt og hematitt viser gjerne en overflod av 

slike lameller. Dette var kjent allerede på begynnelsen av 1900-tallet [23, 24, 31]. Ofte 

har disse steinene en bemerkelsesverdig stor og stabil magnetisk remanens [32], noe som 

har vært kjent i flere tiår [33-36]. 

 

Ren hematitt har en antiferromagnetisk ordning av de magnetiske momentene som ligger 

alternerende parallelt og antiparallelt i (001)-planene. Disse er som tidligere nevnt svakt 

rotert rundt [001]-aksen, noe som gjør at hematitt faktisk har et lite moment vinkelrett på 

retningen til momentene (Figur 2.7). Hematitt betegnes derfor ofte som ”kantet 

antiferromagnetisk.” Dette lille momentet forstyrrer altså ikke den antiferromagnetiske 

ordningen. 

 

Ilmenitt består av alternerende (001)-lag av Ti
4+

 - som ikke har noe magnetisk moment - 

og Fe
2+

. Ved lave temperaturer (under -216 °C) er ilmenitt antiferromagnetisk. 

 

Verken hematitt eller ilmenitt alene kan dermed forklare remanensen som observeres i 

steiner med lameller av hematitt og ilmenitt. På bakgrunn av de individuelle strukturene 

skulle materialer av hematitt og ilmenitt ikke utvist hystereseoppførsel i det hele tatt. 

 

Norges Geologiske Undersøkelse (NGU) har undersøkt prøver med nanolameller av 

ilmenitt og hematitt fra Norge, USA og Sverige [37-40]. De har kommet frem til at den 

uvanlige magnetiske stabiliteten til slike steiner har sitt opphav i 1 nm tykke lameller av 

ilmenitt i hematitt. I overgangen mellom ilmenitt og hematitt dannes det et ~ 0,23 nm tykt 

kontaktlag med en blanding av Fe
2+

 og Fe
3+

 (Figur 2.10). Den magnetiske koblingen 

mellom dette kontaktlaget og det første laget med Fe
2+

 i lamellen av ilmenitt er grunnen 

til den sterke remanensen i disse materialene. NGU har også funnet ut at mineraler med 

nanolameller av hematitt og ilmenitt i tillegg utviser en uvanlig stor exchange bias. Også 

denne effekten kan forklares med den sterke koblingen mellom kontaktlaget og det første 

laget med Fe
2+

 i ilmenittlamellen [2]. 
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Figur 2.10: Øyeblikksbilde fra en Monte Carlo-simulering av kationordning og 

magnetisk anordning i ilmenitt-hematitt-systemet [31]. Mellom ilmenitt (blå, grønne og 

gule kuler) og hematitt (røde og oransje kuler) dannes det et kontaktlag med blanding av 

Fe
2+

-ioner og Fe
3+

-ioner. Antall kationlag i ilmenittlamellen avgjør om momentene i 

disse kontaktlagene er i fase eller ikke. I figuren over er de i fase, og opphavet til det 

ferrimagnetiske momentet på ~4μB markert til venstre i figuren. 

 

Lamellen av ilmenitt ”fjerner” et visst antall lag med magnetiske momenter fra den rene 

hematittstrukturen. Dersom det er odde antall kationlag i lamellen av ilmenitt skaper dette 

en ubalanse i den antiferromagnetiske strukturen til hematitt. Lamellen fjerner da odde 

antall Fe
3+

-lag fra hematitt (Figur 2.11). Denne ubalansen fører til at materialet får et 

ferrimagnetisk moment, som nødvendigvis adopterer både koersiviteten og den termiske 

stabiliteten til hematitt (p.g.a. koblingen mellom ilmenitt og hematitt i grenseflaten). Ved 

introduksjon av en ilmenittlamell til, også med odde antall kationlag, kan to situasjoner 
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oppstå; hvis det er odde antall kationlag med Fe
3+

 i hematittverten mellom 

ilmenittlamellene, vil de ferrimagnetiske momentene som oppstår være i fase og det 

totale magnetiske momentet dobles (Figur 2.11 a). Er derimot antall kationlag i 

hematitten et partall vil de ferrimagnetiske momentene ende opp antiparallelt og utligne 

hverandre (Figur 2.11 b). 

 

Figur 2.11: Modell av magnetisk ordning i hematitt med lameller av ilmenitt. Svarte piler 

indikerer retning og relativ styrke på det magnetiske momentet i hvert kationlag. Åpne 

hvite piler viser totalt magnetisk moment for hver lamell (4,168 μB). I figur a er de 

magnetiske momentene i de to lamellene i fase med hverandre og forsterker derfor det 

totale momentet. I figur b er de to lamellene faseforskjøvet og utligner hverandre [32]. 
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Som for alle ferrimagneter vil et materiale som beskrevet over ha en hysteresekurve. Som 

tidligere nevnt utviser disse materialene også exchange bias. I prøver med slike lameller 

fra Modum i Buskerud er det observert en forskyvning av hysteresekurven på over 1 T 

[1]. Dette er en uvanlig stor forskyvning, ikke minst for et naturlig forekommende 

mineral. Koblingen mellom kontaktlaget og det første laget med Fe
2+

 i ilmenitt er 

antiferromagnetisk-antiferromagnetisk. Dette er spesielt i seg selv da exchange bias 

vanligvis skjer gjennom en kobling mellom en ferromagnetisk og en antiferromagnetisk 

fase [41]. Like fullt gir denne koblingen et svar på hvorfor disse materialene oppfører seg 

som de gjør. Figur 2.12 viser en tre-dimensjonal framstilling av hvordan momentene 

rundt kontaktlaget er orientert. 

 

 

Figur 2.12: Forenklet fremstilling av koblingen mellom det første Fe
2+

-laget i ilmenitt 

og kontaktlaget mellom ilmenitt og hematitt [2]. 
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3. Metoder 

Dette kapittelet omhandler synteseteknikker og analysemetoder benyttet i oppgaven. 

 

3.1 Atomlagsdeponering – ALD 

Denne delen gjennomgår ALD-teknikken, de ulike prosessene som ligger bak, samt 

hvilke muligheter og begrensninger denne metoden har. ALD står for Atomic Layer 

Deposition. Dette er en kjemisk metode for å lage tynne filmer. I motsetning til mange 

andre tynnfilmmetoder gir ALD lav hulltetthet og god uniform dekning over store 

arealer. Metoden er selvbegrensende, hvilket gjør det lett å kontrollere veksten av filmen. 

Teknikken er også omtalt under flere andre navn som (ALE = Atomic Layer Epitaxy og 

ALCVD = Atomic Layer Chemical Vapour Deposition), men i denne oppgaven vil 

forkortelsen ALD bli benyttet. 

 

3.1.1 Bakgrunn 

Vanligvis regnes arbeidet til Tuomo Suntala et al. i Finland på 1970-tallet som opphavet 

til ALD-teknikken [42] (da kalt atomic layer epitaxy, ALE). Teknikken ble utviklet for å 

lage flatskjermdisplayer av tynne elektroluminiserende filmer [42], og viste seg svært 

egnet da den ga konforme filmer (lik tykkelse over hele substratet) som var nødvendig for 

bruk i flatskjermdisplayene. I tillegg vokste filmene orientert, hvilket var en stor fordel 

for den elektroluminiserende egenskapen. Siden begynnelsen av 1980-årene har ALD 

blitt brukt til å gro tynne elektroluminiserende filmer til bruk i slike displayer [43]. 

 

Det har imidlertid vist seg at forskningsgruppen til Professor Aleskovskii i Sovjetunionen 

allerede på 1960-tallet hadde utviklet den samme teknikken [44]. De kalte den Molecular 

Layering, men de to gruppene var ikke klar over hverandres arbeid før på slutten av 

1980-tallet. I den engelskspråklige delen av verden gis fortsatt Suntola et al. æren for å ha 

utviklet teknikken. 

 

Hensikten med ordet epitaksi i den finske betegnelsen var å understreke den sekvensielle 

og kontrollerte overflatereaksjonen på det forrige avsatte laget, fokuset var på forløperne 
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som ble arrangert på overflaten og mindre på selve materialet. Ordet ”epitaksi” kommer 

fra gresk ”epi” (lik) og ”taxis” (på ordnet måte), og ”epitaksiell vekst” brukes vanligvis 

om vekst av orienterte filmer på énkrystallinske substrater hvor filmens tekstur og 

orientering påvirkes av substratet. Men ALD kan også brukes til å gro amorfe eller 

polykrystallinske filmer. Orienterte filmer forekommer ved bruk av ALD på lik linje med 

andre deponeringsteknikker, men dette forutsetter at gitterdimensjonene til substratet 

passer godt overens med gitterdimensjonene til filmen. 

 

3.1.2 ALD-syklusen 

Et godt eksempel som forklarer ALD-prosessen og dens forskjellige trinn, er veksten av 

aluminiumoksid (Al2O3) fra trimetylaluminium (TMA, Al(CH3)3) og vann. 

 

Et substrat legges inn i et reaksjonskammer som settes inn i en reaktor (Figur 3.1). Det 

antas at overflaten til substratet i utgangspunktet består av hydroksidgrupper (Figur 3.2 

a). I første trinn pulses TMA inn i reaksjonskammeret (Figur 3.2 b), helt til 

substratoverflaten er mettet, det vil si til det ikke er plass til flere TMA-molekyler eller 

alle bindingsseter (i dette tilfellet OH-grupper) er brukt (Figur 3.2 c). Overskuddet av 

TMA-molekyler blir så dyttet ut med en inert gass, som regel N2 (Figur 3.2 d), til det er 

helt tomt for overskytende forløpermolekyler (Figur 3.2 e). 

 

  

Figur 3.1: (a) Til venstre; reaksjonskammer til bruk i ALD. (b) Til høyre; den første 

ALD-reaktoren ved Kjemisk Institutt, Universitetet i Oslo. 

 

Den neste reaktanten - vann - blir pulset inn (Figur 3.2 f), helt til substratoverflaten igjen 

er mettet (Figur 3.2 g). Vanndampen reagerer med TMA-molekylene og danner metan 

(CH4), samtidig som de resterende hydroksidgruppene fester seg til det gjenværende 
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aluminiumet. Overskuddet av vann og CH4 dyttes ut med N2 (Figur 3.2 h), og vi er 

tilbake til utgangspunktet med en overflate dekket av OH-grupper (Figur 3.2 i og a). På 

denne måten kan man gro en film atomlag for atomlag. 

 

 

Figur 3.2: Skjematisk fremstilling av syklusen for å gro Al2O3-film med ALD ved bruk av 

Al(CH3)3 og H2O som forløpere [45, 46]. 

 

Prinsippet for å gro to-komponent-filmer med ALD-teknikken kan beskrives som en fire-

trinns syklus: 

 

1) innpulsing av den første forløperen 

2) rensing/evakuering av reaksjonskammeret for å fjerne overskuddet av forløperen 

3) innpulsing av den andre forløperen 

4) rensing/evakuering av reaksjonskammeret for å fjerne overskuddet av forløperen 
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Denne syklusen repeteres til filmen har nådd ønsket tykkelse. Avhengig av temperatur og 

forløper er vekstraten for hver syklus typisk 0,1-3 Å [43]. Pulsetidene avhenger av 

forløperne, og må justeres forsøksvis for hver forbindelse for å oppnå fullstendig 

metning. Det er selvfølgelig fordelaktig med så kort pulsetid som mulig for å redusere 

den totale tiden det tar å gro filmen. 

 

3.1.3 Forløpere 

I ALD-prosessen kan både elementære, uorganiske, organiske, metallorganiske og 

organometalliske forløpere benyttes. Hvilken type forløper som benyttes bestemmer hva 

slags reaksjon som skjer på overflaten, men alle forløpere må oppfylle noen generelle 

krav for å kunne inngå i en ALD-prosess. For at hele overflaten i reaksjonskammeret skal 

bli mettet i løpet av rimelig tid må forløperne ha et tilstrekkelig damptrykk. Samtidig er 

det viktig at forløperne ikke reagerer med seg selv eller dekomponerer slik at det er mulig 

å avsette kun et monolag på overflaten av gangen. Videre må biproduktene fra 

overflatereaksjonen ikke reagere med overflaten eller forløperne. Og materialet som 

dannes på overflaten bør ha et lavt damptrykk for å unngå sublimasjon av filmen. 

 

Det er ønskelig med svært reaktive forløpere i ALD ettersom dette ofte er koblet til en lav 

aktiveringsenergi for overflatereaksjoner, hvilket igjen medfører raskere metning av 

overflaten. Figur 3.3 viser to Langmuir-modeller for hvordan adsorpsjon på overflaten 

kan forekomme. Disse er brukt videre for å beskrive de tre ulike reaksjonene som kan 

skje på overflaten i en ALD-prosess avhengig av hvilken type forløper som benyttes. 
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Figur 3.3: Langmuir-modellen for overflateenergier [47]. (a) viser kjemisk adsorpsjon 

av A(g) på overflaten B(s) uten aktiveringsenergi. (b) viser kjemisk adsorpsjon av B(g) på 

A(s) med et mellomtrinn i B’(s) på grunn av aktiveringsenergien. 

 

Videre brukes betegnelsene monolag og delvis monolag for å beskrive dekningsgraden til 

forløperne på overflaten av substratet. Med ordet monolag menes en fullstendig dekning 

av overflaten som utsettes for en forløper. Dette vil i realiteten ikke alltid være tilfellet da 

forløperne kun reagerer ved bindingsseter, altså posisjoner på overflaten der 

forløpermolekylene har mulighet til å danne en binding. Antallet bindingsseter kan 

variere med kjemien til substratet. Hvis overflaten har mange bindingsseter kan den 

fysiske størrelsen til forløperen med sine ligander begrense antallet tilgjengelige 

bindingsseter [47]. Eksempler på slik sterisk hindring som følge av ulik størrelse på 

ligander er illustrert i Figur 3.4. 
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Figur 3.4: Illustrasjon av sterisk hindring som følge av økende størrelse på ligandene. M 

tilsvarer et metallatom og O et bindingssete, for eksempel oksygen [46]. 

 

Additiv reaksjon 

De første forløperne som ble benyttet til ALD var elementære [43]. Disse reagerer 

additivt med overflaten, det vil si at elementene A og B reagerer og danner produktet AB. 

Materialer som har blitt deponert med additiv reaksjoner av elementer er typisk II-VI 

halvledere (II = Zn, Cd og VI = S, Se, Te) [47]. En forutsetning for å bruke elementære 

forløperer er at de har tilstrekkelig damptrykk ved deponeringstemperaturen. 

Selvbegrensende vekst, og dannelsen av monolag eller delvis monolag, skjer ved at de 
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adsorberte atomene danner bindinger med elementene i filmen. Om man antar at 

overflaten er dekket med B(s) atomer vil element A(g) i gassfase adsorberes til overflaten 

når det pulses inn. Det oppstår en binding B-A(s). En videre adsorpsjon av A(g) på den 

nye overflaten, dekket av A(s), vil ha lavere bindingsenergi enn bindingen B-A(s). Man 

kan da anta at element A adsorbert på A(s) vil desorberes raskere enn A adsorbert på 

B(s), og overflaten vil derfor bestå av et monolag av B-A(s). Dette kan ses på som en 

selektiv desorpsjon, der desorpsjonshastigheten er lavere for elementene som danner 

monolag enn for de rene grunnstoffene. Når elementære forløpere benyttes vil atomene 

på overflaten være direkte tilgjengelige for additiv reaksjon og aktiveringsenergi ikke 

være nødvendig som vist i Figur 3.3 (a). Dersom en rekonstruering av overflaten eller en 

omstrukturering av forløpermolekylet er nødvendig for å skape et bindingssete medfører 

dette en aktiveringsenergi som vist i Figur 3.3 (b). 

 

Substitusjonsreaksjon 

Etter hvert som stadig flere og mer komplekse materialer har blitt forsøkt deponert med 

ALD har bruken av molekylære forløpere blitt nødvendig for å omgå problemer knyttet 

til lavt damptrykk og kompleks støkiometri. Molekylære forløpere reagerer med 

overflaten gjennom en substitusjonsreaksjon, eventuelt kalt ligandutvekslingsreaksjon 

[43, 44]. Et eksempel på en slik reaksjon er vist i Figur 3.2 der TMA reagerer med vann 

ved at metylgrupper byttes ut med hydroksylgrupper og hydroksylgrupper byttes ut med 

TMA-molekyler. Når molekylære forløpere benyttes oppnås selvbegrensende vekst ved 

at de gjenværende ligandene etter reaksjonen med overflaten forhindrer adsorbsjon av 

flere molekyler, som i eksemplet med TMA. Et avgjørende element her er at de 

adsorberte molekylene kan reagere med neste forløper. Biproduktene etter reaksjonen må 

som tidligere nevnt verken reagere med noen av forløperne eller overflaten da dette kan 

føre til forurensninger i filmen, ukontrollert vekst eller etsning av filmen. 

Substitusjonsreaksjoner vil innebære en aktiveringsenergi som vist i Figur 3.3 (b). 

Biproduktene fra en slik reaksjon kan spille en viktig rolle for dannelsen av ønsket 

filmateriale og kvalitet. For eksempel har deponeringenen av kalsiumkarbonat-filmer 

(CaCO3) fra Ca(thd)3 og O3 blitt forbedret ved å pulse inn karbondioksid (CO2) som også 

er et biprodukt av reaksjonen mellom Ca(thd)3 og O3 [48]. 
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Dekomponeringsreaksjoner 

Et tredje mulig reaksjonsforløp er dekomponeringsreaksjoner. I denne typen reaksjoner 

adsorberes et monolag eller et delvis monolag av forløperen på substratet, og utsettes for 

en energipuls, for eksempel ved bruk av plasma, intenst lys eller lignende. Energipulsen 

fører til en dekomponering av forløperne 

 

3.1.4 Temperaturvindu 

Temperaturen til substratet er en viktig parameter i en ALD-prosess, og den bestemmer i 

stor grad hva som skjer på overflaten. En viss temperatur er nødvendig for å holde 

forløperne i gassfase og overkomme eventuelle aktiveringsbarrierer for at 

overflatereaksjonene skal kunne finne sted (se 3.1.3 Forløpere). For å oppnå desorpsjon 

av uønskede biprodukter og overskudd av forløper er det også nødvendig med noe 

termisk energi [47]. Figur 3.5 viser temperaturvinduet for dannelsen av et monolag 

materiale. Det finnes i tillegg lignende vinduer for pulse- og rensetider som må 

bestemmes for å optimalisere ALD-prosessen. Disse gjennomgås i påfølgende avsnitt. 

 

 

Figur 3.5: Vekstrate som funksjon av temperatur i en ALD-prosess [46]. Bokstavene L, 

M og H angir henholdsvis lav, middels og høy temperatur. Den horisontale stiplede 

linjen angir vekstraten som gir ett monolag per syklus ved selvbegrensende vekst. 
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Ved å observere vekstraten som funksjon av temperatur fås en første indikasjon på de 

begrensende mekanismene i en ALD-prosess. Hvordan metning av en overflate skjer er 

forskjellig for de ulike reaksjonene i hver sekvens av ALD-syklusen. I Figur 3.5 er 

temperaturen delt inn i tre områder, lav (L), middels (M) og høy (H). Vekstraten som gir 

ett monolag per syklus ved selvbegrensende vekst er markert med en horisontal stiplet 

linje. 

 

Ved lave temperaturer (L) kan to prosesser forekomme. For lav deponeringstemperatur 

kan medføre kondensering av forløperen på overflaten ved høyere temperaturen på 

forløperen enn i reaksjonskammeret. Dette kjennetegnes ved avtagende vekst med 

økende temperatur (L1). Om veksten per syklus øker med økende temperatur kan dette 

tyde på at prosessen er begrenset av aktiveringsenergien og en av, eller begge, 

reaktantene reagerer tregt med overflaten (L2). Om tilførselen av reaktanter økes i dette 

tilfellet vil effekten av høy aktiveringsenergi avta. 

 

I området med middels temperatur (M) vil overflaten være fullstendig mettet for alle 

reaksjonene i hver syklus dersom veksten er ett monolag per syklus (M2). Er veksten 

mindre enn dette (M3) kan rekonstruksjon og sterisk hindring på overflaten begrense 

veksten, alternativt kan det være mangel på bindingsseter (Figur 3.4). Svakt økende 

vekstrate med økende temperatur (M1) kan indikere en bedre pakking av forløperne ved 

høyere temperatur, gjerne som følge av raskere diffusjon. 

 

Dekomponering ved høy temperatur (H) kan enten gi økende vekst per syklus med 

økende temperatur (H1) , men det kan også gi avtagende vekst per syklus for økende 

temperatur (H2). Det siste tilfellet kan komme av at deler av monolaget desorberer, og 

overflateligander som er essensielle for aktiviseringen av overflaten for neste forløper 

forsvinner [47]. 

 

Området med middels temperatur i Figur 3.5 (M) kalles gjerne ALD-vinduet, der ideelt 

sett selvbegrensende vekst forekommer (M2). Hvilket temperaturområde, og hvor stort 

dette er, bestemmes av kjemien til forløperne. For eksempel kan en forløper få et utvidet 
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ALD-vindu hvis den brukes sammen med andre forløpere for å lage sammensatte 

forbindelser [49]. I ekstreme tilfeller er det ikke mulig å gro film av én forløper alene da 

denne er avhengig av en annen for at film skal dannes i det hele tatt [50]. 

 

3.1.5 Pulse- og rensevindu 

På samme måte som for temperatur finnes det vinduer for pulse- og rensetidene i en 

ALD-syklus. Er forløperpulsen for kort oppnås ikke en fullstendig metning av overflaten. 

Dette gir gradienter på substratet i retning med gasstrømmen. Forløperen reagerer da der 

den først treffer substratet, og etter hvert som konsentrasjonen av forløperen avtar langs 

gasstrømmen vil færre reaksjoner finne sted. Brattheten til gradienten indikerer hvor 

reaktiv forløperen er, en mer reaktiv forløper gir en brattere gradient [47]. For å oppnå 

konstant vekstrate og fullstendig metning økes pulsetiden. I noen tilfeller kan vekstraten 

fortsette å øke med økende pulsetid, om enn noe mindre enn før fullstendig metning. 

Dette kan være et tegn på at forløperen dekomponerer, om en sakte. En avtagende vekst 

etter initielt at fullstendig metning er oppnådd kan tyde på en etsende reaksjon mellom 

overskuddet av forløper og substrat [43]. 

 

Hvis rensetiden mellom pulsene er for kort risikerer man at tilstrekkelig rensing ikke 

finner sted. Da kan forløperne møtes i gassfase og reagere med hverandre. Økende 

vekstrate med avtagende rensetid og film med større gradienter er tegn som kan tyde på 

dette. Når rensetiden økes vil vekstraten nå et konstant nivå selv om rensetiden fremdeles 

øker. Er rensetidene for lange øker sannsynligheten for at forløperen desorberer og 

vekstraten følgelig avtar. Denne endringen vil imidlertid være mindre enn endringen i 

vekstrate som følge av for korte rensetider. 

 

Pulsetiden må altså være lang nok til å oppnå konstant vekstrate og fullstendig metning, 

men ikke så lang at forløperen dekomponerer eller en etsende reaksjon mellom forløper 

og substrat forekommer. Lengden på rensetiden må være lang nok til at overskuddet av 

forløper er fjernet fra reaksjonskammeret så gassfasereaksjoner mellom forløperne ikke 

kan forekomme. Rensetiden må imidlertid ikke være så lang at sannsynligheten er stor for 
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desorpsjon av forløperen. I praksis bestemmes de nødvendige pulse- og rensetidene 

hovedsakelig av reaktortypen og oppsettet for innføring av forløper [43]. 

 

3.1.6 Muligheter og begrensninger med ALD 

ALD har en rekke fordeler i forhold til andre tynnfilmteknikker. Den selvbegrensende 

vekstmekanismen gir god og enkel kontroll over den atomære blandingen av 

forbindelsene i komplekse materialer, nøyaktig tykkelseskontroll og god 

reproduserbarhet. I tillegg har teknikken utmerket dekningsevne av komplekse strukturer 

i tre dimensjoner ved lave prosesstemperaturer (25 – 400 °C). Av begrensninger kan det 

først og fremst nevnes at prosessen er langsom, men dette kan løses ved å bruke større 

reaksjonskamre med plass til større eller flere substrater slik at gjennomstrømningen av 

substrater øker. En oversikt over fordeler og ulemper er gitt i Tabell 3.1 under. 

 

Tabell 3.1 

Fordeler: Begrensninger: 

- Nøyaktig tykkelseskontroll - Langsom prosess 

- Separate pulser forhindrer 

gassfasereaksjoner 

- Mangler kostnadseffektive prosesser for viktige 

materialer som SiO2, Si og metaller generelt 

- Prosesser kan utføres over et stort 

temperaturområde 

- Avhengig av at en kjemisk reaksjon finnes. Det er 

ikke like lett å fremstille alle typer materialer 

- God reproduserbarhet  - Vanskelig å lage overflateselektiv vekst 

- Sublimasjonsraten til forløperne 

behøver ikke være konstant 

 

- Robust prosess som tåler store 

variasjoner 

- Høy ”renhet” på filmene 

- Høyreaktive forløpere kan benyttes 

- God krystallinitet 

- God uniformitet 

- God støkiometrisk kontroll 

- Enkel oppskalering 

- Mange mulig substrater 
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Filmkvalitet 

Vanligvis antas det at substratmaterialet ikke er avgjørende for å oppnå selvbegrensende 

vekst. Etter at det første monolaget har blitt dannet skal i prinsippet veksten være 

uavhengig av substratet og heller bestemmes av de kjemiske reaksjonene. Unntak fra 

dette kan imidlertid forekomme [51]. Dannelsen av det første monolaget kan være svært 

substratavhengig. På grunn av problemer med nukleering kan nærmest ikke-lineær vekst 

forekomme i startfasen. Dette skjer spesielt ved vekst på hydrogenterminerte 

silisiumsubstrater etter etsing med flussyre [52]. Resultatet av dette er gjerne øyvekst, 

som følge av ufullstendig dekning av substratet i startfasen. Heldekkende film oppnås 

ikke før etter et visst antall sykluser, gjerne tilsvarende en tykkelse på ca. 10 nm. Dette 

kan være et stort problem som må ta hensyn til ved spesielt tynne filmer. En god oversikt 

over hvordan substrat og nukleering gir opphav til øyvekst er gitt i artikkelen til Puurunen 

fra 2005 [44]. Hvordan forskjellige substrater kan påvirke den endelige fasen til filmen er 

beskrevet av Nilsen et al. i [53] og [54], mens hvordan forskjellige forløpere kan føre til 

forskjellig morfologi er beskrevet gjennom simuleringer i referansene [55-57]. 

 

Bindingen mellom det første monolaget og substratet er særdeles avgjørende for 

anvendelsen av filmen. Er disse for svake kan filmen skalle av. Dette kan også skje hvis 

forskjellen mellom den termiske utvidelseskoeffisient til filmmaterialet og substratet er 

for stor. Tykke filmer er spesielt utsatt for dette da spenningene som oppstår i tykke 

filmer blir større enn i tynnere filmer [58]. For denne oppgaven har dette kun vært et 

problem i eksosrøret da film dannet der kan skalle av og føres tilbake til substratet under 

oppumping av reaktoren. 

 

Forurensninger i den endelige filmen kommer som regel av inkorporering av ligander 

etter ufullstendige reaksjoner. Dette kan i stor grad unngås ved å øke 

deponeringstemperaturen siden sannsynligheten for ufullstendige reaksjoner da vil avta. 

Imidlertid øker sannsynligheten for at forløperen dekomponerer med økende temperatur 

og dette kan igjen føre til andre typer forurensninger i filmmaterialet [43]. 
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3.2 In situ vekstanalyse ved bruk av kvartskrystaller – QCM 

Vekstanalyse ved bruk av kvartskrystall (quartz crystal microbalance measurment, 

QCM) er en in situ-metode som hovedsakelig benyttes for å bestemme pulse- og 

rensetider. Teknikken kan imidlertid også brukes for å undersøke om det skjer en 

dekomponering eller en etsningsreaksjon under deponering, eller til å bestemme 

vekstrate. I en QCM-analyse benyttes det en kvartskrystall kuttet på en måte som utnytter 

de piezoelektriske egenskapene. Krystallen er koblet til to elektroder og settes i 

oscillasjon med en egenfrekvens (f0) ved hjelp av et alternerende spenningsfelt. Disse 

svingningene logges, og endring i frekvens (Δf) som funksjon av avsatt masse kan 

uttrykkes som: 

   

 mC
A

mf
f 






2

02
 (3.1) [59] 

   

der Δm er endringen i masse, A er overflatearealet til kvartskrystallen, μ er krystallens 

skjærmodulusen, ρ er tettheten til kvarts og C er den krystallavhengige konstanten [59].  

 

Ettersom forløpermolekylene fester seg til kvartskrystallen vil frekvensen bli lavere som 

følge av økt masse, som det fremgår av lign. (3.1). Ved å sammenligne endringen i 

frekvens med pulseforløpet kan man bestemme tiden som kreves for å mette overflaten til 

krystallen, dvs. når ingen flere forløpermolekyler kan feste seg til den. Metoden er så 

sensitiv at den registrerer endringer i masse på mye mindre enn et monolag av 

forløpermolekyler. 

 

Endringen i egenfrekvensen til kvartskrystallen kan påvirkes av flere faktorer, men i 

forbindelse med ALD trenger man kun å ta hensyn til temperaturendringer [60]. Det antas 

at overflatearealet til kvartskrystallen er konstant, og av lign. (3.1) fremgår det da at 

frekvensen avtar for økende masse deponert på krystallen. 

 

Pulse- og rensetider kan bestemmes med QCM ved å se på endringen i frekvens som 

funksjon av tid. Dette er avhengig av at pulse- og rensetidene for de øvrige trinnene i 
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reaksjonen er lengre enn nødvendig for at prosessen skal være selvbegrensende. Det vil 

da observeres platåer i frekvensendringen som indikerer at overflaten til kvartskrystallen 

er mettet (Figur 6.3). Kjenner man vekstraten for prosessen til en standard kan man også 

bestemme vekstraten for prosessen som testes ved å sammenligne endringen i frekvens 

for standarden og testmaterialet. 

 

Endringer i temperatur vil på samme måte som endringer i masse kunne påvirke 

egenfrekvensen til kvartskrystallen og dermed innvirke på måleresultatene. Generellt vil 

en økning i temperatur gi en økning i egenfrekvensen. Det er derfor viktig å holde 

systemet lenge ved konstant temperatur og oppnå termisk likevekt slik at målingene i så 

liten grad som mulig er påvirket av endringer i temperatur. Ved svært eksoterme 

reaksjoner kan temperaturøkningen som følge av den kjemiske prosessen påvirke 

analyseresultatene. I slike tilfeller er det mulig å gjøre beregninger for å forutsi 

innvirkningen på frekvensendringen. Det har ikke vært nødvendig å korrigere for dette i 

reaksjonene i denne oppgaven. 

 

3.3 Filmanalyse med røntgenbaserte metoder 

Når en røntgenstråle treffer et materiale kan fotonene spres uelastisk eller elastisk. 

Uelastisk spredning kan enten gi fotoionisasjon eller Compton-spredning. Ved 

fotoionisasjon vil det innfallende fotonet overføre så mye energi at et elektron forlater 

atomet som da blir et ion. Hvis det innfallende fotonet ikke har nok energi til å ionisere 

atomet vil et elektron kunne eksiteres, men altså ikke forlate atomet. Dette kalles 

Compton-spredning. Når røntgenstrålen spres elastisk, altså med bevaring av energi og 

bevegelsesmengde, kalles dette Tompson-spredning [8]. Dette kapittelet tar for seg 

hvordan disse fenomenene kan brukes i forskjellige diffraksjonsteknikker. 

 

Kilden til røntgenstråling er vanligvis et røntgenrør som inneholder en anode (kobber) og 

en katode (wolframfilament). Røntgenrøret sender ut et sammenhengende spekter i 

røntgenområdet – bremsestråling – samt noen karakteristiske bølgelengder avhengig av 

anodematerialet. Det vanligste anodematerialet er kobber, og de karakteristiske 

bølgelengdene som blir benyttet fra røntgenrøret vil da være Cu Kα1 og Cu Kα2. 
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Ved analyse med røntgenbaserte metoder benyttes som regel monokromatisk stråling, og 

som regel vil den innfallende strålen mot prøven være divergerende. Den reflekterte 

strålen vil da være konvergerende og i fokus på diffraktometersirkelen. Ved analyse av 

tynne filmer er det ofte ønskelig å ha en mer intens stråle. Dette kan oppnås ved å benytte 

et Göbelspeil i stedet for en monokromator. Et Göbelspeil består av en multilagsfilm på 

et parabolslipt substrat. Den innfallende strålen vil da være parallell. Dette er nødvendig 

for analyser ved hjelp av røntgenreflektometri (3.3.2 Profilometrianalyse – XRR) hvor 

det er meget viktig å ha kontroll på vinkelen mellom strålen og substratet. Ved bruk av 

Göbelspeil vil strålen fortsatt i stor grad være monokromatisk, men ulempen er at 

renheten ikke blir like bra, og strålen består av Cu Kα1, Cu Kα2 i tillegg til rester av Cu Kβ 

og W Lα. 

 

3.3.1 Røntgendiffraksjon – XRD 

Med røntgendiffraksjon (x-ray diffraction, XRD) kan man få informasjon om 

krystallstruktur, tekstur og størrelsen på krystallitter i en prøve. Dette er mulig fordi 

røntgenstråling har omtrent samme bølgelengde som avstanden mellom planene i en 

krystall, rundt 1/10 nm. Diffraksjon foregår gjennom Tompson-spredning av 

røntgenstrålen fra krystallplanene i en krystall. Ved riktig avstand mellom krystallplanene 

vil konstruktiv interferens kunne forekomme (Figur 3.6), noe som gir opphav til en 

intensitetstopp. For at dette skal skje må Braggs lov være oppfylt: 

   

  ndhkl sin2  (3.2)  

   

I lign. (3.2) [61] er dhkl avstanden mellom krystallplanene, θ vinkelen mellom den 

innfallende strålen og krystallflaten, n er et heltall og λ er bølgelengden til røntgenstrålen. 

Siden røntgenstrålen er monokromatisk vil λ være konstant. Ved å endre vinkelen til den 

innfallende strålen, θ, vil ulike planavstander i krystallen kunne bestemmes (Figur 3.6). 
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Figur 3.6: Skisse av diffraksjon fra atomer ordnet i en krystall. Faseforskjellen mellom 

de utgående bølgene avgjør om konstruktiv eller destruktiv interferens oppstår. Hvis 

avstanden AB + BC = nλ (lign. (3.2)) vil konstruktiv interferens oppstå. 

 

På samme måte som noen planavstander i krystallstrukturen gir konstruktiv interferens 

kan noen planavstander gi destruktiv interferens. Hvilke plan som gir destruktiv 

interferens bestemmes av strukturfaktoren (Fhkl) [8] til enhetscellen i materialet gitt ved: 
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Er strukturfaktoren til en krystallstruktur lik null vil destruktiv interferens forekomme og 

de diffrakterte strålene utslukkes. 

 

Det er mulig å gjøre diffraksjon med forskjellige oppsett på vinkelen mellom innfallende 

og utgående stråle, men det vanligste er å la disse gå synkront som i Bragg-Brentano-

geometri (Figur 3.7). Dette innebærer at vinkelen på innfallende og utgående stråle alltid 

er lik. Med et slikt oppsett vil kun krystallplan som ligger parallelt med planet til 

prøveholderen gi refleks. Ved analyse av pulverprøver eller polykrystallinske filmer vil 

ikke dette være noe problem da krystallene statistisk sett er tilfeldig orientert. For å 

forbedre statistikken kan prøven i tillegg roteres rundt sin overflatenormal, φ-spinn, da 
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sannsynligheten for at flere krystallitter blir orientert slik at diffraksjon oppstår. Fra en 

analyse med Bragg-Brentano geometri får man et diffraktogram med intensiteten som 

funksjon av 2θ (Se FIGUR i resultatdelen), der 2θ vil være en funksjon av planavstanden 

dhkl (lign. (3.2)). 

 

 

Figur 3.7: Forenklet figur av Bragg–Brentano-geometri. Røntgenrør og detektor beveger 

seg alltid synkront. Prøven kan i tillegg roteres rundt φ-aksen, og beveges i planet 

vinkelrett på θ-planet ( 
 

I delvis orienterte filmer risikerer man at planene i krystallen ikke ligger parallelt med 

planet til prøveholderen. Dette fører til manglende reflekser i diffraktogrammet. Disse 

kan i de fleste tilfeller finnes ved å kartlegge det resiproke rommet gjennom å scanne ,  

og  uavhengig av hverandre. Dette kan dog være tidkrevende. Når en refleks er funnet 

kan en utføre vuggekurveanalyse (-scan) for å få et mål på hvor mye ut av planet 

prøven er orientert. 

 

En vuggekurveanalyse innebærer at vinkelen på innfallende (θ) og utgående stråle (2) 

låses ved en refleks. Vinkelen mellom strålingskilde og detektor holdes altså konstant, 

men disse tiltes et par grader til hver side for sentrum av refleksen. Dette gir informasjon 

om hvor stor andel av krystallplanene som ligger helt parallelt med overflaten til 

prøveholderen, størrelsen på krystallitter, eller hvor mye en film er orientert ut av planet. 
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3.3.2 Profilometrianalyse – XRR 

For måling av tykkelse, ruhet og tetthet til en tynn film kan det gjøres 

profilometrianalyse, også kalt røntgenreflektivitetsanalyse (x-ray reflectivity, XRR). I 

denne teknikken kommer røntgenstrålen inn mot filmen med en svært spiss vinkel, 

vanligvis fra 0-5° [8]. En del av strålen vil reflekteres fra filmoverflaten, og noe vil trenge 

inn i filmmaterialet. Strålen som trenger inn i prøven brytes av filmmaterialet og 

reflekteres ut av materialet igjen fra grenseflaten mellom filmen og substratet (Figur 3.8). 

 

Figur 3.8: Skisse av oppsett for profilometri. (a) Er vinkelen mellom filmoverflate og 

innfallende stråle større enn θk vil noe av strålen trenge inn i filmmaterialet og kunne 

reflekteres fra grenseflaten mellom substrat og film, mens noe vil reflekteres direkte fra 

filmoverflaten. De to reflekterte strålene kan interferere og dette fenomenet utnyttes for å 

måle tykkelsen. (b) Er vinkelen mellom filmoverflate og innfallende stråle mindre enn θk 

vil hele strålen reflekteres fra filmoverflaten. 

 

For at den innfallende strålen skal trenge inn i filmmaterialet må vinkelen mellom denne 

og filmoverflaten være større enn en minste kritisk vinkel (k). Er vinkelen mellom 

innfallende stråle og filmoverflaten mindre enn k vil hele strålen reflekteres fra 

filmoverflaten. Nær denne vinkelen – men fortsatt over – vil strålen som reflekteres fra 

filmoverflaten kunne interferere med den reflekterte strålen fra grenseflaten mellom 

filmen og substratet. Dette viser seg som svingninger i den reflekterte intensiteten som 

funksjon av innfallende vinkel. Perioden til disse oscillasjonene er relatert til 

filmtykkelsen, fallet i intensitet er relatert til ruheten på overflaten og tettheten til 

filmmaterialet er relatert til den kritiske vinkelen. 
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Siden XRR er basert på refleksjon og ikke diffraksjon trenger ikke materialer som skal 

undersøkes å være krystallinsk, men kan like gjerne være amorft. De eksperimentelle 

dataene analyseres ved å tilpasse en kurve på bakgrunn av informasjon om 

sammensetning og teoretisk tetthet av prøve og substrat. Siden XRR innebærer 

kurvetilpasning må resultatene ses innenfor en feilmargin på 1-2 % av tykkelsen. 

Tettheten og ruheten påvirkes i større grad og har i denne oppgaven derfor kun blitt brukt 

som rettledning. 

 

3.3.3 Røntgendiffraksjon med spiss vinkel på innfallende stråle 

Røntgenstråling trenger vanligvis rundt 10-100 μm inn i materialer [8]. Tynne filmer har 

ofte en tykkelse langt under dette. Analyse av tynne filmer med symmetrisk /2-oppsett 

gir derfor stort sett informasjon om substratet, og lite eller ikke noe signal fra selve 

filmen. For å bedre forholdet mellom støy og signal fra filmen er det ønskelig å la 

røntgenstrålingen gå en lengre vei inne i selve filmen. Dette er mulig ved å la vinkelen til 

den innfallende strålen være svært spiss (grazing incidence x-ray diffraction, GIXRD). 

Røntgenkilden holdes konstant gjennom analysen, mens detektoren beveges langs 

diffraktometersirkelen (Figur 3.7). På denne måten vil røntgenstrålen få en lengre veibane 

gjennom filmmaterialet, og informasjonen som fås ut vil stamme hovedsakelig fra dette 

heller enn substratet [8]. 

 

I XRD med symmetrisk θ/2θ-oppsett og standard monokromator kommer strålen fra 

røntgenrøret divergerende ut, diffrakteres i prøven, og konvergerer idet den treffer 

detektoren. Siden rør og detektor kjøres synkront langs diffraktometersirkelen vil den 

diffrakterte strålen alltid være i fokus ved detektoren. I GIXRD kjøres ikke røntgenrøret 

og detektoren symmetrisk langs diffraktometersirkelen. Strålen vil derfor være ute av 

fokus ved bruk av optikk som for vanlig θ/2θ-oppsett. For å unngå problemet med 

fokusering av strålen må det benyttes annen optikk i GIXRD. En løsning er å sende 

parallell stråling inn mot prøven. Det finnes flere måter å gjøre dette på, men det 

vanligste er å benytte et såkalt Göbelspeil [8]. 
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3.3.4 Beregning av krystallittstørrelse fra Scherrers formel 

I teorien skal et diffraktogram bestått av deltafunksjoner, men av forskjellige årsaker vil 

de observerte refleksene ha en endelig utstrekning. I en polykrystallinsk film kan én av 

grunnene til at refleksene blir bredere være minkende krystallittstørrelse. Ut fra 

halvverdibredden til refleksene (Figur 3.9) kan man derfor beregne størrelsen til 

krystallittene i filmen ved hjelp av Scherrers formel: 
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monocubD  (3.4) 

   

I lign. (3.4) er λ bølgelengden til røntgenstrålen, θ0 er vinkelen ved refleksens maksimum 

i radianer, β2θ er integralbredden til refleksen i radianer og D angir størrelsen på 

krystallitten. Indeksene cub og mono indikerer at formelen gjelder for kubiske, 

monodispergerte krystallitter, hvor D er lengden på en av sidene i kuben. For å kunne 

bruke halvverdibredde i stedet for integralbredde må høyre side i lign. (3.4) ganges med 

en faktor κ som angitt i lign. (3.5). Verdien til κ er ~0,93. 
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Figur 3.9: Illustrasjon av halvverdibredde (full width at half maximum, FWHM). Anta en 

Gausskurve med maksimal intensitet Imax. Denne kurven vil ha to punkter (1 og 2) der 

funksjonsverdien er halvparten av den maksimale intensiteten (1/2·Imax). Avstanden 

mellom disse to punktene (2-1) er halvverdibredden til kurven. 

 

Mindre krystallitter gir bredere reflekser i diffraktogramet. En rekke andre faktorer kan 

spille inn på utbredelsen av refleksene, som for eksempel stress i filmen, 

dislokasjonsnettverk, lagoppbyggingsfeil (stacking faults), tvillingplan samt andre feil i 

krystallgitteret. Dette gjør at beregninger basert på lign. (3.4) kan være usikre, men man 

får allikevel et inntrykk av størrelsen på krystallittene i filmen. I tillegg gir Scherrers 

formel generelt for stor krystallittstørrelse [8]. 

 

3.3.5 Røntgenfluorescensspektrometri - XRF 

Når et atom bestråles med høyenergetisk røntgenstråling kan bestemte bølgelengder 

absorberes ved at elektroner fra indre orbitaler eksiteres til ytre orbitaler (Figur 3.10 a). 

Ved relaksering av det eksiterte atomet vil disse elektronene falle ned til lavere orbitaler 

og sende ut et røntgenfoton tilsvarende energispranget (Figur 3.10 b). Energien på fotonet 

er grunnstoffspesifikk fluorescensstråling som gir grunnlag for elementanalyse med 

røntgenfluorescensspektrometri (x-ray fluorescence, XRF). Det kan derfor bestemmes 

hvilke grunnstoffer prøven inneholder og den relative konsentrasjonen av disse i forhold 

til hverandre. 



 

46 

 

Figur 3.10: Mekanismen bak røntgenfluorescensspektroskopi. Innfallende 

røntgenstråling absorberes av atomet ved at et elektron løsrives og forlater atomet (a). Et 

elektron fra en ytre orbital kan da falle ned til den ledige orbitalen og sende ut 

røntgenstråling. Energien på røntgenstrålingen avhenger av elektronovergangen og er 

spesifikk for hvert grunnstoff [62]. 

 

XRF gir ingen informasjon om fase eller krystallinitet, og både amorfe og krystallinske 

prøver kan undersøkes. 

 

I denne oppgaven har XRF blitt benyttet for å finne oksidsammensetningen i filmer. 

Resultatene har deretter blitt holdt opp mot teoretiske modeller for ulike effekter. Disse 

modellene er beskrevet i de neste to avsnittene. 

 

Teoretisk tetthetsmodell 

Utgangspunktet for denne modellen er de individuelle, isolerte vekstratene til materialene 

som deponeres. Man antar et system der substratets areal, A, er på 1 cm
2
, materialet som 

deponeres har en vekstrate, v, den molare massen til dette materialet er M og at dette har 

en tetthet på ρ. Ved å sette disse parametrene inn i lign. (3.6) kan gjennomsnittlig antall 

mol materiale deponert pr. syklus, n, beregnes: 
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Når deponeringen av to materialer, AwOx og ByOz, kombineres i én film, vil man ved å 

sette inn de individuelle parametrene i lign (3.6) finne teoretisk mengde av materialene i 

filmen. Vanligvis er kun kationene av interesse da mengden anioner kan kontrolleres ved 

temperering i korrekt atmosfære. Siden det er ønskelig å finne ut hvordan støkiometrien i 

filmene varierer når antall sykluser av AwOx og ByOz varieres kan dataene kombineres i 

lign. (3.7) og (3.8) der PA er prosentandelen sykluser av AwOx. Med andre ord vil PA = 1 

tilsvare en ren film av AwOx. Molprosent for de to kationene er da gitt ved følgende 

uttrykk for henholdsvis AwOx og ByOz: 
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og 

   

 AmolBmol %100%   (3.8) 

   

Ved å sammenligne de teoretiske dataene mot eksperimentelle resultater vil det ved et 

avvik fra modellen vises hvorvidt filmveksten ved kombinasjon av to forbindelser 

påvirkes av hverandre når de deponeres alternerende. 

 

Teoretisk modell basert på overflatedekning 

Når forløperen pulses inn i reaksjonskammeret vil de adsorberte molekylene okkupere et 

visst areal. Dette arealet er avhengig av størrelsen på forløpermolekylene, som igjen 

bestemmes av ligandene til disse, og kalles dekningsgrad. Dekningsgraden styrer 

vekstraten til materialet da det kan tyde på at vekstraten er omvendt proporsjonal med 

størrelsen på forløperen [63], siden det er mulig å adsorbere flere molekyler dersom 

forløperen er liten (se Figur 3.4). Når flere stoffer skal deponeres i samme film, som 

beskrevet over, kan vekstraten til de to ulike filmmaterialene påvirkes av hverandre. 

Overflaten vil være annerledes for forløperne når to materialer deponeres sammen, mot 

om kun det ene materialet deponeres alene, som for eksempel AwOx. Hvis AwOx og ByOz 

deponeres i forholdet 1:1, med alternerende pulser, vil forløperne kun deponeres på et lag 
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av det andre materialet. Dette kan medføre at antallet og typen bindingsseter på 

overflaten endres i forhold til deponering av det rene oksidet [64]. 

 

Tetthetsmodellen beskriver hvordan sammensetningen i molprosent av kationene i filmen 

kan beregnes med utgangspunkt i de individuelle oksidene. Et alternativ er å bruke en 

modell som baserer seg på overflatedekning. Vekstratene til de individuelle oksidene (vA 

og vB) kan da tilpasses til de eksperimentelle dataene for å se på avviket. Denne modellen 

[64] benytter relativ vekstrate ettersom de reelle individuelle forskjellene i vekstrate for 

oksidene kan være vanskelig å avgjøre. Det antas at stoffene AwOx og ByOz skal 

deponeres sammen. De relative vekstratene, UA og UB, for materialene er gitt ved: 
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Uttrykket for sammensetningen i molprosent av kation A (DA) kan beregnes ved: 
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der PA og PB angir andel pulser med kationer av henholdsvis A og B. Ved å variere den 

ene relative vekstraten (UA eller UB) og holde den andre konstant kan de beregnede 

resultatene tilpasses de eksperimentelle. Sammenlignes deretter resultatet fra denne 

modellen med resultatet fra tetthetsmodellen vil man kunne få informasjon om hvordan 

de to vekstsystemene påvirker hverandre. 
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3.3.6 Fotoelektron spektroskopi – XPS 

I fotoelektron spektroskopi (x-ray photoelectron spectroscopy, XPS) utnyttes fotoners 

evne til å ionisere overflateatomer. Røntgenstråling løsriver elektroner fra atomene. 

Energien til disse frie elektronene måles ved at de treffer en detektor. Denne energien er 

gitt ved: 

   

   1EhE  (3.12) [65] 

   

I lign. (3.12) er E den målte energien til elektronet som treffer detektoren, hν er energien 

til røntgenstrålingen, E1 er energien som kreves for å eksitere elektronet opp til 

ledningsbåndet, det vil si bindingsenergien til elektronet, og φ er arbeidsfunksjonen til 

materialet, det vil si energien som må tilføres for at et elektron skal unnslippe materialet 

helt. Bindingsenergien, E1, er den eneste ukjente faktoren og denne gir informasjon om 

hvilke atomer prøven består av og den kjemiske tilstanden til disse. Med andre ord kan 

teknikken benyttes til å undersøke oksidasjonstilstanden til atomene i en prøve. 

 

Siden kun elektroner fra de øverste 10 nm i prøven vil klare å unnslippe helt kan dette 

kalles en overflateteknikk. Man skal derfor være forsiktig med å overtolke visse resultater 

som for eksempel karbonforurensninger. Da elektronene har liten energi krever metoden 

ultrahøyt vakuum (< 10
-6

 Pa). 
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3.4 Filmanalyse med annen elektromagnetisk stråling 

 

3.4.1 Ellipsometri 

Ellipsometri måler graden av polarisering av lys når det reflekteres fra, eller sendes 

gjennom, en prøve. Dette gir informasjon om prøvematerialets brytningsindeks, tykkelse 

eller dielektriske funksjon, avhengig av oppsett. Typisk vil man angi brytningsindeksen 

og måle tykkelsen. Teknikken utnytter at lyset har en elektrisk og en magnetisk 

komponent i rommet. Det enkleste eksempelet innebærer at monokromatisk lys blir 

lineært polarisert og sendt mot prøven. Lyset vil da vekselvirke med materialet ved at den 

elektriske komponenten faseforskyves av det elektriske feltet satt opp av atomene i 

prøven. Når lyset så treffer detektoren vil det være elliptisk polarisert, derav navnet på 

teknikken. Et spesialtilfelle hvor faseforskyvningen av de to komponentene er nøyaktig 

π/2 gir sirkulær polarisering av lyset. Ved å måle hvor mye lyset har blitt polarisert kan 

tykkelsen bestemmes. 

 

Siden dette ikke innebærer diffraksjon kan teknikken brukes til å måle tykkelser langt 

under bølgelengden til det innsendte lyset. Usikkerheten er ~1-2 nm, men i ideelle 

tilfeller mindre enn dette. 

 

3.4.2 Fouriertransformert infrarød spektroskopi – FT-IR 

Kjemiske bindinger vibrerer alle med en frekvens karakteristisk for atomene som inngår i 

bindingen, i noen tilfeller også påvirket av de neste bindingene. Elektromagnetisk stråling 

i den infrarøde delen av spekteret har ikke nok energi til å eksitere elektroner i et 

materiale, men energien kan absorberes av bindingene. Denne absorpsjonen skjer 

riktignok kun når strålingen har samme frekvens som den aktuelle bindingens 

egenfrekvens. Dette utnyttes i fouriertransformert infrarød spektroskopi (FT-IR). 

 

Vanligvis benyttes denne teknikken på organiske stoffer, gjerne væsker. Det er imidlertid 

ikke noe problem å bruke teknikken til å identifisere forskjellige krystallinske faser i et 

uorganisk materiale, forutsatt at disse har karakteristiske absorpsjonstopper i 
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målingsintervallet [46]. Følsomheten er riktignok størst for funksjonelle grupper der 

dipolmomentet i bindingen endrer seg mye ved absorpsjon av energi, som for eksempel 

karbonater. I denne oppgaven har FT-IR derfor blitt brukt for å undersøke forekomsten av 

karbonatforurensninger. 
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4. Tidligere arbeid 
Dette kapittelet tar for seg tidligere arbeid fra litteraturen som danner grunnlag for 

oppgaven. Forløpere benyttet med ALD-teknikken for å lage materialer som er relevante 

for oppgaven gjennomgås, i tillegg til en kort oversikt over tidligere arbeid gjort på 

hematitt-ilmenitt-systemet. 

 

Jernforløpere 

Jern-2,2,6,6-tetrametylhepta-3,5-dion (Fe(thd)3) (Figur 4.1) er en godt undersøkt forløper 

for jernoksidfilmer (α-Fe2O3 og γ-Fe2O3). Den utviser selvbegrensende vekst med ozon 

(O3) som oksygenkilde i temperaturområdet 160-310 °C, med en vekstrate på 15 

pm/syklus [66, 67]. 

 

Figur 4.1: Molekylstrukturen til Fe(thd)3. 

 

Deponering av Fe
2+

-holdige filmer med ALD har kun vært gjort i begrendet omfang 

tidligere. En løsningen har vært å redusere filmen etter deponering. For å lage filmer av 

Fe3O4 har det for eksempel først blitt deponert en Fe2O3-film med jern-tert-butoksid 

(Fe2(OtBu)6) og vann, deretter har filmen blitt redusert i hydrogenatmosfære til Fe3O4 

[68]. Filmer med elementært jern er blitt laget ved først å deponere en film av Fe2O3 med 

jern-di-syklopenta-dienyl (FeCp2) og O3 som forløpere, for deretter å redusere den i 
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hydrogenatmosfære [68]. Fe(Cp)2 er også brukt sammen med oksygen som forløpere for 

deponering av filmer og nanorør av Fe2O3 samt en uidentifisert fase i 

temperaturintervallet 350 til 500 °C [69]. 

 

Det er kun rapportert ett tilfelle med deponering av FeO; fra Fe(
t
Bu-MeAMD)2 og vann 

[70]. Denne jernforløperen er svært reaktiv overfor vann, hvilket er ønskelig for en ALD 

forløper, men skaper vanskeligheter knyttet til syntese [71], håndtering og lagring. 

Arbeidet som rapporterer veksten har derimot noen svakheter. Systemet er ikke kartlagt 

med tanke på deponering av FeO, men først og fremst utført med mål om å deponere 

elementært Fe fra jern-bis(N,N´-di-tert-butylacetamidinate) (Fe(
t
Bu-MeAMD)2) og H2. 

Det konkluderes kun med at det blir deponert film av FeO når H2 byttes ut med vann, 

uten å bygge opp om dette med informasjon om temperaturvindu, filmkvalitet, 

informasjon om krystallinitet og eventuelle forurensninger. Et lignende system for 

deponering av La2O3 med lantan-tris(N,N´-diisopropylacetamidinate) (La(
i
Pr-MeAMD)3) 

og vann er derimot studert mer inngående, blant annet ved hjelp av in-situ FT-IR [72]. 

Dette arbeidet viser at filmene som deponeres har store forurensinger av acetat og 

karbonat allerede etter 20 sykluser selv ved bruk av vann. I den grad disse resultatene kan 

overføres til systemet med Fe(
t
Bu-MeAMD)2 og vann viser den seg ikke spesielt lovende 

for deponering med ALD. Det er ikke blitt gjort forsøk med denne forløperen i denne 

oppgaven da den ikke er kommersielt tilgjengelig, og syntetiseringen krever spesielt 

utstyr og inerte betingelser.  
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4.1 Titanforløpere 

Filmer av titanoksider er deponert med en rekke forskjellige forløpere med ALD 

teknikken. Dette systemet har vært gjenstand for en rekke grundige arbeider. Under deles 

disse inn i halid-, amino- og alkoksidforbindelser, og beskrives nærmere med hensyn på 

fordeler og ulemper. 

 

Halogenforbindelser 

Generelt reagerer halogenforbindelsene kraftig med vann og danner titandioksid (TiO2) 

og forløperens korresponderende syre, HX (X = F, Cl, I). Siden halogenforbindelsene har 

forholdsvis små ligander er det ikke overraskende at vekstraten er høy (3.1.3 Forløpere). 

Ulempen med disse forbindelsene er imidlertid det korroderende biproduktet. Dette kan 

reagere med den dannede filmen eller ureagerte forløpermolekyler i gassfase og forstyrre 

den selvbegrensende veksten. I tillegg vil det slite på utstyret over tid. Et annet problem 

kan være inkorporering av halidioner i filmen hvilket kan forringer filmkvaliteten 

betraktelig. 

 

TiO2-filmer har blitt deponert med TiF4 og vann mellom 300 og 500 °C [73]. Vekstraten 

for dette systemet er svært avhengig av substratet, og varierer mellom 0,8 og 1,5 Å per 

syklus. 

 

Deponering av TiO2-filmer fra TiCl4 og vann har blitt grundig undersøkt tidligere [74-

78]. Reaksjonsmekanismen for denne prosessen har også blitt ettertrykkelig studert med 

både QCM (3.2 In situ vekstanalyse ved bruk av kvartskrystaller – QCM) og quadrupole 

mass spectrometer (QMS) av Matero et al. [79]. Klorforurensninger kan være et problem 

ved bruk av TiCl4, særlig ved lave temperaturer hvor så høye verdier som 6 at.-% har blitt 

rapportert [80]. Vanligvis ligger klorforurensningene på ~2 at.% [79], som er 

samsvarende med tidligere arbeid ved Kjemisk institutt [81]. 

 

Det er gjort deponeringer av TiO2-filmer med bruk av TiI4 og enten H2O2 [82], O2 [83] 

eller vann [84] som oksygenkilde. Filmer med H2O2 som oksygenkilde har blitt deponert 
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ved temperaturer mellom 250 og 490 °C, og dette systemet ser ut til å ha noe som ligner 

et ALD-vindu mellom ca. 325 og 400 °C hvor filmene har lave jod- og 

hydrogenforurensninger. Ved bruk av O2 som oksidant er det gjort forsøk på 

deponeringer i temperaturintervallet 230 - 460 °C, men det er ikke klart at det eksisterer 

et temperaturområde med selvbegrensende vekst for dette systemet. Med H2O som 

oksygenkolde har det blitt deponert filmer mellom 135 og 300 °C. Dette systemet har 

selvbegrensende vekst over hele temperaturområdet, og konsentrasjonen av jod overstiger 

ikke 0,15 at.-%. 

 

Alkoksidforbindelser 

For å unngå halogenforurensninger i filmene har det blitt mer og mer vanlig å benytte 

metallorganiske og organometalliske forløpere i ALD. Spesielt alkoksidforbindelser er 

egnet for deponering av TiO2-filmer. 

 

Titantetrametoksid (Ti(OCH3)4) og vann har blitt brukt til deponering av TiO2-filmer, og 

veksten i denne prosessen er selvbegrensende mellom 200 og 300 °C med en stabil 

vekstrate på 0,5 Å per syklus [85]. Over 300 °C starter dekomponeringen av alkoksidet. 

 

De første rapporterte forsøkene på å deponere TiO2-filmer fra titantetraetoksid 

(Ti(OCH2CH3)4) og vann var problematiske da prosessen ikke viste selvbegrensende 

vekst [86]. Senere arbeid viser imidlertid at systemet har selvbegrensende vekst mellom 

100 og 250 °C med en vekstrate på 0,6 Å per syklus [87]. Over 250 °C øker vekstraten 

som følge av at alkoksidet begynner å dekomponere. Reaksjonsmekanismen til denne 

prosessen ble undersøkt av Rahtu et al. i 2001 ved bruk av QCM og QMS [88]. 

 

Ved siden av TiCl4 er titantetraisopropoksid (Ti(OCH(CH3)2)4, Ti-tip) den mest brukte 

forløperen for TiO2-filmer. I følge Siefering og Griffin [89] dekomponerer Ti-tip i to 

steg. Først ved avspalting av H2 og aceton (C3H6O) ved 177 °C og deretter ved 

dekomponering til TiO2, H2 og propen (C3H6) ved 347 °C. Dette sammenfaller med 

arbeidet til Ritala et al. fra 1993 [90], der TiO2-filmer har blitt deponert fra Ti-tip og vann 

med selvbegrensende vekst på 0,3 Å per syklus mellom 250 og 325 °C. I dette arbeidet 
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ble titanforløperen varmet opp til 40 og 50 °C for å sikre nok fordampning. Arbeidet 

antyder også at kun det siste steget i dekomponeringen var av betydning for ALD-

prosessen og observerte også ukontrollert vekst ved temperaturer over 350 °C. Dette 

samsvarer ikke helt med resultatene til Aarik et al. fra 2000 [91] der studier med QCM er 

gjort for å avdekke reaksjonsmekanismen. Resultatene fra dette arbeidet indikerer at 

adsorberingen av Ti-tip er selvbegrensende mellom 100 og 250 °C, og at 

dekomponeringen av Ti-tip fra 275 °C og oppover hindrer selvbegrensende deponering 

ved høyere temperaturer. I tillegg tyder arbeidet på at vann ikke er tilstrekkelig reaktivt 

mellom 100 og 150 °C hvilket hindrer veksten. Mellom 200 og 250 °C ble vekstraten 

estimert til å være 0,5 – 0,6 Å per syklus. En mer inngående studie med bruk av både 

QCM og QMS ble gjort av Rahtu og Ritala i 2002 [92]. Dette arbeidet tyder på at 

dekomponeringen starter allerede ved 250 °C, men at dette kan komme av at de 

observerer dette fordi de bruker lengre pulser enn vanlig. Rahtu og Ritala anbefaler 

deponering ved 250 °C siden substitusjonsreaksjonene på substratoverflaten er raske, og 

dekomponeringen av Ti-tip ikke er signifikant før ved høyere temperaturer.  

 

I TiO2-filmer deponert med Ti-tip og vann er hydrogen- og karbonforurensninger typisk 

henholdsvis 0,3 at.-% [90] og 0,2-0,5 at.-% [91]. 

 

Det har også blitt deponert TiO2-filmer med Ti-tip og O3 [93]. Dette arbeidet viser at 

deponeringstemperaturen kan senkes ved bruk av O3 som oksygenkilde, og 

selvbegrensende vekst observeres mellom 150 og 250 °C med en vekstrate på 0,52 Å per 

syklus. 

 

Aminoforbindelser 

Et alternativ til alkoksidene er aminoforbindelser, som heller ikke inneholder halogener. 

Flere aminoforbindelser har blitt undersøkt tidligere som forløpere for deponering av 

TiO2-filmer. Katamreddy et al. har gjort en omfattende sammenligning av forbindelsene 

tetrakis(dimetylamino)titan (TDMAT), tetrakis(dietylamino)titan (TDEAT) og 

tetrakis(dietylmetylamino)titan (TEMAT) som forløpere med O3 og H2O som 

oksygenkilde [94]. Dette arbeidet er ikke revolusjonerende i forhold til tidligere arbeid 
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med alkoksidforbindelser. Det ble derfor i stedet valgt å konsentre arbeidet i oppgaven 

rundt kontroll av deponering med Ti-tip og vann. 

 

Ved oppstart av prosjektet var både Ti-tip og TiCl4 tilgjengelig på laboratoriet der 

arbeidet med denne oppgaven ble utført. Begge forbindelsene virket lovende som 

forløper, men det ble gjort et valg å bruke Ti-tip som forløper da denne ikke inneholder 

klor. Tilstedeværelse av klor kan være et problem ved deponeringer sammen med jern da 

jernklorider er stabile og ikke flyktige, slik at de vil være en potensiell kilde for 

inkorporering av klor i filmen.  

 

4.2 Syntese av hematitt-ilmenitt-systemet 

Lagdelte strukturer av hematitt og ilmenitt forekommer relativt hyppig i naturen. 

Tidligere undersøkelser har derfor hovedsakelig tatt for seg karakterisering av, og forsøk 

med mineralprøver funnet i naturen. De prøvene som har blitt syntetisert har tradisjonelt 

vært bulkprøver. Tynne filmer har blitt syntetisert med forskjellige teknikker, men forsøk 

på kontrollert syntese av nanolameller som i prøvene McEnroe et al. [1] har rapportert 

om er ikke kjent. 

 

Bulkprøver i hematitt-ilmenitt-systemet syntetiseres vanligvis med keram-metoden [95-

98]. Dette gjøres ved enten å blande de separate oksidene og deretter sintre prøvene i 

reduserende atmosfære (H2). Alternativt kan Fe2O3, TiO2 og Fe blandes og sintres i 

vakuum. Prøver har også blitt laget ved hydrotermal syntese, men det er vanskelig å 

unngå oksidering av ilmenitt eller redusering av hematitt med denne metoden [99]. 

 

Tynne filmer av hematitt og ilmenitt har blitt syntetisert med 

vakuumpådampningsprosesser [100-102], og pulset laserdeponering (pulsed laser 

deposition, PLD) [103-105]. Vakuumpådampning egner seg godt for å lage filmer med 

nøyaktig kontroll på forholdet mellom kationene, til en viss grad også for å lage 

multilagstrukturer, mens PLD egner seg best for å lage faste oppløsninger med forskjellig 
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sammensetning av ilmenitt og hematitt. Ingen av disse teknikkene har blitt benyttet til å 

lage multilagsstrukturer med mer enn et lag ilmenitt og et lag hematitt [101]. 

 

Til syntetisering av multilagstrukturer er ALD-teknikken i utgangspunktet ideell, men 

filmer av ilmenitt syntetisert med ALD er ikke tidligere rapportert. Filmer med Fe
2+

 har 

kun blitt laget ved å redusere filmer av Fe2O3 etter deponering (se 0 Jernforløpere). 
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5. Eksperimentelt 

I dette kapittelet spesifiseres utstyr og kjemikalier brukt i oppgaven, samt håndtering av 

dette. 

ALD-reaktoren 

I denne oppgaven har det blitt benyttet en reaktor laget på verkstedet ved Kjemisk 

institutt, UiO, basert på en modifisert variant av F-120 Satelite fra ASM Microchemistry 

(Figur 5.1). Dette er en reaktor med varme vegger [106] og laminær gasstrøm samt 

bruker inerte gassventiler. Det ytre røret er delt inn i åtte temperatursoner hvor sonen med 

reaksjonskammeret har den høyest temperaturen (Figur 5.2). 

 

 

Figur 5.1: ALD-reaktoren benyttet i arbeidet med oppgaven. 
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Figur 5.2 viser et vertikalt tverrsnitt av innmaten i reaktoren. Reaktoren har åtte 

tilførselsrør hvor et blir brukt til termoelementer for temperaturkontroll, og et brukes til 

pumping av vakuum. De seks resterende tilførselsrørene benyttes for å tilføre forløpere til 

reaksjonskammeret. Disse seks kan igjen deles inn i to sett der hvert sett består av tre rør 

som samles før de går inn til reaksjonskammeret. Det går derfor kun to rør inn til selve 

reaksjonskammeret. For å forhindre reaksjon i tilførselsrørene plasseres helst forløperne 

slik at de to rørene inn til reaksjonskammeret brukes alternerende. 

 

 

Figur 5.2: Vertikalt tverrsnitt av tilførselsrørsystemet i reaktoren brukt i denne oppgaven 

[46]. Figuren viser ett av to sett med tre tilførselsrør, samt temperatursoner. 

Temperaturen øker mot høyre. I nederste rør illustreres typisk plassering av en 

faststofforløper. 

 

Faste forløpere plasseres inne i tilførselsrøret og varmes opp for å oppnå tilstrekkelig 

damptrykk. Pulsingen kontrolleres med inerte gassventiler [43], skissert i Figur 5.3. 

 

 

Figur 5.3: Pulsemekanisme med inert gassventil. Øverst vises situasjonen når ventilen er 

lukket og nederst situasjonen under innpulsing av forløper [46]. 
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Inerte gassventiler fungerer ved at de faste forløperne varmes inne i reaktoren. En 

gasstrøm av nitrogen på 200 cm
3
/min med retning mot eksosrøret brukes for å hindre 

konstant tilførsel til reaksjonskammeret. Når forløperen skal pulses inn settes det på en 

motsatt rettet gasstrøm på 300 cm
3
/min som fører forløperen, i gassfase, inn til 

reaksjonskammeret. De faste forløperne bør varmes til de gir et damptrykk på mer enn ca. 

0,1 mbar [43].  

 

For forløpere som har et tilstrekkelig damptrykk ved romtemperatur, vil det være mer 

hensiktsmessig å plassere disse utenfor reaktoren. Vanligvis vil da damptrykket være 

tilstrekkelig til å føre gassen inn i reaktoren ved å åpne en ventil til beholderen. Inne i 

reaktoren vil forløperen transporteres til reaksjonskammeret ved hjelp av en inert 

bæregass. 

 

Reaksjonskammeret består av et glassrør med en indre diameter på 5,5 cm. Dette smalner 

i den ene enden og deler seg i to rør som kobles til tilførselsrørene beskrevet tidligere. 

 

Figur 5.4 viser et reaksjonskammer med oppsett for substrater slik det er benyttet i 

oppgaven. Substratene ligger på en plate av aluminium som er tilpasset tverrsnittet av 

reaksjonskammeret for bedre utnyttelse av forløperne. 

 

 

Figur 5.4: Reaksjonskammer med substrater som benyttet i oppgaven. 
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5.1 Substrater 

I arbeidet med denne oppgaven ble det benyttet glassplater med et areal på 5,1 x 7,6 cm
2
 

og en tykkelse på 1 mm som et plant underlag, og for å gi en enkel indikasjon på om film 

hadde blitt deponert eller ikke. Det ble også brukt små dekkglass med et areal på 18 x 18 

mm og en tykkelse på 0,1 mm. Disse egner seg godt til analyse med røntgendiffraksjon i 

θ/2θ−konfigurasjon. I tillegg ble det brukt substrater av enkrystallinsk silisium kuttet i 

(111)-retningen. Disse hadde et areal på ca. 3,5 x 3,5 cm
2
 og en tykkelse på 0,7 mm, med 

en side polert. Silisiumsubstratene og de store glassplatene er godt egnet til 

tykkelsesmålinger med XRR. 

 

Silisiumsubstratene leveres rene og ble derfor ikke vasket før bruk. Glassubstratene ble 

vasket med etanol ettersom dette var tilstrekkelig for bruken i oppgaven. Eventuelt støv 

ble fjernet med trykkluft (N2) før substratene ble lagt inn i reaksjonskammeret. 
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5.2 Kjemikalier 

En liste over kjemikalier benyttet i denne oppgaven er gitt i Tabell 5.1, sammen med 

produsent, renhet, kjemisk formel og eventuell forkortelse.  

 

Tabell 5.1: Navn, struktur, forkortelse, form, renhet og produsent på forløpere og 

bæregass benyttet i oppgaven. 
Navn  Strukturformel  Forkortelse  Form  Renhet  Produsent  

Fe(thd)3 (Hthd = 

2,2,6,6-tetrametyl-

3,5-heptandion) 

Fe(CH(C6H10O)2)3 Fe(thd)3 Oransje/rødt 

pulver  

Ikke målt Fremstilt ved 

Kjemisk Institutt, 

UiO 

Titantetraklorid  TiCl4   Klar, svakt 

gul, løsning  

99,9 % Sigma-Aldrich 

Titan(IV) 

isopropoksid  

Ti(OCH(CH3)2)4  Ti-tip  Klar, svakt 

gul løsning  

97 % Sigma-Aldrich  

Vann (destillert)  H2O   Væske Type-2 Destillert ved UiO 

Oksygen  O2   Gass 99,999 % AGA  

Ozon  O3   Gass 99,999 % (O2) OT-020 

ozongenerator  

fra Ozone 

Technology O2, gir 

15 volum-% O3  

Nitrogen  N2   Gass 99,9995 % Nitrox 3001 

nitrogen renser  

inert gass (N2 + 

Ar)  

 

Forløperne benyttet i denne oppgaven er kjøpt kommersielt, med unntak av Fe(thd)3. Det 

ble benyttet Fe(thd)3 fra to forskjellige synteser, begge fremstilt ved Kjemisk institutt, en 

av Erik Østreng (18.06.09), masterstudent, og en av Martin Lie (ukjent syntesedato, men 

resublimert 10.12.08), daværende ph.d.-student. Begge syntesene har blitt utført etter 

metodene beskrevet i Hammond et al. [107]. 

 

Det er viktig å benytte rene gasser i en ALD-prosess for å unngå reaksjoner mellom 

reaktantene og bære- eller rensegassen. Dette kan forstyrre ALD-veksten og forringe 

kvaliteten på filmene. Som et minimum bør derfor gassen ha en renhet på 99,999 % [43]. 

Bære- og rensegass (N2) brukt i denne oppgaven ble fremstilt fra luft gjennom en 

renseprosess i en Nitrox 3001 nitrogenrenser, som gir en renhet på 99,9995 % med 

hensyn på N2 og Ar. Gassen ble ytterligere renset ved å la den passere et tørkemiddel av 

P2O5, samt en oksygenrenser av typen Mykrolis. 
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Ozon ble fremstilt i en OT-020 ozongenerator fra Ozone Technology gjennom kalde, 

elektriske utladninger i O2. Generatoren skal gi en ozonkonsentrasjon på 15 volum-%. 

Ozon ble tilført reaksjonskammeret med en gasstrøm på 500 cm
3
/min.  

 

5.3 Håndtering av forløpere 

Som det fremgår av Tabell 5.1 ble det brukt forløpere i tre ulike faser; gass, væske og 

fast stoff. Håndteringen av disse og de ulike oppsettene som trengs for å introdusere 

forløperne i reaktoren beskrives under. 

 

Forløpere i gassform  

O3 ble introdusert til reaktoren via gasslanger koblet til magnetiske ventiler ved 

inngangen til reaktoren.  

 

Forløpere i væskeform 

Forløpere i væskeform ble plassert utenfor reaktoren i lufttette beholdere. Beholderne ble 

koblet på en gasslinje med stengeventil og en datastyrt magnet- eller pneumatisk ventil 

for å kontrollere tilførsel til reaktoren. Den enkleste forløperen som ble benyttet var vann. 

Vann ble fylt i en rundkolbe med slip og festet til stengeventilen ved å suge vakuum på 

systemet. TiCl4, som reagerer med fuktighet i luft, ble fylt hurtig i avtrekk og koblet til 

gasslinjen hvor det ble åpnet opp for vakuum slik at luften i kolben ble fjernet. Vann og 

TiCl4 har et tilstrekkelig damptrykk ved romtemperatur så det var det ikke nødvendig 

med ytterligere tiltak for å få tilstrekkelig tilførsel til reaksjonskammeret. Bæregass ble 

kun introdusert til forløperne når de kom inn i selve reaktoren. 

 

Ti-tip er en væske ved romtemperatur og normalt trykk, men siden damptrykket til 

forbindelsen er for lavt vil ikke oppsettet for vann og TiCl4 fungere direkte [81]. I 

vakuum (0,133 mbar) koker Ti-tip ved 49 °C [108]. Ved deponering med ALD er det 

derfor vanlig å varme denne forløperen opp til ~ 40 °C [90-92]. 
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I denne oppgaven ble et alternativ til oppvarming prøvd ut. Ti-tip ble fylt på en tohodet 

rundkolbe med slip og teflonhane. Teflonhanen stengte for et siderør som var tilkoblet 

inert bæregass (Figur 5.5). Denne ekstra dyttegassen kom altså i tillegg til reaktorens 

vanlige bæregass. Kolben med Ti-tip ble fylt på samme måte som for TiCl4. 

 

 

Figur 5.5: System for tilførsel av Ti-tip med bruk av tohodet rundkolbe med slip, 

teflonhane og siderør. 

 

Forløpere i fast form 

Faste forløpere krever vanligvis oppvarming for å oppnå et tilstrekkelig damptrykk. I 

denne oppgaven ble det brukt én fast forløper; Fe(thd)3. Denne er ikke reaktiv overfor 
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verken vann eller luft og ble derfor fylt i avtrekksskap, og plassert inne i et av reaktorens 

forløperrør som skissert i Figur 5.2. På bakgrunn av tidligere arbeid ved Kjemisk institutt 

[66] ble det valgt å varme opp Fe(thd)3 til 118 °C for å sikre et tilstrekkelig damptrykk. 

Tilførsel av forløper til reaksjonskammeret ble utført via inertgassventilering (Figur 5.3). 

 

5.4 Karakterisering 

In situ-analyse for bestemmelse av pulse- og rensetider ble utført ved hjelp av QCM (3.2 

In situ vekstanalyse ved bruk av kvartskrystaller – QCM), med oppsettet vist i Figur 5.6. 

Analysedata ble logget med en Maxtek.inc datalogger og programmet Labview. 

Kvartskrystallen som ble benyttet er en AT-kuttet, 6 MHz kvartskrystall med 

gullelektroder. Deponering med TiCl4 og vann ble brukt som standard for QCM-

analysene og som en kontroll på at utstyret fungerte som det skulle. 

 

 

Figur 5.6: QCM-oppsettet benyttet i oppgaven. Kvartskrystallen er en AT-kuttet 

kvartskrystall med gullelektroder. 

 

Tykkelsen på filmene ble hovedsakelig bestemt ved hjelp av ellipsometri, men noen 

filmer ble også undersøkt med XRR. Undersøkelsene med ellipsometri ble gjort med et 

Rudolph Auto EL NIR-3 ellipsometer (3.4.1 Ellipsometri). 
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All karakterisering med røntgendiffraksjon i tillegg til XRR-analysene (3.3 Filmanalyse 

med røntgenbaserte metoder) ble gjort med en Simens D5000 fra Bruker. Det ble brukt et 

Göbelspeil, som gir parallelle Cu Kα-stråling. XRD ble utført med symmetrisk θ/2θ fra 10 

til 90 °. Analysene med GIXRD ble gjort ved å scanne detektoren fra 10 º til 80º, mens 

kilden ble holdt konstant med en vinkel på 0,8 ° i forhold til substratet. Kurvetilpasningen 

i XRR-analysen ble utført med programmet Refsim [109]. Detektoren som ble brukt var 

en scintilasjonsteller. 

 

Bestemmelse av filmenes støkiometriske sammensetning ble utført ved hjelp av XRF 

(3.3.5 Røntgenfluorescensspektrometri - XRF). Instrumentet som ble brukt var et Philips 

PW2400 røntgenfluorescenspektrometer og resultatene ble analysert i programmet 

Uniquant [110]. 

 

Undersøkelsene med XPS ble gjort av Martin Sunding (UiO) med en Axis Ultra
DLD

 fra 

Kratos. Tolkningene av dataen fra XPS samt kurvetilpasning ble gjort i CasaXPS 

sammen med Agnieszka Gorzkowa-Sobas. 

 

T-IR-analysene ble gjort med et VERTEX 80 FT-IR-spektrometer fra Bruker. 

Varmebehandlingen ble gjort i luft med en Heraeus D-6450 muffel ovn. 
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6. Resultater 

Gjennom arbeidet med oppgaven har ALD-teknikken blitt brukt til å deponere filmer av 

TiO2-anatas og α-Fe2O3. Deponeringen av filmer med varierende innhold av jern og titan 

har også blitt kartlagt. Dette kapittelet tar for seg resultatene fra disse forsøkene. 

 

6.1 Filmer av Fe2O3 

Deponering av α-Fe2O3 med ALD har blitt gjort tidligere ved Kjemisk institutt [66]. 

Arbeidet i denne oppgaven har foregått på tilsvarende utstyr som Lie et al. benyttet, men 

deponeringene er gjort på substrater av Si (111). Formålet har vært å reprodusere det 

tidligere arbeidet, finne vekstraten med det aktuelle oppsettet og studere krystalliniteten 

til filmene. 

 

6.1.1 Deponeringsparametre 

Filmer av α-Fe2O3 ble deponert med utgangspunkt i tidligere arbeid utført på laboratoriets 

Reaktor 1. Under arbeidet ble imidlertid en annen tilsvarende reaktor benyttet, Reaktor 2, 

og parametrene ble justert for bruk med dette utstyret. Tabell 6.1 viser en oversikt over 

parametrene benyttet under deponering ved 250 °C. 

 

Tabell 6.1: Parametere for pulse- og rensetider, samt temperatur på forløpere, benyttet 

for å deponere filmer av α-Fe2O3 ved 250 °C. 

Forløper Pulsetid Rensetid Temperatur (°C) 

Fe(thd)3 1,5 1 118 

O3 2 3 Romtemperatur 

 

Tykkelsen til filmene av α-Fe2O3 ble målt med profilometri og ellipsometri. Vekstraten 

ble deretter beregnet til å være 0,015 nm/syklus for filmer belagt på Si(111). Denne 

vekstraten er identisk med arbeidet til Lie et al. 
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6.1.2 Krystallinitet 

En av Fe2O3-filmene (JB2069) ble undersøkt nærmere med GIXRD for å få informasjon 

om krystallinitet og eventuell orientert vekst. Filmen ble deponert på Si(111) ved 250 °C 

og hadde en tykkelse på ca 150 nm beregnet fra vekstraten til tidligere filmer. Prøven ble 

undersøkt med vanlig XRD i θ/2θ-oppsett, men siden denne ikke ga noen reflekser ble 

det valgt å undersøke prøvene nærmere med GIXRD etter forskjellige 

varmebehandlinger. Formålet med dette var å studere effekten av varmebehandlingen og 

hvordan dette eventuelt endret krystalliniteten til filmen. Prøven ble delt i fire (JB2069A, 

B, C og D) og prøve JB2069B, JB2069C og JB2069D ble behandlet ved henholdsvis 400, 

600 og 800 °C i 15 minutter. JB2069A ble ikke varmet, men brukt som referanse til de 

andre prøvene. En oversikt over varmebehandlingen er gitt i 

 

 

Tabell 6.2: Oversikt over varmebehandling av JB2069 etter at prøven ble delt i fire. Alle 

prøvene ble varmet i 15 min i luft. Etter endt behandling ble prøvene avkjølt i 

romtemperatur. 

Filmnr Varmet ved (°C) 

JB2069A - 

JB2069B 400 

JB2069C 600 

JB2069D 800 

 

GIXRD diffraktogrammet av den ubehandlede prøven viser fire reflekser det er mulig å 

skille klart fra støy; (104), (024), (116) og (122)/(018) (Figur 6.1Feil! Fant ikke 

referansekilden.). Alle disse refleksene sammenfaller med tillatte reflekser fra α-Fe2O3 

og intensitetene til de forskjellige refleksene indikerer ikke at filmen er ordnet i en 

spesiell retning. Dette står i kontrast til det som ble funnet av Lie et al. [66] der en (00l)-

orientert film ble funnet ved tilsynelatende samme syntesebetingelsene, med unntak av 

substratet som var glass. 
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Prøvene som ble varmebehandlet følger klart to trender med økende varmetemperatur; 

reflekser fra de samme planene som i den ubehandlede prøven blir kraftigere, og flere 

reflekser blir synlige. Prøven som ble varmet ved 800 °C har følgelig flest og kraftigst 

reflekser. Alle de nye refleksene som ble synlige ved høyere varmetemperatur er 

sammenfallende med tillatte reflekser fra hematitt. 

 

Det beregnede diffraktogrammet til hematitt, øverst i Figur 6.1, viser at kun et par tillatte 

reflekser mangler i prøven som ble varmet ved 800 °C. De manglende refleksene er stort 

sett svake reflekser hvilket kan forklare hvorfor de ikke er synlige. Unntaket er refleks fra 

(110)-planet som burde vært den nest sterkeste refleksen hvis prøven hadde vært helt 

tilfeldig orientert. Prøven er antageligvis polykrystallinsk med en svært liten grad av 

orientering. Fraværet av (110)-refleksen kan tyde på en viss grad av orientering. 

 

 

Figur 6.1: Diffraktogrammer av α-Fe2O3-filmer fra GIXRD nederst. Øverste del er et 

beregnet diffraktogram for en tilfeldig orientert pulverprøve av hematitt. Alle prøvene 
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kommer fra deponering på samme substrat som i ettertid ble kuttet i fire deler. Prøvene 

ble deretter varmet ved forskjellige temperaturer som angitt i figuren. 

For å undersøke effekten av varmebehandlingen på krystallittstørrelse ble det gjort 

beregninger med Scherrers formel på prøven som ikke ble varmet og prøven som ble 

temperert ved 800 °C. De eneste to refleksene til stede i begge prøvene, og som det var 

mulig å måle halvverdibredden på var (104) og (116). Halvverdibreddene ble funnet ved 

å benytte en automatisk tilpasningsfunksjon i Origin 7 (Figur 6.2). For å korrigere for 

instrumentfeil ble det gjort GIXRD på en standardprøve av kvarts. Refleksene fra denne 

standarden skal ikke ha nevnverdig utbredning av materialavhengige årsaker og dermed 

vise instrumentforbredningen. Halvverdibredden til refleksene fra denne prøven kommer 

derfor utelukkende fra instrumentet og kan trekkes fra halvverdibredden til refleksene fra 

JB2070-prøvene. Tabell 6.3 viser de beregnede størrelsene. Det minnes om at 

beregninger med Scherrers formel ikke gir et nøyaktig mål på størrelsen til krystallittene i 

filmen, i tillegg er verdiene generelt for store (3.3.5 Røntgenfluorescensspektrometri - 

XRF). Likevel gir disse beregningene et kvalitativt inntrykk av størrelsen og endringene i 

denne. 

 

Tabell 6.3: Krystallittstørrelser beregnet med Scherrers formel. 

Refleks (104) (116) 

Ubehandlet 320 nm 85 nm 

Varmet ved 800 °C 110 nm 100 nm 

 



 

72 

 

Figur 6.2: Eksempel på bruk av tilpasningsfunksjon i Origin 7. Figuren viser refleksen 

fra (116)-planet i prøve JB2069D. Kun området rundt refleksen plottes og en 

Gaussfunksjon tilpasses intensitetsfordelingen. Halvverdibredden (FWHM) måles 

automatisk fra den tilpassede funksjonen. 

 

6.2 Filmer av TiO2 

Formålene med denne delen av arbeidet var å kartlegge deponeringen av TiO2-filmer med 

en forløper uten halider med tanke på deponeringsparametre og vekstrate, samt se på 

krystalliniteten til de deponerte filmene. I tillegg var filmer av TiO2 tenkt som et ledd på 

veien i forsøket på å deponere filmer av FeTiO3. 

 

6.2.1 Deponeringsparametre 

Filmer av TiO2 ble deponert med Ti-tip og vann som forløpere. Det er tidligere kun gjort 

svært få forsøk med Ti-tip som forløper ved Kjemisk institutt [81]. Oppsettet for tilførsel 

av forløper beskrevet i (3.1.3 Forløpere) har heller ikke blitt undersøkt tidligere. Det var 

derfor nødvendig å gjøre mer omfattende arbeid rundt bestemmelsen av 

deponeringsparametrene for bruk av Ti-tip og vann enn for filmer av Fe2O3. 
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Det ble gjort QCM-analyse for å bestemme optimaliserte pulse- og rensetidene. Alle 

deponeringsparametre er presentert i Tabell 6.4. For å unngå overtrykk i kolben med Ti-

tip på grunn av den ekstra dyttegassen ble det lagt inn en pause på 0,5 s mellom 

lukkingen av dyttegassventilen og hovedventilen. Sekvensen for tilførsel av Ti-tip 

innebar derfor 0,5 s med begge ventilene åpne og 0,5 s med dyttegassventilen lukket og 

hovedventilen åpen. Analysene med QCM viste at lengden på sikkerhetspausen hadde lite 

å si for deponeringen. 

 

Tabell 6.4: Optimaliserte pulse- og rensetider for deponering av TiO2-filmer ved 250 °C. 

Det ekstra halve sekundet i pulsetiden for Ti-tip ble lagt inn for å unngå overtrykk i 

kolben. 

Forløper Pulsetid Rensetid Temperatur (°C) 

Ti-tip 0,5 (+0,5) 1 Romtemperatur 

H2O 2 2 Romtemperatur 

 

Tykkelsen på filmene ble målt med ellipsometri, og ut fra dette ble vekstraten regnet ut til 

å være 0,038 nm/syklus på Si (111) ved 250 °C. 

 

Det ble utført to QCM-analyser, en ved 225 °C (JB2004) og en ved 250 °C (JB2047). 

Den første av disse (JB2004) ble utført ved å overdrive lengden på pulse- og rensetidene, 

for så i ettertid bestemme hvor lange tider som var nødvendig for å mette overflaten. 

Denne analysen tydet på at følgende tider var tilstrekkelig for henholdsvis Ti-tip-puls, 

rensing, H2O-puls og rensing: 1,5 s, 0,5 s, 2 s og 1 s. I tillegg ble det lagt inn en 0,2 s 

pause mellom Ti-tip-pulsen og den første rensingen slik at hovedventilen til Ti-tip var 

åpen i totalt 1,7 s. Disse pulse- og rensetidene ga filmer med store gradienter. Videre 

eksperimentering tydet på at en Ti-puls på 0,4 s var nok for å mette overflaten, fortsatt 

med en sikkerhetspause på 0,2 s for den ekstra dyttegassen. I tillegg ble rensetiden etter 

Ti-tip økt til 1 s. Det ble valgt å endre deponeringstemperaturen fra 225 °C til 250 °C på 

bakgrunn av arbeidet til Rahtu og Ritala [92]. De nye parametrene ble overført til 

deponeringer ved 250 °C og ga uniforme filmer med en vekstrate på 0,026 nm/syklus. 

Det var også disse parametrene som ble brukt til rekken med filmer som ble analysert 

med XRF (6.3.1 Sammensetning av filmer med Fe2O3 og TiO2).  
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For å optimalisere prosessen ved denne temperaturen ble det gjort en ny QCM-analyse 

(JB2047). Denne analysen tok utgangspunkt i for lange tider for alle parametrene, hvorpå 

en og en parameter ble variert etter tur. I ettertid ble endring i frekvens plottet som 

funksjon av tiden ventilen var åpen eller stengt. Siden endringen i frekvens er 

proporsjonal med endringen i masse vil en utflatning av endringen i frekvens indikerer at 

overflaten er mettet, og det vil ikke avsettes mer masse selv om pulsetiden økes. viser at 

en pulsetid på 0,5 s er tilstrekkelig for Ti-tip da endringen i frekvens er neglisjerbare for 

tider lenger enn dette. De andre pulse- og rensetidene i Feil! Fant ikke referansekilden. 

ble bestemt på tilsvarende måte. 

 

 

Figur 6.3: QCM-analyse av pulsetid for Ti-tip. Endring i frekvens per syklus 

(ΔHz/syklus) er proporsjonal med endring i avsatt masse. For pulsetider lengre enn 0,5 s 

er endringen i avsatt masse neglisjerbar, noe som indikerer at substratoverflaten er 

mettet. For pulsetider kortere enn 0,5 s vil ikke forløpermolekylene rekke å reagere med 

alle tilgjengelige reaksjonsseter på substratoverflaten og den avsatte massen (endringen i 

frekvens) blir derfor mindre. 

 

Med pulse- og rensetidene fra JB2047 ble det deponert en serie med filmer ved 

forskjellige temperaturer for å undersøke hvilket temperaturområdet systemet med Ti-tip 

og vann utviser selvbegrensende vekst. Dette kan bestemmes ut fra hvordan vekstraten til 

filmene endres med temperaturen (Figur 6.4). Det eksisterer et ALD-vindu fra 125-225 
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°C, som forventet fra tidligere arbeid [92]. For temperaturer lavere enn 125 °C økte 

vekstraten kraftig. For høye temperaturer økte vekstraten allerede fra 225 °C, men basert 

på tidligere arbeid har vi valgt å utføre de fleste deponeringer ved 250 °C [92]. For 

temperaturer høyere enn dette øker vekstraten betraktelig. 

 

 

Figur 6.4: Vekstrate som funksjon av temperatur for filmer av TiO2. Pulse- og 

rensetidene som ble brukt er angitt i figuren. Mellom 125-225 °C er vekstraten stabil og 

systemet viser selvbegrensende vekst. 
 

6.2.2 Krystallinitet 

En av TiO2-filmene (JB2054) ble analysert med GIXRD for å kartlegge krystallinitet og 

eventuell orientering. Filmen ble deponert ved 250 °C og hadde en tykkelse på 38 nm, 

målt med ellipsometri. På samme måte som for prøven av α-Fe2O3 (JB2069, se 6.1 Filmer 

av Fe2O3) ble JB2054 kuttet opp i fire deler – A, B, C og D – med det formål å studere 

effekten av varmebehandling. I likhet med α-Fe2O3-prøvene ble også tre av JB2054-

prøvene varmet ved henholdsvis 400, 600 og 800 °C i 15 minutter. JB2054A ble ikke 

varmet og fungerer som referanse for ubehandlet film. En oversikt over 

varmebehandlingen er gitt i Tabell 6.7. 
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Tabell 6.5: Oversikt over varmebehandling av JB2054 etter at prøven ble delt i fire. Alle 

prøvene ble varmet i 15 min i luft. Etter endt behandling ble prøvene avkjølt i 

romtemperatur. 

Filmnr Varmet ved (°C) 

JB2054A - 

JB2054B 400 

JB2054C 600 

JB2054D 800 

 

Diffraktogrammene for alle prøvene av TiO2 viser kun tilstedeværelse av fasen anatas. 

Formen på refleksene blir, på samme måte som for prøvene av α-Fe2O3, mer intense med 

økende behandlingstemperatur (Figur 6.5). Antydninger til nye reflekser blir også 

sterkere med økende behandlingstemperatur, men begge disse effektene er noe svakere 

enn for prøvene av α-Fe2O3. Dette kan komme av at tykkelsen til TiO2-filmen var under 

1/3 av tykkelsen til filmen av α-Fe2O3. 

 

For prøven som ikke ble varmet viser diffraktogrammet nesten alle tillatte reflekser for 

anatas, med kun et par unntak. Intensiteten til refleksene sammenfaller også godt med det 

beregnede diffraktogrammet for en tilfeldig orientert pulverprøve av anatas (se Figur 

6.5). Dette tyder på at filmene er polykrystallinske med svært liten eller ingen orientering. 
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Figur 6.5: Diffraktogram fra GIXRD av TiO2-filmer nederst. Øverste del er et beregnet 

diffraktogram for en tilfeldig orientert pulverprøve av anatas. Alle prøvene har blitt 

deponert på samme substrat som i ettertid har blitt kuttet i fire deler. Prøvene har 

deretter blitt varmet ved forskjellige temperaturer som angitt i figuren. 

 

For å undersøke om varmebehandlingen hadde noen effekt på krystallittstørrelsene ble 

det utført beregninger med Scherrers formel på refleksene fra (101)- og (200)-planene i 

den ubehandlede prøven og prøven behandlet ved 800 °C. En oversikt over beregningene 

er gitt i Tabell 6.6. Selv etter varmebehandling ved 800 °C er det ubetydelig endring i 

krystallittstørrelsene.  

 

Tabell 6.6: Krystallittstørrelser beregnet med Scherrers formel. 

Refleks (101) (200) 

Ubehandlet 730 nm 150 nm 

Varmet ved 800 °C 745 nm 130 nm 
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6.3 Filmer av Fe-Ti-O 

Filmer med forskjellige blandinger av Fe2O3 og TiO2 ble deponert. Hensikten med dette 

var å undersøke sammenhengen mellom pulset og deponert støkiometri. Målet var å 

oppnå en sammensetning på 1:1 mellom Fe og Ti. 

 

6.3.1 Sammensetning av filmer med Fe2O3 og TiO2 

For å forenkle beskrivelsen av eksperimentet vil hele sekvensen som behøves for å lage et 

monolag med TiO2-film bli referert til som en Ti-syklus, og tilsvarende vil en Fe-syklus 

betegne sekvensen for å deponere et monolag av Fe2O3. Det gjøres oppmerksom på at 

dette da også innebærer innpulsingen av de respektive oksygenforløperne. 

 

Det ble laget prøver med varierende antall Ti- og Fe-sykluser for å finne sammenhengen 

mellom pulset og deponert støkiometri. Sammensetningen til filmene ble bestemt ved 

hjelp av XRF analyser. Figur 6.6 viser molprosent Ti som funksjon av prosentvis TiO2-

sykluser i filmer deponert med varierende forhold mellom Ti- og Fe-sykluser. 

 



 

79 

 

Figur 6.6: Molprosent Ti som funksjon av prosentandel pulsede Ti-sykluser. Figuren 

viser både innholdet av Ti i deponerte filmer og beregninger gjort med de to modellene 

beskrevet i 3.3.5 Røntgenfluorescensspektrometri - XRF. 
 

På bakgrunn av sammensetningen av filmene med varierende pulsinger av Fe- og Ti-

sykluser ble de relative vekstratene i modellen basert på overflatedekning (3.3.5 

Røntgenfluorescensspektrometri - XRF) justert slik at innholdet av Ti beregnet fra 

modellen ble tilnærmet lik det faktiske innholdet i filmene. Den relative vekstraten for 

TiO2 ble satt til 1 og den relative vekstraten til Fe2O3 justert fra 0,58 til 0,35. Ved å skrive 

om lign (3.11) fås et utrykk for hvor stor prosentandel Ti-sykluser som må pulses for å få 

et forhold på 1:1 mellom Fe og Ti i en film: 

   

 
%100






TiFeFeTi

FeTi
Ti

UDUD

UD
P  (6.1) 

   

I lign. (3.11) er PTi prosentandel Ti-sykluser som skal pulses, Um er de relative 

vekstratene og Dm er ønsket innhold av kationer i filmen. Fra tilnærmingen i Figur 6.6 ble 

de relative vekstratene bestemt; UTi = 1 og UFe = 0,35. Den ønskede sammensetningen 
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var 1:1 av Fe og Ti; DTi = DFe = 0,5. Fra lign. (3.11) ble prosentandelen Ti-sykluser 

anslått til å være 25,7 %. Det ble derfor laget en film med 25 % Ti-sykluser og 75 % Fe-

sykluser; JB2070. Karakterisering med XRF viste at denne filmen inneholdt 51 % TiO2 

og 49 % Fe2O3. 

 

Tykkelsen til filmene med forskjellig innhold av TiO2 og Fe2O3 ble målt som funksjon av 

innholdet av TiO2 og sammenlignet med vekstratene for de separate oksidene (Figur 6.7). 

 

 

Figur 6.7: Vekstraten til filmer med forskjellig sammensetning av TiO2 og Fe2O3. Den 

lineære grafen representerer forventet vekstrate ut fra de binære oksidene. 

 

Den lineære grafen i Figur 6.7 representerer vekstraten til blandingsfilmen beregnet ut fra 

de binære oksidene. For alle sammensetninger er den reelle vekstraten lavere enn 

forventet ut fra vekstraten til de binære oksidene. 

 

Etter analysen med XRF ble prøven med 1:1 innhold av Fe og Ti (JB2070) delt i fire, 

hvorav tre av filmene ble varmebehandlet på samme måte som filmene av TiO2 (JB2054) 

og α-Fe2O3 (JB2069). En oversikt over varmebehandlingen av JB2070 er gitt i Tabell 6.7. 
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Tabell 6.7: Oversikt over varmebehandling av JB2070 etter at prøven ble delt i fire. Alle 

prøvene ble varmet i 15 min i luft. Etter endt behandling ble prøvene avkjølt i 

romtemperatur. 

Filmnr Varmet ved (°C) 

JB2070A - 

JB2070B 400 

JB2070C 600 

JB2070D 800 

 

6.3.2 Krystallinitet 

JB2070 ble undersøkt med XRD før oppkutting, men analysen viste ingen andre reflekser 

enn fra substratet. De varmebehandlede bitene av denne prøven, JB2070A-D, ble 

analysert med GIXRD for å undersøke effekten av varmebehandlingen og eventuell 

krystallisering. Diffraktogrammene er vist i Figur 6.8. 

 

Prøven som ikke ble varmet, JB2070A, viser kun én refleks fra filmen. Årsaken til at en 

refleks fra substratet, Si (311), er synlig i denne prøven og ikke i resten, kommer av 

uheldig plassering av prøven med tanke på φ-aksen. Prøven er sannsynligvis orientert i en 

φ-retning som muliggjør deteksjon av diffraksjon fra (311)-planet i Si. Denne refleksen 

kan muligens overskygge en refleks fra filmen som er synlig i prøvene som ble 

varmebehandlet. Refleksen, mellom 53 og 58 °, kan for øvrig se ut til å være dobbel ut 

fra diffraktogrammet til prøven som ble behandlet ved 800 °C. 

 

Ved økende varmebehandling blir nye reflekser synlige, men økningen i intensitet er ikke 

like fremtredende som for filmene av Fe2O3 og TiO2. 
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Figur 6.8: Diffraktogram fra GIXRD av prøver JB2070A-D. Alle prøvene har blitt 

deponert på samme substrat som i ettertid har blitt kuttet i fire deler. Prøvene har 

deretter blitt varmet ved forskjellige temperaturer som angitt i figuren. 

Det antas at filmen som er varmebehandlet ved 800 °C inneholder fasene α-Fe2O3 

(hem), pseudobrokitt (pb) og TiO2-rutil (rut). 
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7. Diskusjon 

I dette kapittelet diskuteres krystalliniteten til filmene deponert med Fe(thd)3 og O3. 

Deponeringsparametrene for Ti-O-systemet med tilførsel av ekstra dyttegass og 

krystalliniteten til filmene deponert med dette systemet. I tillegg diskuteres deponeringen 

av filmer i Fe-Ti-O-systemet, samt varmebehandlingen av disse. 

 

7.1 Krystalliniteten til filmene av α-Fe2O3 fra Fe(thd)3 og O3 

Hovedmålet med å deponere rene α-Fe2O3-filmer har vært å reprodusere tidligere arbeid 

av Lie et al. på systemet med Fe(thd)3 og O3 [66]. Dette arbeidet viste at et ALD-vindu 

eksisterer mellom 160-310 °C, og at filmene er sterkt orientert i [001]-retning både på 

glass, Si(100) og α-Al2O3(001). 

 

Alle filmene i denne oppgaven ble deponert ved 250 °C. De består av α-Fe2O3 (hematitt), 

som det fremgår av , men har dårlig krystallinitet med få og svake reflekser. Flere og 

sterkere reflekser ble synlige i prøvene som ble varmebehandlet. Denne effekten ble 

større med økende temperatur, og i prøven som ble varmebehandlet ved 800 °C var så 

godt som alle refleksene synlige med et par unntak. At så mange reflekser er synlige 

tyder på at filmen i stor grad er tilfeldig orientert. (001)-refleksen (angitt som (006) i 

diffraktogrammet) blir ikke synlig før ved 600 °C, og da kun så vidt. Dette står i skarp 

kontrast til arbeidet Lie et al. har gjort, der filmene som nevnt hadde en sterk preferert 

orientering, selv på glass. Den åpenbare forskjellen er selvfølgelig at diffraktogrammet i 

denne oppgaven er tatt opp fra film deponert på Si(111), og ikke noen av substratene Lie 

et al. brukte. Dette kan være grunnen til de forskjellige resultatene, men siden filmen 

skulle ha grodd orientert til og med på glass er filmene på Si(111) bemerkelsesverdig 

tilfeldig orienterte. 

 

At refleksene fra den deponerte filmen er så små og brede tyder på at filmen har små 

krystallitter, muligens i en amorf matriks. Om filmene inneholder amorft materiale er 

vanskelig å avgjøre. Uansett øker intensiteten til refleksene med økende 
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varmebehandlingstemperatur. Dette impliserer en økning i krystallinsk materiale 

muligens ved at krystallittene vokser. Dette skjer vanligvis ved at større krystallitter 

vokser på bekostning av mindre, en termodynamisk styrt prosess som kalles Oswald-

ripening; større krystallitter er mer stabile enn mindre krystallitter ved høyere temperatur. 

I en film med preferert orientering vil de orienterte krystallittene vokse på bekostning av 

krystallitter som ikke er orientert. Beregninger av krystallittstørrelser med Scherrers 

formel på (104)- og (116)-refleksene ble derfor gjort for å undersøke effekten av 

varmebehandlingen på krystallittene. Resultatet var imidlertid noe overraskende. 

Beregningene viste at den gjennomsnittelige krystallittstørrelsen ble mye mindre for 

(104)-refleksen, mens den stort sett var uendret for (116)-refleksen. En mulighet kan 

være at filmen har en preferert orientering, for eksempel i (110)-retningen, som ikke er 

synlig med GIXRD på grunn av geometrien. Krystallitter orientert i (110)-retningen kan 

da tenkes å ha vokst på bekostning av krystallitter orientert i (104)-retningen.  Og siden 

(110) ikke er synlig i diffraktogrammet vil det ikke være mulig å avgjøre om krystallitter 

med denne orienteringen har vokst eller ikke. 

 

Et annet, og kanskje mer plausibelt svar på hvorfor krystallittstørrelsen endres så 

voldsomt er usikkerheten i beregningene. I Figur 6.2 fremgår det at den simulerte kurven 

fra Origin ikke har særlig god verdi for tilpasningen; r
2
 = 0,92. Er denne verdien 1 betyr 

det ar den simulerte funksjonene sammenfaller 100 % med utgangspunktet for 

tilpasningen. For de fleste andre refleksene Scherrers formel ble brukt på lå r
2
 på ~0,98. I 

tillegg er beregninger med Scherrers formel i utgangspunktet usikre. Det er derfor 

vanskelig å trekke noen endelig konklusjon ut av dataene som foreligger, siden det kan 

tenkes at avviket for (104)-refleksen skyldes usikkerhet i beregningene. 

 

Selv om det meste tyder på at filmen er tilfeldig orientert kan det imidlertid ikke 

utelukkes at filmene har en viss grad av orientering, om enn svært liten. Det som burde 

vært den nest sterkest refleksen; (110), kan nemlig bare så vidt skimtes i filmen behandlet 

ved 800 °C. (012)-refleksen burde også vært en sterk refleks, men kan ikke ses før ved 

600 °C. Hadde filmene vært helt tilfeldig orientert burde disse refleksen absolutt vært 

synlige. 
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Vanligvis styres orienteringen til filmene av substratet; epitaksiell vekst. For at dette skal 

skje må forskjellen mellom d-verdien til substratoverflaten, avstanden mellom 

krystallplanene på overflaten, og avstanden mellom krystallplanene i filmen som 

deponeres ikke være for stor. For α-Al2O3(001) er forskjellen i d-verdi i forhold til (001)-

planene i α-Fe2O3 noe som gjør at disse strukturene gjerne vokser epitaksielt sammen. α-

Fe2O3 har imidlertid ingen d-verdier, eller multipler av d-verdier, som passer godt 

overens med d-verdien på overflaten til Si(111); 5,4309 Å. Dette kan være årsaken til at 

filmene ikke har noen preferert orientering. Det minnes igjen om at Lie et al. rapporterte 

om preferert orientering selv på glass, som ikke har krystallinsk struktur. Epitaksiell vekst 

kan derfor ikke alene være årsaken til den sterke orienteringen på både Si(001), α-Al2O3 

og i noe mindre grad på glass. Det kan tenkes at siden overflatestrukturen til Si(111) 

passer så dårlig overens med α-Fe2O3 vil dette skape spenninger i krystallstrukturen til 

filmen, og føre til amorf eller tilfeldig orientert polykrystallinsk film. Dette bør riktignok 

ikke overtolkes siden substratet vil ha et naturlig oksidlag på overflaten. 

 

I de naturlig forekommende mineralene av hematitt og ilmenitt, som har vært 

utgangspunktet for denne oppgaven, er orienteringen av krystallstrukturene svært viktig 

for nanostrukturen og følgelig de magnetiske egenskapene. De magnetiske momentene i 

hematitt og ilmenittlagene har en kobling mellom (001)-planene som vist i Figur 2.12. 

Siden ALD i utgangspunktet kun har én grad av frihet i rommet vil det være nødvendig å 

gro filmer som er orientert i [001]-retningen for å kunne reprodusere de naturlige 

mineralene. Orientering av filmene vil dessuten i mange tilfeller kunne styres med valg 

av substrat. Tidligere arbeid har gitt filmer deponert på α-Al2O3(001) med høy grad av 

orientering i [001]-retningen [66], noe som vil være en åpenbar fordel i forhold til den 

lagdelte strukturen. 
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7.2 Parametere for deponering av TiO2-filmer 

Undersøkelse av deponeringen av TiO2-filmer har vært et nødvendig ledd i forsøket på å 

deponere filmer av FeTiO3. Ved Kjemisk institutt har tidligere kun TiCl4 blitt brukt som 

titanforløper. På grunn av slitasje på utstyr som følge av korrosive biprodukter fra 

deponering med TiCl4, og for å eliminere faren for forurensninger av klor i filmer av 

TiO2, har det vært ønskelig å undersøke mulighetene for å benytte en halogenfri forløper. 

Det har derfor vært et delmål i denne oppgaven å få kontroll på Ti-tip som forløper for 

TiO2, med et enkelt oppsett for tilførsel til reaksjonskammeret. 

 

Flytende forløpere som brukes i ALD har vanligvis høyt nok damptrykk til at det holder å 

åpne en ventil mellom beholderen og reaksjonskammeret for å få nok mengde forløpere 

inn. Forsøk med tilførsel av Ti-tip på denne måten ga som forventet ingen film. Dette 

kommer av at Ti-tip ikke har et tilstrekkelig damptrykk til at slike simple 

tilførselssystemer kan brukes. Det har derfor tidligere vært vanlig å varme opp denne 

forløperen til 40-50 °C, slik at damptrykket i beholderen blir større og 

diffusjonshastigheten til forløpermolekylene blir høy nok til at de når fram til substratet. 

 

I denne oppgaven ble det benyttet et alternativt system med ekstra dyttegass i tillegg til 

bæregassen fra reaktoren. Ti-tip er en væske, og vil ha et damptrykk som gjør at noe av 

forbindelsen alltid vil være i gassfase. Problemet er at diffusjonshastigheten til 

forløpermolekylene i gassfase ikke er tilstrekkelig stor til å gi nok tilførsel av Ti-tip til 

reaksjonskammeret ved gjeldende damptrykk. Ved å pulse inn ekstra N2-gass når 

forløperventilen var åpen ble all fordampet forløper i hele volumet i beholderen brukt og 

brakt inn på strømmen av N2-gass til reaksjonskammeret. På denne måten ble 

substratoverflaten tilført nok forløper til at et monolag kunne dannes. Dette systemet 

fungerer godt. Ved å tilføre forløperen på denne måten kan beholderen holdes utenfor 

reaktoren, som er en fordel da beholderen ikke behøver å fylles for hvert forsøk.. 

Ulempen er at beholderen til en viss grad er påvirket av temperaturen i rommet. Ved 

normal romtemperatur, ~20 °C, har dette ikke vært noe problem i denne oppgaven. 
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Pulse- og rensetidene ble bestemt ved en deponeringstemperatur på 250 °C ut fra QCM-

analyser, og disse parametrene har gitt selvbegrensende vekst helt ned til 125 °C. 

Deponeringer ved lavere temperaturer enn dette hadde mye høyere vekstrate, hvilket kan 

indikere at rensetidene ikke er lange nok til å rense ut all forløperen. En simpel visuell 

karakterisering ga også sterke indikasjoner på at deponeringen ikke var selvbegrensende. 

Vekstraten økte også for deponeringer fra 250 °C og høyere. Dette tyder på at forløperen 

dekomponerer. Resultatene tyder dermed på at Ti-tip og H2O har et ALD-vindu fra 125 

°C til ~250 °C. 

 

Dette ALD-vinduet sammenfaller stort sett med tidligere arbeid på Ti-tip og H2O. Det er 

likevel noen forskjeller fra litteraturen. Først og fremst må det nevnes at tidligere arbeid 

med Ti-tip er noe sprikende. Ritala et al. rapporterte i 1993 at Ti-tip og H2O har et ALD-

vinduet fra 250-325 °C [90], mens Rahtu og Ritala justerte dette i 2002 til 150-250 °C 

[92]. Aarik et al. [91], som gjør et forsøk på å rydde opp i de motsigende resultatene, 

mener at veksten er selvbegrensende mellom 200-250 °C og ”selvkontrollerende” mellom 

100-200 °C, hvilket likevel gir relativt stabile vekstrater mellom 100-250 °C. Videre er 

litteraturen også avvikende med hensyn på dekomponeringstemperaturen til Ti-tip. Her 

mener Ritala et al. at dekomponeringen skjer i to trinn; et ved 177 °C og et ved 347 °C, 

men at kun det siste er av betydning for ALD-prosessen. Aarik et al. mener 

dekomponeringen skjer fra og med 275 °C. Rahtu og Ritala mener her at dette skjer 

gradvis, men at den starter ved 250 °C, de anbefaler også at deponeringen bør skje ved 

denne temperaturen. Deponeringer i denne oppgaven indikerer en svak økning i vekstrate 

fra og med ~250 °C, hvilket er samsvarende med Rahtu og Ritala.  

 

Nøyaktig når dekomponeringen starter og hvor mye denne har å si for prosessen i 

begynnelsen er usikkert. Hvor lav temperatur Ti-tip og H2O kan deponeres ved bør 

undersøkes nærmere. Resultatene i denne oppgaven tyder på en nedre grense på 125 °C. 

Avvikene fra litteraturen er her ±25 °C. 

 

Når det gjelder vekstraten til Ti-tip og H2O spriker litteraturen igjen. Döring et al. 

rapporterer en vekstrate på 0,15 nm/syklus ved 100 °C, som kanskje kan tilskrives 
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kondensering av forløperen på substratoverflaten. Ritala et al. viste en vekstrate på ~0,03 

nm/syklus mellom 250-325 °C, mens Matero et al. økte vekstraten ved 300 °C fra 0,033 

nm/syklus til 0,060 nm/syklus ved å øke vanndosen som ble pulset inn. Resultatene fra 

denne oppgaven og arbeider i litteraturen samsvarer stort sett. Vekstraten med de første 

pulse- og rensetidene, på 0,026 nm/syklus ved 250 °C, er litt lavere enn hva som er 

rapportert med oppvarming av forløperen. Dette kunne ha blitt tilskrevet at systemet med 

ekstra dyttegass ikke tilførte substratet nok forløper, men ved å øke rensetidene etter både 

Ti-tip og vann ble vekstraten økt til 0,038 nm/syklus. Mellom 125-225 °C var vekstraten 

relativt stabil rundt 0,03 nm/syklus. Dette tyder på at systemet med ekstra dyttegass i 

stedet for oppvarming av Ti-tip gir en tilførselen av forløper som er mer enn nok til å 

sikre selvbegrensende vekst på substratoverflaten. 

 

7.3 Krystalliniteten til deponerte filmer av TiO2 

Ut fra at TiO2 går fra å ha anatasstruktur til rutilstruktur over 915 °C, og tidligere arbeid 

med Ti-tip har gitt filmer av TiO2 med anatasstruktur [90], var det forventet at filmene 

deponert i den oppgaven tok anatasstrukturen. Diffraktogrammet tatt opp med GIXRD av 

filmene deponert ved 250 °C bekrefter dette, med reflekser kun fra anatas. Refleksene er 

imidlertid svake og brede, som kan tyde på at det er lite krystallinsk materiale i filmene 

eller at filmen er polykrystallinsk med mange små krystallitter. Det kan tenkes at filmene 

består av en del krystallitter i en amorf matriks. Amorft TiO2 ville gitt en bred refleks ved 

2θ-verdien som tilsvarer bindingslengden Ti-O, rundt 25-28 °. Problemet er at 

diffraktogrammet er tatt opp med GIXRD, og på grunn av refleksjon fra substratet er 

bakgrunnen for stor til å avgjøre om det er en bred refleks fra amorf TiO2 ved så lave 

vinkler. 

 

Varmebehandling av filmene gir flere og sterkere reflekser. Dette betyr at mengden 

krystallinsk materiale i filmen øker. Ved varmebehandling øker diffusjonen av ionene 

noe som gjør det lettere for materialet å krystallisere. Det er mest nærliggende å tro at 

krystalliseringen skjer der det er krystallinsk materiale fra før; det vil si rundt 

krystallittene, noe som vil føre til krystallittvekst. Beregninger med Scherrers formel 



 

89 

tyder imidlertid på at størrelsen til krystallittene ikke endrer seg særlig mye med 

varmebehandlingen. Beregninger med Scherrers formel kan være ganske usikre, og de gir 

kun en gjennomsnittsstørrelse på krystallittene. Det burde vært mulig å se en merkbar 

endring i krystallittstørrelsen som funksjon av økende temperatur dersom filmen består 

av amorft TiO2 som krystalliserer og fører til krystallittvekst. Et alternativ kan være at det 

skjer en nukleering uavhengig av veksten til krystallittene som følge av 

varmebehandlingen. Økende krystallittstørrelse gir smalere reflekser, mens små 

krystallitter gir brede reflekser. Om det både skjer en krystallvekst og en nukleering av 

nye krystaller som til en viss grad vokser etter dannelse, vil dette ikke påvirke 

beregningene med Scherrers formel siden halvverdibredden blir den samme; den 

gjennomsnittlige størrelsen på krystallittene endrer seg ikke. Krystallittene som var der 

før varmebehandlingen kan vokse og bli større, hvilket gir økt intensitet, men ingen 

endring i halvverdibredden så lenge nye krystallitter ender opp med ca. lik størrelse som 

de opprinnelige krystallittene. Denne forklaringen forutsetter imidlertid at de nye 

krystallittene er separert fra de større som vokser, siden de små krystallittene ellers kun 

ville blitt ”spist opp” av de voksende krystallittene som følge av Oswald-ripening. 

 

Tidligere arbeid har ikke vist preferert orientering ved deponering med Ti-tip og H2O 

[90]. Det var derfor heller ikke ventet at filmene deponert i arbeidet med denne oppgaven 

skulle vise slikt. Hvis en film er orienter vil noen refleksene som er synlige med θ/2θ-

oppsett forsvinne i GIXRD på grunn av geometrien. Diffraktogrammet som foreligger 

viser derimot signal fra så godt som alle refleksene til anatas i prøven som er 

varmebehandlet. Dette tyder på at filmen har svært liten eller ingen grad av orientering. 

Beregningene av krystallittstørrelser med Scherrers formel bygger oppunder dette da en 

preferert orientering sannsynligvis ville gitt større krystallitter med den prefererte 

orieneringen. 
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7.4 Fe-Ti-O-systemet 

Ved deponering av binære oksidfilmer vil antall og type reaksjonsseter på 

substratoverflaten være den samme hver gang for henholdsvis metallforløperen og 

oksidforløperen. Når oksider av to forskjellige metaller skal blandes for å lage ternære 

oksider vil ikke overflaten alltid ha samme antall og type reaksjonsseter. Dette kommer 

av at forløperen som pulses inn ikke alltid er den samme som den foregående. 

Konsekvensen er at veksten til de individuelle oksidene i blandingsfilmen endres ved 

enten å undertrykkes eller forbedres. Dette fører igjen til at sammensetningen ikke blir 

som forventet ut fra de individuelle vekstratene. Følgelig vil også den totale vekstraten til 

blandingsfilmen endres i forhold til om vekstrate til de individuelle oksidene ble 

summert. 

 

Systemet med blandingsfilmer av Fe2O3 og TiO2 er relativt ryddig. Ved deponering av 

filmer med forskjellige blandingsforhold mellom Fe og Ti viser det seg at innholdet av 

TiO2 blir høyere enn forventet ut fra tettheten til de binære oksidene. Dette kan tyde på at 

veksten av Ti forbedres når de to oksidene deponeres sammen, eller at veksten av Fe 

hemmes. Alternativt kan begge forbedres, men Ti mer enn Fe. Den totale vekstraten til 

disse filmene er imidlertid lavere enn forventet ut fra vekstratene til de binære oksidene 

(Figur 6.6). Dette kan forklares med at det ternære oksidet har høyere tetthet, men selv 

etter korrigering for dette er vekstraten lavere. Det kan derfor utelukkes at begge de 

binære oksidene har forbedret vekst når de deponeres sammen, noe som nødvendigvis 

ville ført til en høyere vekstrate. Alt tyder dermed på at veksten til et av de binære 

oksidene undertrykkes. Siden innholdet av Ti i filmene er høyere enn forventet må det 

være Fe som har undertrykket vekst. Dette er sammenfallende med modellen basert på 

overflatedekning, der de relative vekstratene ble justert for å tilpasse modellen det reelle 

innholdet av TiO2 i filmene. Dette ble gjort ved å justere de relative vekstratene. Det ble 

valgt å holde vekstraten til TiO2 konstant, denne ble da 1, men den relative vekstraten til 

Fe2O3 ble juster i forhold. Det var nødvendig å senke den relative vekstraten til Fe2O3 fra 

0,58 til 0,35. Hadde dette blitt overført til virkelig vekstrater hadde dette betydd en 

nedgang i vekstraten til Fe2O3 fra 0,015 nm/syklus til 0,009 nm/syklus. Disse vekstratene 
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er imidlertid ikke reelle. Hva som skjer med veksten av TiO2 har ikke blitt besvart, og 

kan heller ei besvares med dataene som foreligger. 

 

 

7.5 Varmebehandling av Fe-Ti-O-forbindelser 

Ut i fra beregninger med modellen for overflatedekning ble det deponert en film med 1:1 

forhold mellom molprosent Fe og molprosent Ti. Dette ble gjort for å se om FeTiO3 ble 

dannet. Filmen ble deretter delt opp og varmebehandlet for å undersøke om Fe kunne 

reduseres. På grunn av begrensninger med utstyret ble varmebehandlingen utført i luft. 

Predominansdiagrammer viste i ettertid at det ved 800 °C måtte ha vært et partialtrykk av 

O2 på mindre enn 10
-7

 atm for å få en reduksjon av Fe i et Fe-O-system (Figur 7.1). 

 

 

Figur 7.1: Predominansdiagram for Fe-O-systemet som funksjon av temperatur og pO2. 

Diagrammet viser at ved 800 °C må pO2 være mindre enn 10
-7

 atm for å få en reduksjon 

av Fe. 
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For å beregne et predominansdiagram for systemet med Fe-Ti-O må en av faktorene 

holdes konstant. Hvis pFe låses ved 10
-15

 atm fås diagrammet i Figur 7.2. Ut fra dette 

diagrammet observeres det at FeTiO3 har et svært lite stabilitetsområde. Den stabile 

forbindelsen i luft er Fe2TiO5 uavhengig av temperatur. Det er derfor nærliggende å anta 

at denne fasen dannes ved deponeringer av Fe2O3 og TiO2 sammen. Om dette ikke skjer 

er det ikke urimelig å anta at denne fasen krystalliseres ut ved varmebehandling i luft. 

 

 

Figur 7.2: Predominansdiagram for Fe-Ti-O-systemet som funksjon av temperatur og 

pO2. Beregningene krever at en av faktorene holdes konstant, derfor er pFe låst til 10
-15

 

atm. Fasen FeTiO3 er i figuren markert som FeO*TiO2. 

 

De varmebehandlede filmene ble undersøkt med GIXRD og XPS. Det ble fastslått ut fra 

XPS-spekterne at oksidasjonstrinnet ikke endret seg for verken Fe eller Ti. Denne 

analysen krever imidlertid en utdypning utover det som er gitt i 6 Resultater siden det kan 

være vanskelig å skille mellom Fe
2+

 og Fe
3+

 med XPS. Toppene som kjennetegner Fe
3+

 

og Fe
2+

 overlapper hverandre i stor grad i XPS-spekra. En klar topp for Fe
2+

 vil ikke 
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eksistere i et materiale med både Fe
3+ 

og Fe
2+

. Det likevel mulig å skille mellom de to ved 

å se på de tilpassede kurvene. Figur 7.3 viser tre XPR-spektra av et materiale med 

varierende innhol av Fe
3+

 og Fe
2+

. Spekteret merket E er en blanding av Fe
3+

 og Fe
2+

, 

spekter E er stort sett Fe
3+ 

med noe Fe
2+

 mens spekteret merket D inneholder kun Fe
3+

. 

Spekteret med ren Fe
3+

 har to topper ved henholdsvis 711 eV og 725 eV, med en 

karakteristisk hump i melllom. Fe
2+

-toppen har en lignende triplet-figur, men forskjøvet 

mot høyre. Når både Fe
3+

 og Fe
2+

 er til stede vil Fe
2+

 lage en liten skulder på høyre side 

av Fe
3+

-toppen. Dette skjer i tillegg til at humpen mellom de to hovedtoppene i Fe
3+

 

forsvinner med økende mengde Fe
2+

. I spekteret merket F kan disse særtrekkene ses klart 

og tydelig. På bakgrunn av dette ble det derfor fastslått at filmene ikke inneholdt Fe
2+

. 

 

Figur 7.3: XPS-spektra av filmer med forskjellig innhold av Fe3+ og Fe2+ [111]. Se 

teksten over for mer utdypende beskrivelse. 

 



 

94 

Karakteriseringen av de varmebehandlede filmene med GIXRD viste at før 

varmebehandling var det noe krystallinsk materiale til stede i filmen, dog svært lite (Figur 

6.7). En svak og bred refleks ved 39,3° er den eneste refleksen før varmebehandling. 

Dessverre skygger refleksen fra Si(311) over området fra 52-58° som viste seg å 

inneholde en veldig bred refleks i de varmebehandlede filmene. Grunnen til at (311)-

refleksen kun er synlig i det ene diffraktogrammet kommer av orienteringen til prøven 

rundt φ-aksen. Denne refleksen hadde med andre ord sannsynligvis forsvunnet hvis 

prøven hadde blitt rotert litt. 

 

Varmebehandlingen ved 400 °C utgjorde ingen forskjell for krystalliniteten til filmene. 

Varmebehandling ved 600 °C derimot førte til at en ny refleks ble synlig ved 33,1°, og 

antydningene til en annen ved 46,7°. Til slutt førte varmebehandlingen ved 800 °C til to 

nye reflekser ved henholdsvis 27,7° og 68,8°. I tillegg ble den brede refleksen ved 52-58° 

delvis splittet i to, dog svært svakt, til en refleks ved 54,6° og 56,6°. 

Det finnes ikke noen struktur som passer overens med alle refleksene i diffraktogrammet 

til filmen som ble varmebehandlet ved 800 °C. FeTiO3 har en refleks som passer godt, 

men denne strukturen er allerede avvist på bakgrunn av XPS-analyen. Det ble videre 

antatt at filmen inneholdt flere faser. For å ha noe å gå etter ble refleksene som ble 

synlige ved samme temperatur paret. I et forsøk på å indeksere refleksene ble 

diffraktogrammene til de binære oksidene som var utgangspunktet for deponeringen 

sjekket opp mot diffraktogrammene til de varmebehandlede filmene. Det ble rask klart at 

anatas ikke hadde noen sammenfallende reflekser med de varmebehandlede prøvene. α-

Fe2O3 derimot hadde et par reflekser som kunne passe; ved 39,3° har α-Fe2O3 en refleks 

fra (006), og ved 54,1° en refleks fra (116). Disse refleksene sammenfaller rimelig godt 

med 39,4° og 54,6°. 

 

Videre ble det funnet at det stabile oksidet fra predominansdiagrammet, Fe2TiO5 som har 

mineralnavnet pseudobrokitt, kunne forklare refleksene som dukket opp ved 600 °C; 

(203) ved 32,7° og (403) ved 46,4° er begge relativt nære refleksene ved henholdsvis 

33,1° og 46,7°. Disse refleksene dukker som sagt først opp ved 600 °C, hvilket betyr at 
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hvis refleksene kommer fra pseudobrokitt krystalliseres ikke denne strukturen i filmen før 

ved 600 °C. 

 

De to refleksene som dukket opp ved 800 °C, 27,2° og 68,9°, stemte overraskende godt 

overens med reflekser fra rutil; (110) ved 27,4° og (301) ved 68,9°. 

 

I tillegg kan dannelsen av rutil ved 800 °C forklare den tilsynelatende splittingen av 

refleksen ved 52-58° til 54,6° og 56,6°; rutil har en refleks ved 56,5° fra (220). Den andre 

kan som nevnt forklares med α-Fe2O3. En mulig grunn til at denne refleksen ve 52-58° er 

så bred kan være at strukturen inneholder amorft TiO2. Lengden på Ti-O-bindingene i 

amorft TiO2 varierer mellom 1,63 og 1,82 Å. Dette passer godt med en bred topp ved 50-

56°, noe som i så fall gjør det vanskelig å se refleksen fra (006) ved 54,1°, hvis den 

faktisk er der. 

 

Beregningene med Scherrers formel er vanskelige siden refleksene er såpass brede og har 

så lav intensitet. Det var ikke mulig å tilpasse en rimelig graf til refleksen i den 

ubehandlede filmen, men det ble gjort tilpasninger for refleksene som antas å komme fra 

(006) i α-Fe2O3 og (203) i Fe2TiO5. Disse beregningene tyder på krystallittstørrelser 

mellom 30-50 nm, men beregningene er svært usikre. 

 

Resultatene fra forsøkene med varmebehandling tyder på at det ikke er mulig å reduserer 

jernet i filmen selv ved oppvarming til 800 °C når behandlingen skjer i luft. Dette 

samsvarer med predominansdiagrammet for Fe-Ti-O-systemet. Dette diagrammet gir 

imidlertid indikasjoner på hvilke betingelser som må være tilstede for at reduksjon skal 

finne sted; varmebehandlingen må skje i inerte eller reduserende omgiveleser, med et 

maksimalt partialtrykk av O2 på 10
-7

 atm. For at FeTiO3 skal kunne dannes må 

partialtrykket av O2 være under 10
-10

 atm ved temperaturer på maksimalt 900 °C. Alle 

disse betingelsene er med forbehold om at Fe har et partialtrykk på 10
-15

 atm. Er denne 

verdien en annen endres diagrammet og nye betingelser oppstår. Under disse antakelsene 

gir dette likevel et bilde på hva som må til for å redusere jern ved varmebehandling. 
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Utfordringen ligger i å ha kontroll på oksygentrykket og sørge for dannelsen av riktig 

oksid ved korrekt varmebehandling ut fra predominansdiagrammet. Her er det definitivt 

muligheter som bør testes ut. Dannelsen av den lagdelte strukturen med α-Fe2O3 og 

FeTiO3 har skjedd i naturen allerede, uten snarveier om ”myk kjemi” med forløpere, det 

betyr én ting: at det er mulig å gjøre med varmebehandling og kontroll på 

oksygentilførselen. 
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8. Konklusjon 

Det har blitt deponert filmer av TiO2 fra titantetraisopropoksid (Ti-tip) og H2O med et 

helt nytt system for tilførsel av Ti-tip ved hjelp av ekstra dyttegass i stedet for 

oppvarming. Dette er det første arbeidet som er gjort med et slikt tilførselssystem. Siden 

Ti-tip er en relativt ny forløper ved Kjemisk institutt var det nødvendig å kartlegge 

systemet ved å bestemme pulse- og rensetider, samt vekstrate og ALD-vindu. Ti-tip i 

kombinasjon med H2O gir en vekstrate på 0,038 nm/syklus ved 250 °C, og har et ALD-

vindu mellom 125-225 °C. Karakterisering med røntgendiffraksjon viser at filmene 

deponert på Si(111) ved 250 °C består av anatas, men av små krystallitter, muligens i en 

amorf matriks. Ved varmebehandling i luft økte intensiteten til refleksene. Det er 

imidlertid ikke mulig å korrelere dette med krystallittvekst ut fra beregningene som er 

gjort med Scherrers formel på (101)- og (200)-refleksene. Det er mer naturlig å anta at 

den økte intensiteten reflekterer nye nukleeringer av krystallitter i en amorf matriks. Ti-

tip som forløper for deponering av filmer av TiO2 har vist seg som et godt egnet 

alternativ for å deponere halogenfrie filmer. 

  

Det har blitt deponert uniforme, karbonatfrie filmer av α-Fe2O3 ved 250 °C med samme 

vekstrate som i tidligere arbeid [66]. Filmene har ingen, eller særdeles liten grad av 

preferert orientering på Si(111), og relativt dårlig krystallinitet slik de er deponert, i 

motsetning til tidligere arbeider [66]. Ved varmebehandling i luft ved 800 °C ble 

krystalliniteten kraftig forbedret. Beregninger gjort med Scherrers formel på (104)- og 

(116)-refleksene kan imidlertid ikke bekrefte at dette kommer av krystalittvekst. Som for 

TiO2 er naturlig å anta at den økte intensiteten kommer av nye nukleeringer i en amorf 

matriks. 

 

Systemet med deponering av α-Fe2O3 og TiO2 sammen har blitt kartlagt. En blanding av 

totalt 25 % TiO2-sykluser og 75 % α-Fe2O3-sykluser gir en film der forholdet mellom Fe 

og Ti er 1:1. Ved deponering av filmer med forskjellige blandingsforhold mellom Fe2O3 

og TiO2 ser det ut til at veksten av Fe2O3 er undertrykt. Det er ikke mulig å avgjøre om 

veksten av TiO2 er forbedret eller undertrykt i kombinasjon med Fe2O3 
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Røntgendiffraksjon viser at filmen med 1:1 forhold mellom Fe og Ti sannsynligvis også 

inneholder små krystallitter i en amorf matriks. Varmebehandling i luft ved 800 °C 

forbedret krystalliniteten noe. XPS-analyse viser imidlertid at oksidasjonstrinnene til 

kationene i filmen er Fe
3+

 og Ti
4+

, og at dette ikke endrer seg ved varmebehandling i luft 

opptil 800 °C. Det er derfor lite sannsynlig at fasen er av FeTiO3. Et forslag til 

indeksering av refleksene fra analyse med GIXRD forligger. Dette forutsetter at filmen 

består av tre krystallinske faser i tillegg til eventuelle amorfe faser; disse er α-Fe2O3, 

TiO2-rutil og pseudobrokitt (Fe2TiO5). 

 

For at en blanding av α-Fe2O3 og TiO2 skal kunne danne FeTiO3 er høy temperatur og 

god  kontroll på oksygentrykket viktig. Dette bør det gjøres mer arbeid på før endelige 

konklusjoner trekkes. Det er ikke mulig å deponere FeTiO3 direkte med forløperne 

benyttet i denne oppgaven, og nye forløpere bør undersøkes. 
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9. Videre arbeid 

Under arbeidet med oppgaven har det dukket opp tanker om hva som må til for å kunne 

kontrollere en direkte deponering av filmer med en lagdelt struktur av α-Fe2O3 og 

FeTiO3. 

 

Problemet med dette systemet er først og fremst å deponere redusert jern – Fe
2+

. Det er 

ikke urimelig å anta at dette kan løses ved å finne riktige forløpere. Gode forløpere til 

ALD vokser imidlertid ikke på trær og bør oppfylle en rekke til dels selvmotsigende krav: 

 

1. tilstrekkelig flyktighet 

2. tilstrekkelig termisk stabilitet 

3. høy, men selvbegrensende reaktivitet i forhold til overflater av en komplementær 

reaktant 

4. metningstykkelsen uavhengig av strømmen av forløpermolekyler til overflaten 

5. dannelse av en mettet overflate som kan reagere med en komplementær forløper 

 

For å deponere filmer med Fe
2+

 må nye jernforløpere utforskes. For deponering av Fe
2+

 

kan gjerne også forløperen bestå av Fe
2+

, men oksygenforløperen må ikke oksidere opp 

jern til Fe
3+

. En slik oksygenforløper kan tenkes å være vann eller metanol. 

 

I tillegg må det benyttes en jernforløper for deponering av Fe2O3 som ikke trenger O3 

som oksygenkilde. Det kan tenkes at begge jernforløperne benytter H2O som 

oksygenforløper, dette ville i så fall ha minimert risikoen for at det skjer ukontrollerte og 

uønskede reaksjoner. Samtidig ville typen bindingsseter være de samme så veksten burde 

ikke bli særlig hindret. 

 

Det bør også gjøres mer arbeid med varmebehandling. Dette kan imidlertid sette 

begrensninger for hva som kan belegges da disse må kunne tåle høy temperatur. 
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