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Kapitel 1
Einleitung

„The interface is the device.“ In diesem Ausspruch aus der Nobelpreisrede von Herbert Kroe-
mer [1] wird die Bedeutung der Grenzflächen für die Funktionalitäten von Halbleiterstruktu-
ren zusammengefasst. Diese auf konventionellen Halbleitern aufbauenden Technologien sind
eine Grundlage für den zukünftigen Fortschritt unserer heutigen Gesellschaft. Mit zunehmen-
der Verkleinerung der Halbleiterstrukturen stößt man aber an materialbedingte Grenzen, die
aus der geringen Ladungsträgerdichte der konventionellen Halbleiter resultieren. Dadurch
kommt es unterhalb bestimmter lateraler Abmessungen zu Quanteneffekten, die die ange-
strebte Funktionalität stören [2, 3]. Deshalb sucht man nach neuen Materialien, die eine
weitere Verkleinerung der Strukturen erlauben und nach Möglichkeit zusätzliche Funktiona-
litäten bereitstellen.

Eine mögliche Materialklasse, die diese Rolle ausfüllen könnte, ist die der komplexen Oxide.
Diese stellen eine Vielzahl an funktionalen Eigenschaften wie Ferro-, Antiferromagnetismus,
Ferroelektrizität oder Supraleitung bereit. Außerdem besitzen die Materialien in der Unter-
klasse der Perowskit-Oxide ähnliche Gitterstrukturen, so dass die Herstellung von Hetero-
strukturen mit qualitativ hochwertigen Grenzflächen ermöglicht wird. Es gibt Beispiele von
multiferroischen Heterostrukturen aus einem Ferromagneten und einem Ferroelektrikum, bei
denen an der Grenzfläche eine Kopplung zwischen der Magnetisierung und der ferroelektri-
schen Polarisation hergestellt wird [4–6].

Neben diesen Kopplungseffekten beobachtet man auch, dass sich an der Grenzfläche ein völ-
lig neuer Zustand einstellt, der in den beiden zusammengebrachten Materialien nicht auf-
taucht. In diesem Zusammenhang ist das zweidimensionale Elektronengas an der Grenzfläche
der beiden Isolatoren SrTiO3 (STO) und LaAlO3 (LAO) das prominenteste Beispiel [7],
das ein großes wissenschaftliches und technologisches Interesse für Grenzflächen von kom-
plexen Oxiden induziert hat. Wie bei einem Feld-Effekt-Transistor (FET) kann man auch
bei dem Elektronengas an der STO/LAO-Grenzfläche die Ladungsträgerkonzentration durch
eine Gate-Spannung variieren und sogar den Übergang zur Supraleitung erreichen [8, 9].

Durch das komplexe Zusammenspiel zwischen lokaler Chemie und Freiheitsgraden der La-
dungen, Orbitale, Spins und des Gitters ist das grundlegende physikalische Verständnis der
Grenzflächeneffekte sehr anspruchsvoll. Der experimentelle Zugang wird dadurch erschwert,
dass sich die Grenzflächeneffekte typischerweise im Bereich weniger Monolagen abspielen.
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Diese im Vergleich zu konventionellen Halbleitern deutlich kleinere Längenskala ist das Re-
sultat der höheren Ladungsträgerdichte, die eine kleinere Abschirmlänge bedingt [10]. Zur
Untersuchung der Grenzflächenphänomene von komplexen Oxiden muss man in der Lage
sein, Heterostrukturen mit atomar scharfen Grenzflächen herzustellen und deren Eigenschaf-
ten auf der Längenskala einer Atomlage zu analysieren.

Im Rahmen dieser Arbeit wurde eine Anlage zur Abscheidung von komplexen Oxiden mittels
metallorganischer Aerosol Deposition (MAD) aufgebaut, um diesen Anforderungen gerecht
zu werden. Diese Anlage wurde mit einer Wachstumskontrolle über in-situ Ellipsometrie aus-
gestattet. Dadurch dass die Herstellung der Dünnfilme mittels MAD bei atmosphärischen Be-
dingungen (pO2 ≈ 0.21 bar) stattfindet, kann man die MAD klar von den Vakuum-Methoden,
der gepulsten Laserdeposition (PLD) und Molekularstrahlepitaxie (MBE), abgrenzen. Durch
das Vorhandensein von Übergangsmetallionen besitzen die hier untersuchten Perowskit-Oxide
ein kompliziertes T − pO2-Phasendiagramm. Unter Anwendung der verbreiteten Vakuum-
Methoden kommt es so häufig zum Einbau unerwünschter Sauerstoffleerstellen in die Oxidfil-
me. Dieser Störeinfluss kann bei der MAD ausgeschlossen werden. Des Weiteren beeinflussen
die Depositionsbedingungen die Beweglichkeit der Adatome auf der Probenoberfläche und
damit die chemische Qualität der Grenzflächen. In dieser Arbeit wird am Beispiel von Über-
gittern aus LaMnO3 (LMO) und SrMnO3 (SMO) gezeigt, dass sich diese Unterschiede in der
Art und Verteilung von Defekten in den magnetischen Eigenschaften niederschlagen.

Die typischerweise zur Wachstumskontrolle verwendete Beugung hochenergetischer Elektro-
nen bei Reflexion (RHEED) ist sensitiv auf die Verteilung der Gesamtelektronen an der
Probenoberfläche. Mit der hier benutzten Ellipsometrie erhält man zum Teil komplementä-
re Informationen, da man empfindlich auf die elektronischen Eigenschaften der deponierten
Materialien ist. Aus den Messdaten der Ellipsometrie kann man so neben der Identifikation
der Wachstumsmode, z.B. über Monolagenoszillationen bei zweidimensionalem Inselwachs-
tum, auch Schlüsse über die Verteilung der Elektronen auf den Übergangsmetallionen ziehen
(siehe Kapitel 6, 7, 8 und 9).

Ein Perowskit ABO3 kann man entlang der [001]-Richtung in alternierende AO- und BO2-
Lagen zerlegen. Zur vollständigen Definition der chemischen Umgebung einer Grenzfläche
benötigt man also die Kontrolle über diese halben Perowskitlagen. Dieser Freiheitsgrad hat
tatsächlich Einfluss auf die elektronischen Eigenschaften der Strukturen. Für die LAO/STO-
Grenzfläche beobachtet man nur ein zweidimensionales Elektronengas, wenn das STO-Substrat
mit einer TiO2-Lage terminiert ist [7]. Hier werden die ersten Experimente zur MAD-Atom-
lagenepitaxie (ALE) präsentiert. Im Gegensatz zum konventionellen MAD-Verfahren werden
die Perowskite abwechselnd aus AO- und BO2-Lagen aufgebaut. Am Beispiel von gestapel-
ten Ruddlesden-Popper-Strukturen aus SrO-SrTiO3 und SMO/LMO-Heterostrukturen wird
dieses Verfahren vorgestellt.

Neben den zuvor genannten technologischen Weiterentwicklungen der MAD werden in die-
ser Arbeit auch die magnetischen Kopplungen zwischen verschiedenen Manganaten aus dem
La1−xSrxMnO3-Phasendiagramm studiert. Dieses Phasendiagramm enthält ferromagnetische
(FM) und antiferromagnetische (AFM) Phasen mit verschiedenen Typen von AFM Ord-
nung. Die Kopplung zwischen Ferro- und Antiferromagneten an der gemeinsamen Grenz-
fläche kann zu Veränderungen der M (H)-Kurve des Ferromagneten führen. Eine mögli-
che Modifikation besteht in der Ausbildung von exchange bias (EB), das eine Verschiebung
der M (H)-Kurve entlang der Feldachse bezeichnet. Es gibt theoretische und experimentel-
le Hinweise darauf, dass das EB mit einem Spin-Glas-Zustand der Grenzfläche verknüpft
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ist [11, 12]. Die genaue Ausprägung dieses Spin-Glases hängt von der Art und Stärke der
magnetischen Wechselwirkungen an der Grenzfläche ab. In Heterostrukturen aus Perowskit-
Manganaten kann man die magnetischen Kopplungen durch Veränderungen der mittleren
Mn-Valenz und der Polarisation der 3d-Orbitale beeinflussen. Dies wird hier am Beispiel von
La0.7Sr0.3MnO3/La1−xSrxMnO3-Doppellagen mit x = 0.6 − 1.0 durchgeführt, wo sich Än-
derungen in der Dotierung und des epitaktischen Verspannungszustandes in dem messbaren
exchange bias niederschlagen.

In Übergittern aus LMO und SMO wird der Transfer von Elektronen an der Grenzfläche
entscheidend für das resultierende magnetische Verhalten der gesamten Struktur. May et al.
führen weiterhin an, dass die morphologischen Eigenschaften der LMO/SMO-Grenzflächen
Einfluss auf die magnetischen Kopplungen nehmen können [13, 14]. An einer Grenzfläche mit
Rauigkeiten auf der Nanoskala wird die FM Austauschwechselwirkung durch eine Unordnung
der 3d-Orbitale unterdrückt [13, 14]. Wenn die Grenzflächen chemisch scharf sind, unterstützt
die Ordnung der La- und Sr-Ionen auf den A-Plätzen den FM Doppelaustausch in der Ebene.
May et al. erreichen durch eine solche Kationenordnung die Erhöhung der Néel-Temperatur
TN von La1/3Sr2/3MnO3 um ∼ 70 K [15]. Bei den hier mit MAD abgeschiedenen LMO/SMO-
Übergittern stellt man die Koexistenz zweier FM Phasen fest. Diese in der Literatur nicht
beschriebene Phänomenologie wird den besonderen Depositionsbedingungen der MAD zuge-
schrieben. Dadurch unterscheiden sich die Defektstrukturen der Ausgangsmaterialien, LMO
und SMO, und die Qualität der Grenzflächen von den Beispielen der Literatur. Das Auftreten
dieser beiden Phasen wird mit einer Kationenordnung an den Grenzflächen und der aus der
epitaktischen Verspannung folgenden orbitalen Polarisation in Verbindung gebracht.

Zu Beginn werden die theoretischen Grundlagen für die Physik der Manganate (Kapitel 2)
und der Grenzflächen von komplexen Oxiden (Kapitel 3) besprochen. Bei den Grundlagen
der Manganate wird ein besonderer Schwerpunkt darauf gelegt, die Faktoren herauszustellen,
die Art und Stärke der magnetischen Wechselwirkungen über Super- und Doppelaustausch
bestimmen. Daraus wird dann das magnetische Phasendiagramm von La1−xSrxMnO3 für
x = 0−1 deduziert. Im anschließenden Kapitel über Grenzflächen werden die Modifikationen
der Chemie, Ladungen und Orbitale besprochen, die sich bei der Kombination verschiedener
komplexer Oxide an den Grenzflächen ergeben. Dann wird gezeigt, wie sich diese Verände-
rungen im Magnetismus niederschlagen.

Die im Rahmen dieser Dissertation aufgebaute MAD-Anlage mit Wachstumsüberwachung
durch in-situ Ellipsometrie wird in Kapitel 4 vorgestellt. Nach der Einführung in die Grund-
lagen der MAD wird die Theorie der Ellipsometrie-Messungen besprochen. Dann wird die
experimentelle Realisierung der neuen MAD-Anlage und die Auswertung der Messdaten er-
läutert. In Kapitel 5 werden die Methoden zur ex-situ Charakterisierung der Proben vorge-
stellt, wobei ein Schwerpunkt auf die Röntgenreflektometrie (XRR) und Röntgendiffraktion
(XRD) gelegt wird. Mit diesen Techniken lässt sich die chemische Qualität der vergrabenen
Grenzflächen qualifizieren.

Die Darstellung der Ergebnisse wird mit Kapitel 6 eröffnet, in dem die ersten Ergebnisse der
in-situ Ellipsometrie für das Wachstum von einfachen La1−xSrxMnO3 (x = 0 − 1)-Filmen
auf STO-Substraten vorgestellt werden. Es wird dargelegt, dass die optischen Konstanten
der La1−xSrxMnO3-Filme bei Depositionsbedingungen vor allem von der durchschnittlichen
Mn-Valenz abhängen. Die Brechungsindizes für x = 0 − 1 werden in den späteren Kapiteln
zur Simulation der in-situ Ellipsometrie verwendet. Bei der Beobachtung des Wachstums
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der Manganat-Filme erkennt man in den ersten 3 Monolagen eine Durchmischung mit dem
STO-Substrat und Monolagenoszillationen, die mit einem zweidimensionalen Inselwachstum
zusammenhängen.

Dann werden in Kapitel 7 die ersten Versuche zur MAD-ALE vorgestellt. Als erster Test der
Funktionalität werden Ruddlesden-Popper-Filme, Srn+1TinO3n+1 mit n = 2−4, abgeschieden.
Mit der in-situ Ellipsometrie kann man die korrekte Sr/Ti-Stöchiometrie in der Präkursor-
lösung einstellen. Des Weiteren kann man Rückschlüsse auf Defekte der SrO-STO-Abfolge
ziehen. Auch LMO/SMO-Heterostrukturen wurden mit MAD-ALE abgeschieden. Im Gegen-
satz zu den SrO-STO-Strukturen liegen in den Manganat-Übergittern zum Teil geladene AO-
und BO2-Lagen vor. Dadurch können sich Coulomb-Potentiale ergeben, die das Wachstum
stören. Es wird gezeigt, dass ein absichtlicher Mn-Überschuss in der ersten MnO2-Lage zu
einem stabilen lagenweisen Wachstum führt. Mit der in-situ Ellipsometrie können die Än-
derungen der Mn-Valenzen in den oberflächlichen MnO2-Lagen bei jedem Wachstumsschritt
nachvollzogen werden.

In Kapitel 8 werden die Studien zum exchange bias (EB) von La0.7Sr0.3MnO3/La1−xSrxMnO3
(x = 0.6 − 1.0) Doppellagen präsentiert. Durch die Verwendung von variierenden Sr-Dotie-
rungen x kann man verschiedene Typen von AFM Ordnung in der La1−xSrxMnO3-Lage
einstellen und den resultierenden Einfluss auf das EB in Erfahrung bringen. Bei der Varia-
tion der Schichtdicken ergeben sich durch die Relaxation der epitaktischen Verspannungen
unterschiedliche tetragonale Verzerrungen. Daraus resultiert eine Variation der orbitalen Po-
larisation der 3d-Orbitale und damit Veränderungen der magnetischen Kopplungen an der
Grenzfläche. Diese Modifikationen der Grenzflächen kann man wiederum im Verhalten der
M (H)-Kurven ausmachen.

Übergitter aus LMO und SMO auf STO (001)-, (111)- und (La0.3Sr0.7) (Al0.65Ta0.35) O3
(LSAT) (001)-Substraten werden in Kapitel 9 behandelt. Mit der in-situ Ellipsometrie kann
man bereits beim Wachstum Aussagen über die strukturellen und elektrischen Eigenschaften
der Heterostrukturen treffen. So kann man beim Wachstum auf STO (111) Interdiffusions-
prozesse identifizieren und beim Wachstum auf STO (001) die Delokalisierung der Elektronen
über die LMO/SMO-Grenzfläche quantifizieren. Dieser Kontrast der chemischen Qualität der
Grenzflächen schlägt sich auch im Magnetismus nieder. Bei den Proben auf STO (111) stellt
man einen homogenen FM Zustand fest. Dagegen sieht man für STO (001) zwei entkop-
pelte FM Phasen. Unter Berücksichtigung der experimentellen Ergebnisse bei Variation der
LMO/SMO-Bilagendicke und Modifikation der epitaktischen Verspannung durch das Wachs-
tum auf einem LSAT (001)-Substrat entwickelt man ein Modell, um diesen unkonventionellen
Zustand zu erklären.

Zum Schluss werden die in der Arbeit gewonnen Ergebnisse zusammengefasst. Dabei wird
zum einen auf die in dieser Arbeit erprobten technischen Weiterentwicklungen der MAD
eingegangen. Andererseits werden die verschiedenen magnetischen Kopplungsphänomene, die
hier in Manganat-Heterostrukturen beobachtet wurden, beleuchtet. Insgesamt ergeben sich so
viele Anknüpfungspunkte für weitere Forschungsaktivitäten, die abschließend erwähnt werden
sollen.

Diese Arbeit wurde im Rahmen des IFOX (Interfacing Oxides)-Projektes (FP 7) der Euro-
päischen Union durchgeführt. Damit kam es zu einem regen Austausch mit anderen Arbeits-
gruppen. Es ist insbesondere die Verbindung zur Gruppe von Johan Verbeeck der Universität
Antwerpen, in der Ricardo Egoavil und Haiyan Tan hochaufgelöste Transmissionselektronen-
mikroskop (TEM)-Aufnahmen der hier vorgestellten Proben anfertigten, zu erwähnen. Au-
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ßerdem wurden der Gruppe um Donald MacLaren von der Universität Glasgow verschiedene
Heterostrukturen zur Untersuchung mit einem Lorentz-TEM bereitgestellt. Neben den Part-
nern im IFOX-Projekt fertigte Vladimir Roddatis vom Institut für Materialphysik der Georg-
August-Universität Göttingen TEM-Aufnahmen an. Zudem lieferten Bachelor- und Master-
studenten, die im Umfeld dieser Dissertation betreut wurden, experimentelle Beiträge: Danny
Schwarzbach, Sven Esser und Marius Keunecke bearbeiteten Teilaspekte der LMO/SMO-
Übergitter (Kapitel 9), Felix Massel führte MAD-ALE mit Manganaten und Fryderyk Lyzwa
mit Ruddlesden-Popper-Strukturen aus SrO− SrTiO3 durch (Kapitel 7).





Teil I.

Theoretische Grundlagen

7





Kapitel 2
Manganate

Manganate sind stark korrelierte Übergangsmetallperowskite, die in Abhängigkeit ihrer che-
mischen Zusammensetzung verschiedene elektrische und magnetische Eigenschaften zeigen
können. Einige Mitglieder dieser Materialklasse sind empfindlich gegen externe Stimuli, z.B.
elektrische und magnetische Felder, hydrostatischen Druck, Licht, die strukturelle, magneti-
sche und elektrische Phasenübergänge treiben können [16, 17]. Dabei ist das prominenteste
Beispiel der Kolossale Magnetowiderstand (CMR), der eine drastische Reduktion des Wider-
standes durch ein äußeres Magnetfeld bezeichnet. Dabei wird ein Übergang vom ladungs-
geordneten (antiferromagnetischen) Isolator (COI) zum ferromagnetischen Metall (FMM)
induziert [18, 19]. Manganate mit entsprechender Zusammensetzung sind ferromagnetische
Metalle mit einer Spinpolarisation von 100 % [20], so dass sie ein großes Potential für spin-
tronische Anwendungen besitzen, insbesondere zur Verwendung als Elektrodenmaterial von
Strukturen, in denen der Tunnelmagnetowiderstand (TMR) ausgenutzt wird.

In diesem Kapitel werden die Grundlagen der Physik der Manganate besprochen. Zunächst
wird die Kristallstruktur erläutert, um dann die damit verbundene elektronische Struktur der
d-Elektronenzustände zu diskutieren. Durch die Mn-O-Mn-Bindungen ergeben sich mit dem
Superaustausch und dem Doppelaustausch magnetische Kopplungen zwischen den Spins auf
den Mn-Ionen. Schließlich liefert die Betrachtung dieser Austauschwechselwirkungen Ansätze
zur Konstruktion eines magnetischen Phasendiagramms, das hier anhand des Beispiels von
La1−xSrxMnO3 illustriert wird.

2.1. Kristallstruktur

Die hier untersuchten Manganate mit der allgemeinen Summenformel ABO3 kristallisieren in
verschiedenen Varianten der Perowskit-Struktur. Nach allgemeiner Konvention unterscheidet
man in dieser Struktur zwischen den Kationen auf den A- und B-Plätzen (siehe Abbildung
2.1). Die Sauerstoff-Ionen bilden um den B-Platz einen BO6-Oktaeder, der bestimmend ist
für die Physik der Übergangsmetallperowskite. Bei den Manganaten wird der B-Platz von
Mn3+/Mn4+-Ionen belegt und der A-Platz von Ionen der Lanthanoiden (La3+, Pr3+, ...)
oder Erdalkali-Elemente (Sr2+, Ca2+, ...). Die in Abbildung 2.1 dargestellte kubische Struk-
tur wird nur für wenige chemische Zusammensetzungen realisiert. In Abhängigkeit von den

9
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B-Platz

A-Platz

Sauerstoff

Abbildung 2.1.: Einheitszelle für ein kubisches Perowskit mit Kationen auf den A- und
B-Plätzen und den O2−-Anionen (gezeichnet mit VESTA [21]).

Ionenradien der Kationen ergeben sich Abweichungen von dieser Struktur. Entlang der [001]-
Richtung zerfällt die Perowskit-Struktur in Ebenen aus AO und BO2. Der Goldschmidtsche
Toleranzfaktor

t = dA−O√
2dB−O

= 1√
2
〈rA〉+ rO
〈rB〉+ rO

(2.1)

(dA/B−O: durchschnittliche Längen der A/B-O-Bindungen,
〈

rA/B
〉
: durchschnittliche Radien

der Kationen auf den A/B-Plätzen, rO: Radius der O2−-Ionen) ist ein Maß für die Fehlpassung
der AO- und BO2-Lagen [22]. Für einen Toleranzfaktor t = 1 ergibt sich die kubische Struk-
tur, bei der die Bindungswinkel der Mn-O-Mn-Bindungen den Idealwert von 180 ◦ annehmen.
Abweichungen von t = 1 werden durch Verdrehungen und Verkippungen der BO6-Oktaeder
ausgeglichen. Für 0.96 < t < 1 folgt so eine rhomboedrische Struktur (R3c), für t < 0.96
eine orthorhombische Struktur (Pmna) und für t > 1 eine Struktur mit hexagonaler Sym-
metrie [22]. Diese strukturellen Modifikationen der kubischen Struktur haben durch ihren
Zusammenhang mit den Mn-O-Mn-Bindungswinkeln einen zum Teil drastischen Einfluss auf
die elektronischen und magnetischen Eigenschaften. Neben den mittleren Bindungswinkeln
ist für eine vollständige Beschreibung aber außerdem die Unordnung der Kationenradien zu
berücksichtigen, welche über eine Unordnung der Mn-O-Mn-Bindungswinkel auf die beobach-
teten Eigenschaften rückkoppelt [16]. In den folgenden Abschnitten wird man sehen, dass sich
die Struktur nicht nur einfach aus dem Vergleich der Kationenradien ergibt, sondern auch
elektronische Freiheitsgrade wie der Jahn-Teller-Effekt zu Veränderungen der Kristallstruktur
führen können.

2.2. Elektronische Struktur der Mn-Ionen

Die Mn3+/Mn4+-Ionen liegen in einer Argon-Edelgaskonfiguration mit vier ([Ar]3d4) bzw.
drei ([Ar]3d3) weiteren Elektronen auf der 3d-Schale vor. Das Kristallfeld der O2−-Ionen
hebt die Entartung der 3d-Orbitale auf: Die dxy, dxz und dyz-Orbitale, die man als t2g-
Zustände zusammenfasst, werden gegenüber den eg-Zuständen, die aus dem dx2−y2- und
d3z2−r2-Orbital bestehen, energetisch abgesenkt (siehe Abbildung 2.2). Diese energetische
Aufspaltung, die Kristallfeldenergie ∆CF , hat in den hier betrachteten Manganaten die Grö-
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Abbildung 2.2.: Aufhebung der Entartung der 3d-Niveaus eines Mn3+-Ions im oktaedri-
schen Kristallfeld der O2−-Ionen in der Perowskit-Struktur: Die Kristallfeldenergie ∆CF se-
pariert die eg- und t2g- Niveaus, die durch eine Jahn-Teller-Verzerrung des MnO6-Oktaeders
weiter aufspalten. Außerdem sind die winkelabhängigen Wahrscheinlichkeitsverteilungen der
3d-Orbitale, die der Symmetrie des Kristallfeldes entsprechen, dargestellt (nach [22, 23]).

ßenordnung ∆CF ≈ 1 eV [24]. Nach den Hundschen Regeln besetzen die Elektronen die t2g-
Niveaus mit parallelem Spin und bilden einen Rumpfspin mit S = 3

2 . Das vierte Elektron auf
den Mn3+-Ionen besetzt ein eg-Niveau, da die Energie der Hundschen Kopplung in Mangana-
ten mit JH ≈ 2−3 eV [22] deutlich größer ist als die Kristallfeldenergie. Das Mn3+-Ion befindet
sich somit im high spin Zustand mit einem Gesamtspin S = 2. Für die dem Kristallfeld der
MnO6-Oktaeder angepassten Wellenfunktionen der 3d-Elektronen verschwinden die Erwar-
tungswerte des Drehimpulsoperators lz und damit das magnetische Bahnmoment [22]. Daher
ist das magnetische Moment nur durch die Spins gegeben und es folgt für La1−xSrxMnO3 ein
Sättigungsmoment von

mz = 2
(

2(1− x) + 3
2x
)
µB = (4− x)µB (2.2)

Die orbitale Entartung der eg-Elektronen wird nach dem Jahn-Teller-Theorem durch eine
Verzerrung des Gitters aufgehoben [25]. In Abbildung 2.2 wird dies durch die Streckung des
MnO6-Oktaeders entlang der z-Achse und gleichzeitiger Stauchung senkrecht dazu erreicht.
Die Verzerrung schreitet fort, bis die Erhöhung der elastischen Energie die Energieabsenkung
des d3z2−r2-Orbitals kompensiert. Das bei dieser Symmetrieänderung modifizierte Coulomb-
Potential der O2−-Ionen spaltet auch die t2g-Niveaus auf (siehe Abbildung 2.2). Im nächsten
Kapitel wird aufgezeigt, dass die Entartung der eg-Niveaus auch durch äußere Verzerrungen
des Gitters wie epitaktische Verspannungen aufgehoben werden kann. Mit optischer Spek-
troskopie ergibt sich für die energetische Aufspaltung der eg-Niveaus in LaMnO3 (LMO)
EJT ≈ 0.7 eV [26, 27]. In LMO kommt es zu einer kollektiven Ordnung der Jahn-Teller-
verzerrten Oktaeder unterhalb einer Temperatur von TOO ≈ 800 K, woraus eine Gitterstruk-
tur mit orthorhombischer Symmetrie resultiert [28]. Die durch den Jahn-Teller-Effekt ver-
mittelte Elektron-Phonon-Kopplung mündet in dem Quasiteilchen des Jahn-Teller-Polarons,
das die Kombination aus einem Elektron auf den eg-Niveaus und der daraus resultierenden
Verzerrung des MnO6-Oktaeders und seiner Umgebung bezeichnet [22].
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2.3. Austauschmechanismen

Da der Überlapp der benachbarten 3d-Orbitale in Manganaten gering ist, findet der magne-
tische Austausch indirekt über die Hybridisierung mit den p-Orbitalen der O2−-Ionen statt.
Der Energiegewinn bei der Delokalisierung von Elektronen zwischen den O2p- und Mn3d-
Zuständen wird durch das p-d-Transferintegral tpd charakterisiert. Der σ-Überlapp zwischen
den O2p- und eg-Orbitalen ist deutlich stärker als der π-Überlapp zwischen den O2p- und t2g-
Orbitalen: tpdπ ∼ (1/2)tdpσ [29]. Bei einer Delokalisierung eines Elektrons über zwei durch
eine Sauerstoffbrücke verbundene Mn-Ionen ergibt sich eine Verringerung der kinetischen
Energie gemäß [22, 29, 30]

tdd =
t2pd
∆ (2.3)

mit der Energielücke des O2p → Mn3d-Ladungstransfers (siehe Abbildung 2.3 a))

∆ = E
(
dn+1p5

)
− E

(
dnp6

)
. (2.4)

Über den Mn-O-Mn-Bindungswinkel φ ist tdd direkt mit der Struktur des Netzwerkes aus
MnO6-Oktaedern verknüpft und verkleinert sich bei Abweichungen von dem Bindungswinkel
φkub = 180 ◦ für ideale kubische Strukturen proportional zu |cos (φ)| [31].

2.3.1. Superaustausch und Goodenough-Kanamori-Anderson-Regeln

Da der Austausch der Spins auf den 3d-Ionen indirekt über die Hybridisierung mit den Sau-
erstoffionen stattfindet, wird dieser Superaustausch genannt. Dieser wurde von Goodenough,
Kanamori und Anderson zuerst theoretisch beschrieben und mit den nach ihnen benannten
Goodenough-Kanamori-Anderson (GKA)-Regeln ist es möglich, die Art und Stärke der ma-
gnetischen Kopplung in Abhängigkeit der Besetzung der 3d-Orbitale abzuschätzen [22, 30].
Zur Illustration des Superaustausches betrachtet man LaMnO3 (LMO), in dem alle Mn-Ionen
im Mn3+-Zustand vorliegen (siehe Abbildung 2.3). Der Transfer eines Elektrons zwischen den
Mn-Ionen führt auf einem Ion zu einer doppelten Besetzung des eg-Niveaus, welche mit einer
Erhöhung der Coulomb-Energie einhergeht. Diese wird durch die sogenannte Mott-Hubbard-
Energie, U , charakterisiert [29]:

U = E
(
dn+1dn−1

)
− E (dndn) . (2.5)

Für 3d-Perowskite ergeben sich U ∼ 3 − 7 eV und tdd ∼ 0.1 − 0.4 eV [29] (LMO: U ≈
3.1 eV, tdd ≈ 0.4 eV [26]). Wegen U � tdd ist der Gewinn an kinetischer Energie bei der
Delokalisierung über mehrere Mn-Ionen zu klein, um die erhöhte Coulomb-Energie bei einer
doppelten Besetzung eines eg-Orbitals zu kompensieren. LMO ist im Grundzustand ein Mott-
Hubbard-Isolator. Die Elektron-Elektron-Korrelationen lokalisieren die Elektronen in diesem
Material, das wegen seiner halb-gefüllten eg-Niveaus ohne Korrelationen ein Metall wäre [22,
29].

Mit U � tdd sieht man im Hamilton-Operator des Hubbard-Modells den zu tdd propor-
tionalen Hüpfterm als Störung an. Im ungestörten Grundzustand sind also die durch den
Jahn-Teller-Effekt energetisch bevorzugten eg-Orbitale einfach besetzt. Um Aussagen über
die gegenseitige Ordnung der Spins auf den Mn-Ionen zu treffen, betrachtet man virtuelle
Hüpfprozesse zwischen den Mn-Ionen (siehe Abbildung 2.3). Bei einer parallelen Ausrichtung
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Abbildung 2.3.: Zum Superaustausch und den Goodenough-Kanamori-Anderson (GKA)-
Regeln am Beispiel einer Bindung zwischen zwei Mn3+-Ionen (nach [22, 30]): Virtuelle Hüpf-
prozesse zwischen den eg- und O2p-Niveaus, die durch die Energie des Ladungstransfers ∆
separiert sind, vermitteln Austauschkopplungen. Die t2g-Rumpfspins (S = 3/2) folgen der
Ausrichtung der eg-Elektronen aufgrund der Hundschen Kopplung. In den Beispielen sind
die d3z2−r2 -Orbitale entlang der Mn-O-Mn-Bindungen ausgerichtet und die dx2−y2 -Orbitale
senkrecht dazu. a) Aufgrund des Pauli-Prinzips sind die Hüpfprozesse zu beiden Seiten nur
erlaubt, wenn die Spins auf den Mn-Ionen entgegengesetzt orientiert sind. b) Bei unbesetzten
d3z2−r2-Orbitalen diktiert die Hundsche Kopplung eine antiparallele Ausrichtung der Spins.
c) Wenn auf einem Mn-Ion das d3z2−r2 -Orbital und auf dem anderen das zur Bindung
orthogonale dx2−y2-Orbital besetzt ist, wird eine ferromagnetische Ausrichtung bevorzugt.

der Spins auf den benachbarten und einfach besetzten eg-Orbitalen schließt das Pauli-Prinzip
Hüpfprozesse aus. Für eine antiparallele Orientierung können die Elektronen virtuell hüpfen
und es ergibt sich nach störungstheoretischen Rechnungen zweiter Ordnung eine Reduktion
der Energie um [22, 29]

JSE = −2t2dd
U

(2.6)

Auch zwischen den Elektronen auf den t2g-Orbitalen ergibt sich eine Austauschwechselwir-
kung nach dem Superaustausch. Durch tpdπ ∼ (1/2)tdpσ ist die Austauschwechselwirkung der
Spins auf den t2g-Zuständen um einen Faktor ∼ 1/16 kleiner als zwischen den eg-Orbitalen
[29]. Damit nimmt man hier an, dass die t2g-Elektronen nicht aktiv an den Austauschpro-
zessen teilnehmen und einen Rumpfspin S = 3

2 bilden, der über die Hundsche Kopplung
die Ausrichtung der Spins der eg-Elektronen annimmt. Nach Zaanen, Sawatzky und Al-
len differenziert man zwischen dem genannten Mott-Hubbard-Isolator und einem sogenann-
ten Ladungstransfer-Isolator. Man unterscheidet diese beiden Typen, indem man betrach-
tet, ob das bei den virtuellen Hüpfprozessen entstehende Loch auf dem O2−-Anion besteht
(Ladungstransfer-Isolator) oder auf dem 3d-Ion (Mott-Hubbard-Isolator) [22, 29]. Im LMO
ist ∆ ≈ 5 eV > U ≈ 3.1 eV [26], wodurch ein Loch auf einem Mn-Ion bevorzugt wird. Für
∆ < U liegt das Loch auf dem Sauerstoff-Ion. Bei einem Ladungstransfer-Isolator muss man
in der Gleichung 2.6 den Faktor 1/U durch 1/∆ ersetzen [22, 29]1.

1Diese einfache Form der Austauschenergie JSE gilt streng nur für die Grenzfälle mit ∆� U bzw. U � ∆.
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Abbildung 2.4.: Zum Doppelaustausch: Bei paralleler Ausrichtung der t2g-Spins auf den
benachbarten Mn-Ionen erlaubt die Hundsche Kopplung ein Springen des eg-Elektrons vom
Mn3+- zum Mn4+-Ion, ohne dass sich die Energie dabei verändert (nach [22, 30]).

In der dreidimensionalen Kristallstruktur der Manganate ist nicht nur die in Abbildung 2.3
a) gezeigte Situation denkbar, sondern auch andere Fälle, in denen sich gefüllte und leere eg-
Orbitale an einer Sauerstoffbindung gegenüber stehen. Dabei ist zu berücksichtigen, dass sich
das eg-Elektron auf dem Mn3+-Ion auch auf dem Orbital befinden kann, das senkrecht auf der
betrachteten Mn-O-Mn-Bindung steht2. Mit den Goodenough-Kanamori-Anderson (GKA)-
Regeln ist es möglich, in diesen Fällen die Art und Stärke der magnetischen Austauschwech-
selwirkung abzuschätzen. Dabei ergibt sich die Austauschwechselwirkung analog zu den oben
angestellten Überlegungen daraus, dass die eg- und O2p-Elektronen ihre kinetische Energie
durch virtuelle Hüpfprozesse vermindern können. Dadurch dass das Pauli-Prinzip und die
Hundsche Kopplung das Hüpfen der Elektronen nur bei einer bestimmten relativen Spinori-
entierung erlauben, wird das Vorzeichen der Austauschwechselwirkung festgelegt. Durch die
starke Hundsche-Kopplung JH folgt der Rumpfspin der t2g-Elektronen der Orientierung der
eg-Elektronen [22, 30]. In Abbildung 2.3 sind die ersten beiden GKA-Regeln für eine Mn3+-
O-Mn3+-Bindung skizziert, die dritte Regel wird hier nicht gesondert aufgeführt, da sie den
90◦-Austausch betrifft, der in Perowskit-Manganaten aus geometrischen Gründen nicht rele-
vant ist. Nach der ersten GKA-Regel ist der 180◦-Austausch zwischen gefüllten oder leeren
Orbitalen antiferromagnetisch (siehe 2.3 a) und b))3. Teil c) der Abbildung 2.3 entspricht der
zweiten GKA-Regel. Beim zweiten Mn3+-Ion ist das dx2−y2-Orbital senkrecht zur Mn-O-Mn-
Bindung besetzt, so dass eine ferromagnetische Ausrichtung der Spins auf den Mn-Ionen eine
Delokalisierung der O2p-Elektronen unterstützt. Der ferromagnetische Zustand wird dabei
einer antiferromagnetischen Ordnung vorgezogen, da bei einer ferromagnetischen Ordnung
die Hundsche Kopplung zwischen den beiden Elektronen auf den orthogonalen eg-Orbitalen
erfüllt werden kann [22, 30].

2.3.2. Doppelaustausch

Der in diesem Abschnitt besprochene Mechanismus des Doppelaustausches erklärt den für
einen weiten Dotierungsbereich vorherrschenden ferromagnetisch metallischen (FMM) Grund-
zustand gemischtvalenter Manganate und liefert eine qualitative Begründung für den CMR.
Wie in Abbildung 2.4 dargestellt, betrachtet man ein Mn3+- und ein Mn4+-Ion, deren eg-
Orbitale über eine Sauerstoffbrücke verbunden sind. Im Gegensatz zu der zuvor geschilderten

2In Abbildung 2.3 werden immer Mn-O-Mn-Bindungen aus zwei d3z2−r2 -Orbitalen dargestellt. In der Realität
kann es auch gemischte Bindungen mit jeweils einem d3z2−r2 - und dx2−y2 -Orbital geben. Durch die orbitale
Ordnung im LMO werden genau diese gemischten Bindungen in den ferromagnetisch ordnenden Ebenen
realisiert.

3In Abbildung 2.3 a) ist bei einer Besetzung des d3z2−r2 mit zwei Elektronen mit antiparallelem Spin die
Korrelationsenergie U zu bezahlen. Für die in Abbildung 2.3 b) gezeigte Situation ist die Energie bei einer
doppelten Besetzung der eg-Orbitale durch die Verteilung der beiden Elektronen auf verschiedene Orbitale
mit parallelem Spin um die Hundsche Kopplungsenergie JH reduziert und beträgt U − JH .
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Situation des Superaustausches ist nun ein reelles Hüpfen des eg-Elektrons zwischen den
Mn-Ionen möglich, ohne dass eine zusätzliche Coulomb-Energie U aufgebracht werden muss.
Stehen die beiden t2g-Rumpfspins parallel (Abbildung 2.4), so ist der Zustand nach dem Hüp-
fen energetisch gleichwertig mit dem Ausgangszustand, die eg-Elektronen sind itinerant. Bei
einer antiparallelen Orientierung muss beim Hüpfen die Hundsche Kopplungsenergie bezahlt
werden. Mit den Hüpfprozessen ist eine Reduktion der kinetischen Energie der eg-Elektronen
verbunden, woraus eine ferromagnetische Austauschwechselwirkung folgt. Die Beweglichkeit
der Ladungsträger und die ferromagnetische Ordnung bedingen einander also [22].

Mit Blick auf die Rolle der Hundschen Kopplung führen Anderson und Hasegawa ein effektives
Transfermatrixelement ein [31]:

teffdd = tdd cos
(
θij
2

)
(2.7)

mit dem Winkel θij zwischen den t2g-Spins auf benachbarten Gitterplätzen i und j. In der
Nähe zur Curie-Temperatur verringert sich die ferromagnetische Ordnung und es gibt Abwei-
chungen vom idealen Wert θij = 0◦. Dadurch nimmt die durch teffdd bestimmte Bandbreite ab,
was gleichbedeutend ist mit einer Erhöhung der effektiven Masse und somit des elektrischen
Widerstandes. Ein externes Magnetfeld ordnet die t2g-Spin teilweise und bewirkt damit eine
Reduktion des Widerstandes. In der Nähe der Curie-Temperatur ist die magnetische Suszep-
tibilität am größten, so dass der Effekt des Feldes auf die relative Orientierung der Spins
dort maximal wird. Damit erwartet man auch ein Maximum des CMR in der Nähe von TC
und nur einen kleinen Effekt bei höheren und tieferen Temperaturen. Dies wird in der Tat
experimentell für viele Manganate wie z.B. La0.7Sr0.3MnO3 beobachtet. Es gibt jedoch auch
Materialien, die bei tiefen Temperaturen weit unterhalb von TC einen starken CMR aufweisen
[16, 17]. Auch kann der Doppelaustausch nicht die Amplitude des CMR und deren Variation
zwischen verschiedenen Manganaten erklären [16, 17]. Der absolute Wert des CMR, den man
mit theoretischen Berechnungen im Modell des Doppelaustausches erhält, ist deutlich kleiner
als die im Experiment gemessenen Werte [17].

Der Doppelaustausch greift also zu kurz, es müssen weitere Freiheitsgrade berücksichtigt
werden. Diese sind in der Elektron-Phonon-Kopplung zu suchen, die durch den bereits oben
eingeführten Jahn-Teller-Effekt vermittelt wird und sich im Quasiteilchen des Jahn-Teller-
Polarons manifestiert. Bei der Lokalisierung eines Elektrons in einem Jahn-Teller-verzerrten
Oktaeder gewinnt man die Energie Elatt. Dies steht in Konkurrenz zur Delokalisierung der
eg-Elektronen über den Doppelaustausch, der über einen FMM-Zustand zu einer Verringe-
rung der kinetischen Energie führt. Zum Vergleich dieser beiden widerstrebenden Prozesse
führt Millis den Quotienten λ = Elatt/t

eff
dd ein [32], welcher ein Maß für die Korrelationen zwi-

schen Elektronen und Gitter darstellt [17, 32, 33]. Da tdd von dem Mn-O-Mn-Bindungswinkel
abhängt, lässt sich somit die Stärke der Elektron-Phonon-Kopplung durch Variation der
Kationen auf den A-Plätzen verändern. Mathur und Littlewood konstruieren mit diesem
Parameter ein generisches Phasendiagramm der Manganate [33]. Für La0.7Sr0.3MnO3 ist λ
sehr klein, so dass dieses Material den Vorhersagen des Doppelaustausches gehorcht [24].
In Pr0.7Ca0.3MnO3 ist der Mn-O-Mn-Bindungswinkel deutlich kleiner, woraus eine stärkere
Elektron-Phonon-Kopplung folgt, die zu einem isolierenden Grundzustand führt [16]. Zhao et
al. beobachten beim Austausch der 16

8 O2−-Sauerstoffionen durch das schwerere Isotop 18
8 O2−

in La0.8Ca0.2MnO3 eine Verringerung der Curie-Temperatur um ∆T ≈ 20 K [34]. Der Aus-
tausch der Sauerstoffisotope beeinflusst die Schwingungsfrequenz der Phononen, hat aber
keine Auswirkungen auf Elatt und teffdd . Der eingeführte Parameter λ kann also die verschie-
denen Manganate nicht vollständig klassifizieren. Sudheendra et al. führen den Quotienten
λvib = Elatt

~ωL (ωL bezeichnet die Schwingungsfrequenz des longitudinalen optischen Phonons)
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ein [35, 36]. λvib ist wie λ ein Maß der Elektron-Phonon-Kopplung [35]. Wenn Zhao et al.
den Sauerstoff durch ein schwereres Isotop ersetzen, verringert sich die Schwingungsfrequenz
der Gitterschwingungen, bei denen die Sauerstoffionen beteiligt sind. Damit steigt λvib, was
eine erhöhte Kopplung der Elektronen an das Gitter signalisiert. Daraus resultiert dann die
beobachtete Reduktion der Curie-Temperatur.

Korrelationseffekte zwischen Polaronen sind ein entscheidender Baustein für die Erklärung
des CMR. Im Zusammenhang mit dem CMR beobachtet man korrelierte Polaronen, deren
orbitale Ordnung eine ähnliche Struktur aufweist wie in La0.5Ca0.5MnO3. Diese sorgen für
eine Lokalisierung der Ladungsträger in einer ladungsgeordneten Struktur des CE-Typs und
die Unterdrückung des Ferromagnetismus. Durch äußere Felder (z.B. Magnetfeld) werden die
Korrelationen aufgebrochen und es kommt zum Metall-Isolator-Übergang (MIT) [16, 17, 37].
Theoretische Überlegungen und experimentelle Befunde zeigen eine Koexistenz der FMM-
und COI-Phase. Diese ist bei Manganaten mit mittleren Werten von λ nur in der Nähe des
MIT zu finden, für größere λ liegt diese Phasenseparation auch bei tiefen Temperaturen vor
[16, 17, 37]. In diesem Zustand lassen sich die großen Werte des CMR mit einem feldgetriebe-
nen Wachstum der FMM-Phase, die perkolative Pfade durch die COI-Matrix bildet, erklären
[16, 17].

2.4. Phasendiagramm von La1-xSrxMnO3

Mithilfe des Zusammenspiels zwischen Superaustausch und Doppelaustausch lassen sich weite
Teile des in Abbildung 2.5 gezeigten magnetischen Phasendiagramms von La1−xSrxMnO3
(LSMO(x)) verstehen. Für LaMnO3 (LMO) führt die bei höheren Temperaturen, TOO ≈
800 K, stattfindende orbitale Ordnung dazu, dass die besetzten eg-Orbitale senkrecht zur c-
Achse der orthorhombischen Struktur stehen. In den Ebenen orthogonal zur c-Achse ordnen
die Orbitale dann so, dass sich jeweils ein besetztes d3z2−r2-Orbital und ein unbesetztes dx2−y2

an einer Mn-O-Mn-Bindung gegenüber stehen. Nach den GKA-Regeln ist die Kopplung in
diesen Ebenen dann ferromagnetisch. Entlang der c-Achse ergibt sich durch die beiderseitig
unbesetzten eg-Orbitale dann eine antiferromagnetische Wechselwirkung. Insgesamt resultiert
so eine antiferromagnetische Ordnung des A-Typs, die im Experiment eine Néel-Temperatur
TN ≈ 150 K zeigt [38, 39]. Die Coulomb-Abstoßung führt zu einer Lokalisierung der eg-
Elektronen, so dass LMO ein Mott-Hubbard-Isolator ist. Für SrMnO3 (SMO) am anderen
Ende des Phasendiagramms sind alle eg-Orbitale unbesetzt, so dass sich nach der ersten
GKA-Regel für jedes Mn-Ion eine antiferromagnetische Kopplung zu allen Nachbarn ergibt.
Damit ist SMO ein Antiferromagnet des G-Typs mit einer Néel-Temperatur TN ≈ 260 K [40].
Durch das Fehlen von Ladungsträgern auf den eg-Orbitalen ist SMO ein Bandisolator. Wie
es der Doppelaustausch vorhersagt, liegt im Bereich von x ≈ 0.17− 0.5 eine ferromagnetisch
metallische Phase vor, die in der Region um x = 0.3− 0.4 seine maximale Curie-Temperatur,
TC ≈ 370 K, zeigt.

Für die Regionen zwischen den zuvor genannten Phasen lassen sich keine einfachen Erklä-
rungen des magnetischen Zustandes angeben. Diese Übergangsregionen werden von der Kon-
kurrenz des Super- und Doppelaustausches bestimmt und sind oft von einer Koexistenz fer-
romagnetischer und antiferromagnetischer Phasen geprägt. Wenn man von LMO ausgehend
Sr-Ionen zudotiert, verringert sich durch die reduzierte Anzahl der Jahn-Teller-verzerrten
Oktaeder die treibende Kraft zur orbitalen Ordnung. Zusätzlich wird an einigen Stellen der
Doppelaustausch ermöglicht, wodurch die antiferromagnetische Ordnung des A-Typs schon
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Abbildung 2.5.: Strukturelles, elektronisches und magnetisches Phasendiagramm
von La1−xSrxMnO3 in seiner bulk-Form nach [38, 39] (Kristallstrukturen: Jahn-
Teller verzerrt orthorhombisch-O’, orthorhombisch-O, orbital-geordnet orthorhombisch-
O*, rhomboedrisch-R, tetragonal-T, monoklin-Mc, kubisch-C, elektronische Eigenschaf-
ten: isolierend-I, metallisch-M, magnetische Ordnung: ferromagnetisch-FM, paramagnetisch-
PM, phasensepariert-PS, antiferromagnetisch A-Typ-A-AFM, antiferromagnetisch C-Typ-
C-AFM, antiferromagnetisch G-Typ-G-AFM.).

bei einer Dotierung x = 0.09 verloren geht und eine ferromagnetische Ordnung erscheint4.
Übersteigt die Sr-Dotierung einen Wert von x = 0.175, so verschwindet die langreichweiti-
ge Ordnung der Jahn-Teller-verzerrten Oktaeder und der FMM-Zustand setzt ein [22, 38].
Allerdings zeigen Messungen der Paar Dichtefunktion (pair density function (PDF)) mittels
gepulster Neutronenstreuung das Vorhandensein von lokalen Jahn-Teller-Verzerrungen auch
im FMM-Grundzustand für Proben mit x ≥ 0.175 [41]. Diese Verzerrungen besitzen keine
langreichweitige Ordnung, so dass sie keinen Einfluss auf die bulk-Gitterstruktur haben [41].
Erst bei größeren Dotierungen, x & 0.35 verschwinden die Signaturen für die Verzerrung der
MnO6-Oktaeder aus den Messungen der PDF [41].

Der sich der FMM-Phase anschließende Bereich für x > 0.5 zeigt ein komplexes Verhalten
mit unscharfen Phasengrenzen. Ein Grund für diese Asymmetrie des Phasendiagramms um
x = 0.5 ist in den strukturellen Veränderungen zu suchen, die sich mit steigender Sr-Dotierung
ergeben. Der Toleranzfaktor steigt von t = 0.89 für x = 0 auf t = 1.01 für x = 1. Mit
steigendem x nähert sich der Mn-O-Mn-Bindungswinkel also immer mehr dem Idealwert
von φ = 180 ◦ an. Dadurch dass die anisotropen Verzerrungen des Gitters bei größerem Sr-
Gehalt schwach ausgeprägt sind, wird die Separierung von den Energieniveaus der dx2−y2-
und d3z2−r2-Orbitale deutlich kleiner als in LMO. Die beiden eg-Orbitale sind fast entartet
[38]. Theoretische Betrachtungen des Doppelaustausches zwischen entarteten eg-Orbitalen
resultieren in der experimentell beobachteten Abfolge von magnetischen Phasen für 0.5 <
x < 0.9, bei der auf die ferromagnetische Phase zunächst ein Antiferromagnet des A-Typs
und dann des C-Typs folgt [42]. Der Übergang zwischen dem Antiferromagneten des A- und
des C-Typs bei x ≈ 0.7 hängt damit zusammen, dass sich die kleine tetragonale Verzerrung

4Auch im Bereich für x < 0.09 zeigt sich ferromagnetisches Verhalten, das entweder auf Phasenseparation oder
einen gekanteten antiferromagnetischen Zustand zurückgeführt wird [38].
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des Gitters ((c − a)/a ≈ ±0.4 %) von c/a < 1 für x . 0.7 auf c/a > 1 für x & 0.7 ändert
[38]. Auch die teilweise Unterdrückung des Ferromagnetismus oberhalb von x = 0.5 fällt mit
einem Übergang von einer rhomboedrischen zu einer tetragonalen Struktur zusammen [38].
Im nächsten Kapitel wird dargelegt, wie diese Änderung der Gitterstruktur die Besetzung
der eg-Orbitale und damit den magnetischen Ordnungsparameter beeinflusst. Die letzte und
bisher am wenigsten untersuchte Grenze im Phasendiagramm befindet sich bei x ≈ 0.95.
Im Bereich von x = 0.9 − 0.95 beobachtet man eine starke Reduktion der Néel-Temperatur
im Vergleich zu den benachbarten Phasen im Diagramm. Man stellt für Proben mit dieser
Dotierung eine Koexistenz von Phasen mit antiferromagnetischer Ordnung des C- und G-Typs
fest [39]. Weitere theoretische und experimentelle Befunde zeigen, dass es für diese hohen
Dotierungen auch zur Bildung von ferromagnetischen Clustern in der antiferromagnetischen
Matrix kommen kann [43, 44].



Kapitel 3
Grenzflächeneffekte

Materialien, die an einer Grenzfläche zusammentreffen, wechselwirken über die Freiheits-
grade des Gitters, der Ladungen, der Orbitale und der Spins. Durch die Manipulation der
Ladungsträgerkonzentration an der Grenzfläche zwischen konventionellen Metallen und Halb-
leitern ergeben sich eine Vielzahl an Funktionalitäten, die eine außerordentliche technische
Bedeutung besitzen. Gegenüber diesen bereits gut verstandenen Effekten ergeben sich bei
der Kombination von Übergangsmetallperowskiten bisher unbekannte Phänomene, die das
Potential haben, in der Anwendung neuartige Funktionalitäten bereitzustellen. Bei der Oxi-
dation der Übergangsmetalle werden die s-Elektronen an die Sauerstoffionen abgegeben, so
dass nur noch 3d-Elektronen verbleiben. Wie oben für die Manganate beschrieben wurde,
bestimmen diese stark korrelierten d-Elektronen die Physik dieser Materialklasse. Es ergibt
sich auf jedem Ion eine lokale Verflechtung von Ladung, Spin und den Orbitalen [45].

Die im Vergleich zu konventionellen Halbleitern deutlich größere Ladungsträgerdichte führt
dazu, dass die Abschirmlängen deutlich kleiner sind und somit Bandverbiegungen an Grenz-
flächen in deutlich schmäleren Bereichen stattfinden [10]. Typischerweise ergibt sich eine
Breite von wenigen Monolagen, in denen es zu Veränderungen der Elektronendichte kommt.
Aufgrund der starken Korrelationen verändert diese lokale Modifikation der Elektronendich-
te die Bandstruktur und kann so Änderungen des Typs der magnetischen Ordnung oder der
elektrischen Eigenschaften treiben [10, 45]. Des Weiteren spielt bei der Kombination zweier
Perowskite ABO3 und A′B′O3 die lokale Chemie eine große Rolle. Neben einem einfachen
diffusiven Austausch der Ionen A, A’ auf den A-Plätzen und B, B’ auf den B-Plätzen sind
auch Redoxreaktionen der Übergangsmetallionen zu erwarten. Diese können einerseits unter
bestimmten Herstellungsbedingungen zum Einbau von Sauerstoffleerstellen in eines der bei-
den Materialien [46] und andererseits zu einem spezifischen Elektronentransfer zwischen den
B- und B’-Ionen führen [29].

Die magnetische Austauschwechselwirkung wird von den Eigenheiten der jeweiligen B-O-
B’-Bindung bestimmt, wobei nach den GKA-Regeln zunächst die Besetzung der 3d-Orbitale
ausschlaggebend ist. Gegenüber den bulk-Materialien kann es an Grenzflächen jedoch zu Um-
besetzungen der Orbitale kommen, die genau wie veränderte B-O-B’-Bindungswinkel einen
beachtlichen Einfluss auf die magnetischen Kopplungen ausüben [45]. Die Verkippungswinkel
der BO6-Oktaeder und damit die B-O-B’-Bindungswinkel ergeben sich durch den strukturel-
len Übergang zwischen den Materialien, der sich durch die Wahl der Kationen auf den A-
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Plätzen beeinflussen lässt. Abseits von der Betrachtung der Phänomene, die an einer Grenzflä-
che auftreten, kann man in Übergittern aus zwei oder mehr Materialien kollektive Phänomene
bemerken, die sich z.B. durch den Bruch der Inversionssymmetrie bei Dreifachlagen oder die
erzwungene Ordnung der Ionen auf den A-Plätzen ergeben [29, 45]. Somit lassen sich bei der
Kombination verschiedener komplexer Oxide elektronische Zustände einstellen, die weder in
den einzelnen Komponenten auftreten, noch durch eine komplette chemische Mischung aller
Bestandteile zugänglich sind [29, 45, 47].

Auch aus praktischen Erwägungen bieten sich die oxidischen Übergangsmetallperowskite für
systematische Studien an. In dieser Stoffgruppe treten verschiedenste Typen von Ordnungs-
übergängen wie Ferro- und Antiferromagnetismus, Ferroelektrizität oder Supraleitung auf.
Trotz dieser stark unterschiedlichen elektronischen Eigenschaften weisen diese Materialien
ähnliche Strukturen auf und lassen sich somit leicht in Heterostrukturen mit qualitativ hoch-
wertigen Grenzflächen integrieren [47]. Fortschritte bei der Erforschung von Phänomenen
an Grenzflächen waren immer wieder getrieben von Verbesserungen der Methoden zur Her-
stellung und Untersuchung oxidischer Heterostrukturen. Da die räumliche Ausdehnung der
Bereiche, in denen sich die Grenzflächeneffekte abspielen, deutlich kleiner sind als bei konven-
tionellen Halbleitern und im Bereich weniger Monolagen liegen können, muss man in der Lage
sein Heterostrukturen mit entsprechender Genauigkeit und chemischer Schärfe der Grenzflä-
chen herzustellen. Für diese Anforderungen ist eine Beobachtung des Wachstums mit in-situ
Methoden unerlässlich. Ebenso müssen die Methoden zur Charakterisierung, wo zuallererst
die Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) zu nennen ist, in der Lage sein die lokale
Chemie mit einer Ortsauflösung im Bereich einer Atomlage aufzulösen.

Da man zur Untersuchung von Grenzflächeneffekten zumeist Heterostrukturen aus dünnen
Filmen heranzieht, muss man neben den Effekten, die sich direkt an der Grenzfläche abspie-
len, zusätzliche Dünnfilmeffekte betrachten. Relevant sind dabei die Einschränkung in einer
Dimension, die epitaktische Verspannung und mögliche Veränderungen der Chemie, die sich
durch den Kontakt mit dem Substrat und der freien Oberfläche ergeben [46, 47]. Auch bei
Metallen und Halbleitern kommen diese Dünnfilmeffekte zum Tragen. Eine reine Einschrän-
kung der Dimensionalität, wie sie bei dünnen Schichten auftritt, führt bei konventionellen
Metallen und Halbleitern zu Quanteneffekten [2, 3]. Durch die geometrische Beschränkung
wird der Gewinn an kinetischer Energie bei Delokalisierung der Elektronen kleiner als für
bulk-Materialien, wodurch Korrelationseffekte ein stärkeres Gewicht erhalten. Für die me-
tallischen Stoner-Ferromagneten kann die stärkere Lokalisierung der d-Elektronen und die
damit verbundene Vergrößerung der Zustandsdichte D (EF ) an der Fermi-Kante eine Erhö-
hung der Austauschenergie und der Sättigungsmagnetisierung nach sich ziehen. Die Curie-
Temperatur beschreibt die kollektive magnetische Ordnung und wird somit sowohl durch
die Austauschwechselwirkung als auch durch das kollektive thermodynamische Verhalten des
Materials bestimmt. Nach dem Mermin-Wagner-Theorem [48] verschwindet so die kollektive
ferromagnetische Ordnung in einem zweidimensionalem Material5. Im Verlauf dieses Kapitels
wird ersichtlich, dass bei komplexen Oxiden zumeist die Effekte an Grenz- bzw. Oberflächen
gegenüber einer reinen Größeneinschränkung dominieren. Dadurch gibt es nur wenige Bei-
spiele, anhand derer man bei komplexen Oxiden den direkten Einfluss der dimensionalen
Einschränkung feststellen kann [49]. Aufgrund der Magnetostriktion beeinflussen epitakti-
sche Verspannungen bei konventionellen Metallen genauso wie bei komplexen Oxiden die

5Im Mermin-Wagner-Theorem wird vom Heisenberg-Modell ausgegangen. Wenn man eine zusätzliche Aniso-
tropie einführt, die es bei dünnen Filmen oft in Form einer in-plane-Anisotropie gibt, ergibt sich ein Übergang
zum Ising-Modell, in dem eine kollektive Ordnung auch in zwei Dimensionen möglich ist.
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magnetische Anisotropie. Durch die starke Kopplung an das Gitter ergeben sich für Oxide
aber zum Teil deutlich drastischere Effekte, so dass biaxiale Verspannungen zu einem Wechsel
des Typs magnetischer Ordnung oder einem Metall-Isolator-Übergang führen können.

In diesem Kapitel werden die Veränderungen besprochen, die sich in komplexen Oxiden durch
Grenzflächen- und Dünnfilmeffekte im Vergleich zu bulk-Materialien ergeben. Diese Modifi-
kationen sollen im Hinblick ihres Einflusses auf die magnetischen Eigenschaften der Hetero-
struktur untersucht werden. Deshalb werden zunächst die treibenden Kräfte diskutiert, die
zur Veränderung der Chemie und der Valenz der Übergangsmetallionen führen, um dann die
Modifikationen der Besetzung der 3d-Orbitale zu diskutieren. Wenn diese Parameter fest-
gelegt sind, kann man die magnetischen Kopplungen konstruieren, die dann in kollektiven
magnetischen Phänomenen wie exchange bias münden können. Teilweise lassen sich die unten
diskutierten Modifikationen an der Grenzfläche aufgrund deutlich unterschiedlicher Energies-
kalen getrennt betrachten. So sind die treibenden Kräfte für eine Umordnung der Kationen
mit ∆E ∼ 1 − 10 eV (siehe Abschnitt 3.1) sehr groß und lassen sich somit gut von anderen
Effekten separieren. Andere Bereiche wie die Freiheitsgrade der Ladungen (∆E ∼ 0.1−10 eV,
siehe Abschnitt 3.1), der Orbitale (∆E ∼ EJT ∼ 0.5 eV, siehe Abschnitt 3.2 und 2.2) und der
Spins (∆E ∼ kBTC/N/6 ∼ 1− 10 meV, siehe Abschnitt 3.3 und 2.4) lassen sich nicht immer
direkt separieren und man muss im Einzelfall betrachten, ob eine hierarchische Herangehens-
weise möglich ist. Im Verlauf dieses Kapitels soll außerdem verdeutlicht werden, dass man
bei der Erklärung der Phänomene an Grenzflächen neben den Prozessen, die direkt an der
Grenzfläche stattfinden, immer auch Dünnfilmeffekte wie z.B. den Verspannungszustand der
Heterostruktur berücksichtigen muss.

3.1. Grenzflächenchemie und Valenz der Übergangsmetallionen

Komplexe oxidische Perowskite sind durch das Vorhandensein von unterschiedlichen Katio-
nen auf den A- und B-Plätzen, die in verschiedenen Mischungsverhältnissen vorliegen kön-
nen, sehr empfindlich auf Änderungen der Stöchiometrie. Wie man es im Phasendiagramm
der Manganate gesehen hat (siehe Abschnitt 2.4), sind die Eigenschaften von mischvalenten
Manganaten in der bulk-Phase abhängig vom Verhältnis zwischen der Anzahl an Mn3+- und
Mn4+-Ionen. Dies wird beeinflusst durch die Ionenladung der Kationen auf den A-Plätzen
und das Vorhandensein von Sauerstoffleerstellen. Die Auswirkungen verschiedener Ionenra-
dien auf die Struktur, die die Bindungswinkel der B-O-B’-Bindungen und damit das Aus-
tauschintegral bestimmt, sollen hier zunächst nicht weiter berücksichtigt werden. Die in die
Heterostrukturen eingebrachten oxidischen Perowskite weisen eine ähnliche Kristallstruktur
auf und es gibt zumeist keine Mischungslücke für den Austausch der Kationen auf den A- und
B-Plätzen. Diffusion führt so zu einer unscharfen Grenzfläche, da die Depositionstemperatur
deutlich unterhalb der Schmelzpunkte der beteiligten Materialien liegt und ein mischbares
Phasendiagramm besteht.

Bei dünnen Filmen kann die Ausgangsstöchiometrie ABO3 modifiziert werden. Dabei sind zu-
nächst die Anreicherung oder Verarmung bestimmter Kationen bzw. Anionen an der Oberflä-
che zu nennen. Bei Manganaten beobachtet man unter bestimmten Depositionsbedingungen
oft eine Verarmung von Sauerstoffionen an der Oberfläche. Für Depositionsmethoden, die im
Vakuum arbeiten, wie gepulster Laser-Deposition (PLD) und Molekularstrahlepitaxie (MBE)
kann es bei zu niedrigem Sauerstoffpartialdruck zur Begünstigung von Sauerstoffleerstellen
kommen. Diese machen sich einerseits in der Veränderung des Verhältnisses von Mn3+- zu
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Mn4+-Ionen bemerkbar [50], andererseits beobachtet man außerdem das Vorhandensein von
Mn2+-Ionen an der Oberfläche mittels oberflächensensitiver Röntgenabsorptionsspektrosko-
pie (XAS) [51]. Bei geeigneten Depositionsbedingungen, die zum Beispiel bei der Metallor-
ganischen Aerosol Deposition (MAD) vorliegen, lässt sich das Vorhandensein dieser Oberflä-
chenmodifikation unterdrücken [51]. Veränderungen des Gehalts an Sauerstoffionen können
auch getrieben werden durch Redoxreaktionen zwischen verschiedenen Schichten in einer He-
terostruktur, wobei auch dies nur bei entsprechenden Depositionsbedingungen zu beobachten
ist. So wird bei der Deposition von LaAlO3 auf SrTiO3 der Einbau von Sauerstoffleerstel-
len im Titanat beobachtet, der zu einer Ti3+-Ti4+-Mischvalenz führt, was der reduzierenden
Wirkung der La- und Al-Atome zugeschrieben wird [52]. Auch epitaktische Verspannungen,
die sich in Heterostrukturen ergeben, können die Sauerstoffstöchiometrie beeinflussen, da
der Einbau von Sauerstoffleerstellen zu einer vergrößerten Gitterkonstanten führt und damit
die Bildungsenergie für Sauerstoffleerstellen unter Zugspannungen herabgesetzt wird [53].
Im Experiment beobachtet man für Übergitter aus LaMnO3 (LMO) und SrMnO3 (SMO),
die durch PLD auf SrTiO3-Substraten gewachsen wurden, mittels TEM-Elektronen-Energie-
Verlustspektroskopie (EELS) eine Verarmung von Sauerstoff in den SMO-Lagen, die auf den
Übergang vom kubischen SrMnO3 zum orthorhombischen SrMnO2.5 hinweist [54]. Dass diese
Modifikation von SMO, die zu einer gleichmäßigen Verteilung von Mn3+-Ionen im Übergitter
führt, in anderen Studien nicht beobachtet werden konnte [55], zeigt den großen Einfluss der
Depositionsbedingungen auf die Bildung von Sauerstoffleerstellen. Da die Sauerstoffanionen
gegenüber den Kationen eine deutlich größere Beweglichkeit aufweisen [53], kann man eine
Modifikation der Verteilung der Sauerstoffionen deutlich häufiger observieren. Aufgrund der
kleineren Diffusionskonstanten für die Kationen müssen die treibenden Kräfte, die zu einer
feststellbaren Umverteilung dieser führen, deutlich größer sein als für die Sauerstoffionen.
Für La0.7Sr0.3MnO3 beobachtet man eine Anreicherung von Sr2+-Ionen an der Oberfläche
[56, 57]. Diese Segregation wird anscheinend durch das Vorhandensein von Sauerstoffleerstel-
len begünstigt, da sie bei niedrigem Sauerstoffpartialdruck vermehrt auftritt. Sauerstoffleer-
stellen sind allerdings nicht die einzige treibende Kraft, da die Anreicherung von Sr2+ auch
bei oxidierenden Bedingungen stattfindet [57]. In Übergittern aus La2/3Ca1/3MnO3 (LCMO)
und BaTiO3 (BTO) schließen die LCMO-Lagen bevorzugt mit einer CaO-Lage statt einer
La2/3Ca1/3O-Lage, die sich im stöchiometrischen Fall ergeben würde, an der Grenzfläche
zum BTO ab [58]. Als treibende Kraft für die Umverteilung von Kationen wird wiederholt
die Vermeidung der polaren Katastrophe diskutiert, welche im Folgenden dargelegt werden
soll.

Ionische Kristalle lassen sich in Abhängigkeit der Orientierung ihrer Oberfläche in alternie-
rende Lagen zerlegen, welche unterschiedliche formale Ladungen pro Formeleinheit aufweisen.
Für dünne Filme ist die elektrostatische Betrachtung einer Abfolge solcher Lagen stark ver-
einfacht, da man nach dem Gaußschen Gesetz [59] annehmen kann, dass das von jeder Lage
ausgehende Feld unabhängig vom Abstand zu dieser Lage ist6. In Ionenkristallen mit einer
NaCl-Struktur ergibt sich bei einem Schnitt entlang der (001)-Ebene unabhängig von den
beteiligten Ionen eine Abfolge neutraler Lagen. Schneidet man einen Kristall dieser Struktur,
z.B. Ni2+O2−, allerdings entlang der (111)-Ebene, befinden sich die Kationen und Anionen
getrennt in unterschiedlichen Lagen parallel zur (111)-Fläche. Für oxidische Perowskite er-
gibt sich entlang der (001)-Richtung ein alternierender Stapel von AO- und BO2-Lagen. Für
das hier als Substrat verwendete SrTiO3 ergeben sich so neutrale Lagen

(
Sr2+O2−)0 und

6Da man das Feld nur mikroskopisch untersucht, ist diese Näherung gerechtfertigt. Bei makroskopischen Ab-
ständen, die in die Größenordnung der lateralen Dimension des Filmes kommen, bricht diese Näherung
zusammen.
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Abbildung 3.1.: Illustration der polaren Katastrophe an der Grenzfläche zweier Ionenkris-
talle: a) Ohne Rekonstruktion ergibt sich durch den Symmetriebruch an der Grenzfläche der
gezeigte Verlauf des elektrischen Feldes E und des elektrostatischen Potentials V , das mit
der Schichtdicke von Material B divergiert. b) Wenn eine Ladung −Q/2 von der Ober-
fläche an die Grenzfläche transferiert wird, oszilliert das elektrische Feld um null und das
elektrostatische Potential um einen endlichen Wert (angelehnt an Zeichnung aus [61]).

(
Ti4+O2−

2

)0
. Wenn die Oberfläche des Substrates entlang einer anderen Ebene geschnitten

wird, ist der Kristall aus Ebenen aufgebaut, die elektrisch geladen sind. So ergibt sich für
die (110)-Ebene eine Sequenz aus Ebenen, die formal aus

(
O2−

2

)4−
bzw.

(
Sr2+Ti4+O2−)4+

aufgebaut sind. Wie in Abbildung 3.1 a) zu sehen ist, ergibt sich durch eine Anordnung
von abwechselnd mit ±Q geladenen Lagen ein elektrostatisches Potential V , das linear mit
der Zahl der Einheitszellen ansteigt. Da sich die Potentialänderung ∆V , die sich mit dem
Abschluss einer Einheitszelle ergibt, in der Größenordnung ∆V ∼ 1 V bewegt, ergeben sich
schon bei einer kleinen Zahl von Ebenen große treibende Kräfte, die deutlich größer sind als
die Aktivierungsenergien für Diffusion, z. B. ∆E ∼ 4 eV für Sr-Diffusion in SrTiO3 [60]. Diese
Divergenz des elektrostatischen Potentials in Ionenkristallen bezeichnet man auch als polare
Katastrophe [61].

Theoretische Überlegungen [62–64] und experimentelle Beobachtungen [61, 65–68] weisen nun
auf verschiedene Möglichkeiten hin, die Divergenz des elektrostatischen Potentials zu vermei-
den. Diese basieren jedoch alle auf einem ähnlichen Grundprinzip, das abhängig von den
beteiligten Materialien und den Herstellungsbedingungen unterschiedlich umgesetzt wird. In
Abbildung 3.1 b) ist dies für das Beispiel eines Filmes (Material B), der mit abwechselnd
±Q geladenen Lagen auf einem Substrat (Material A) aus komplett neutralen Lagen auf-
wächst, dargestellt. Der kontinuierliche Anstieg des Potentials V mit der Filmdicke lässt sich
vermeiden, wenn die Ladung −Q/2 von der Oberfläche zur Grenzfläche transferiert wird.
Nach diesem Ladungstransfer oszilliert das elektrische Feld E um null und das Potential um
einen endlichen Wert unabhängig von der Filmdicke. Eine einfache Durchmischung an der
Grenzfläche von Material A und B verhindert den kontinuierlichen Anstieg des elektrosta-
tischen Potentials nicht. Experimentell wurden verschiedene Varianten zur Bewerkstelligung
des Ladungstransfers festgestellt: Für NiO mit der NaCl-Struktur beobachtet man eine ok-
topolare Rekonstruktion der (111)-Oberfläche, bei der 1

4 der äußeren Ni2+-Ionen und 3
4 der

O2−-Ionen entfernt werden, so dass eine Oberflächenlage mit einer Ladung +1 entsteht [62,
64, 65]. Auch ionische Adsorbate an der Oberfläche können eine Lage mit einer Ladungsdichte
bilden, die zur Vermeidung der Polaren Katastrophe notwendig ist. Man beobachtet so kei-
ne oktopolare Rekonstruktion der (111)-Oberfläche von NiO, wenn sich eine Adsorbat-Lage
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aus OH−-Ionen auf die Oberfläche legt [65]. Auch SrTiO3, das entlang der (110)-Ebene ge-
schnitten wurde, zeigt eine Rekonstruktion der Oberfläche. Es bilden sich Nanofacetten mit
{001}-Orientierungen [68].

In Heterostrukturen aus komplexen Oxiden kann die Vermeidung der polaren Katastrophe
eine Änderung der Valenz der Übergangsmetallionen treiben. Das prominenteste Beispiel für
diesen Vorgang sind Heterostrukturen aus LaAlO3 (LAO) und SrTiO3 (STO), die entlang
der (001)-Richtung aufgewachsen wurden. Im LAO wechseln sich geladene Lagen (LaO)+

und (AlO2)− ab, so dass für das Wachstum von LAO auf einem STO-Substrat eine Situation
vorliegt, die mit Abbildung 3.1 a) vergleichbar ist. Untersuchungen mit TEM-EELS zeigen,
dass für eine TiO2-Terminierung des STO-Substrates Ti-Ionen mit einer Valenz von 3+ statt
4+ in der Nähe der Grenzfläche lokalisiert sind [61]. Die Elektronen werden also von der
Oberfläche auf die Ti-Ionen transferiert. Die Elektronen auf den Ti-Ionen delokalisieren über
einen Bereich mit einer Breite von etwa 5 nm. Der dadurch entstehende elektrische Dipol treibt
die Durchmischung der La- und Sr-Ionen, die deutlich ausgeprägter ist, als der Austausch der
Al- und Ti-Ionen [61, 69]. Für eine SrO-Terminierung des STO-Substrates kann die polare
Katastrophe durch Elektronentransfer von der Grenzfläche zur Oberfläche vermieden werden.
Dieser wird durch den Einbau von Sauerstoffleerstellen an der Grenzfläche hergestellt [61].

Wenn man LAO auf einem TiO2-terminiertem STO aufwächst, bilden die Elektronen auf
den Ti3/4+-Ionen ein zweidimensionales Elektronengas, das neben einem metallischen Ver-
halten des Widerstandes [7] auch weitere Effekte wie stark anisotropen Magnetowiderstand
[70], Ferromagnetismus und Supraleitung [8] zeigt. Experimentelle Indizien weisen darauf
hin, dass die polare Katastrophe tatsächlich die treibende Kraft für das zweidimensiona-
le Elektronengas an der STO/LAO-Grenzfläche darstellt. Man beobachtet kein metallisches
Verhalten, wenn man LAO auf einem mit SrO terminierten STO-Substrat deponiert [7], und
es gibt eine minimale LAO-Schichtdicke, die zur Entstehung des Elektronengases notwendig
ist [9]. Die Vermeidung der polaren Katastrophe als treibende Kraft für die Entstehung des
zweidimensionalen Elektronengases an der STO/LAO-Grenzfläche bleibt aber umstritten, da
STO seine elektrischen Eigenschaften durch das Einbringen von chemischen Defekten stark
verändern kann [47]. Es gibt verschiedene Autoren, die die das zweidimensionale Elektronen-
gas an der STO/LAO-Grenzfläche mit einer einfachen Dotierung des Titanats aufgrund von
La/Sr-Durchmischung oder Sauerstoffleerstellen erklären. Sauerstoffleerstellen können einer-
seits durch die Eigenheiten der Depositionstechnik, z.B. den reduzierten Sauerstoffpartial-
druck in der Depositionskammer und das Auftreffen von hochenergetischen Ionen bei gepuls-
ter Laserdeposition (PLD), eingebracht werden [52]. Andererseits können die deponierten La-
und Al-Atome die Ti-Ionen an der Oberfläche des STO von Ti4+ nach Ti3+ reduzieren [71]. In
letzter Zeit vorgenommene Experimente weisen darauf hin, dass auch das La/Al-Verhältnis
in der LAO-Schicht eine Rolle spielt. Bei einem reduzierten Al-Anteil beobachtet man kein
zweidimensionales Elektronengas an der Grenzfläche, da dann die polare Katastrophe durch
eine Akkumulation von Leerstellen auf dem B-Platz an der Grenzfläche zum STO verhin-
dert wird. Bei einem stöchiometrischen La/Al-Verhältnis oder einem Al-Überschuss ist dies
nicht mehr möglich und es bildet sich ein zweidimensionales Elektronengas im Titanat nach
dem oben dargelegten Ansatz [72]. Man sieht an diesem vielfach studierten Beispiel, dass die
Verteilung der Atome in der Grenzregion sehr genau betrachtet werden muss bei der Erfor-
schung von Effekten, die sich an der Grenzfläche abspielen. Experimentelle Artefakte lassen
sich am besten durch eine systematische Variation der Zusammensetzung von den beteiligten
Komponenten ausschließen.
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Wie man anhand des Phasendiagrammes von La1−xSrxMnO3 gesehen hat, ist die durch-
schnittliche Ladung der Mn-Ionen von großer Bedeutung für die magnetischen und elek-
trischen Eigenschaften. In Heterostrukturen aus Manganaten mit unterschiedlichem La/Sr-
Verhältnis, z.B. Übergittern aus LaMnO3 (LMO) und SrMnO3 (SMO), ist die polare Kata-
strophe eine treibende Kraft, die die Verteilung der Elektronen auf den Mn-Ionen bestimmt
[73]. An der Grenzfläche zwischen zwei Manganaten mit unterschiedlicher Zahl von Elektro-
nen in den eg-Orbitalen kommt es auch bei einem chemisch abrupten Verlauf der Grenzfläche
zu einer Delokalisierung über die Grenzfläche. Die Länge, die die eg-Elektronen über die
Grenzfläche zurücklegen, ergibt sich aus dem Wechselspiel zwischen dem Gewinn der kineti-
schen Energie bei Delokalisierung und der Coulomb-Energie, die man aufgrund der Trennung
der Elektronen von den Ionen auf den A-Plätzen bezahlen muss. Der Gewinn der kinetischen
Energie wird durch das Hopping-Integral tdd zwischen den d-Orbitalen charakterisiert. Die
Coulomb-Energie für die Ladungsseparation um eine Gitterkonstante a ergibt sich für eine
Permittivität ε des umgebenden Materials zu e2

εa , wobei e die Elementarladung bezeichnet
[74]. Analog zur Thomas-Fermi-Abschirmlänge ergibt sich dann die Längenskala, über die
die eg-Elektronen an der Grenzfläche delokalisieren [29, 74]:

LTF ∼
tddεa

2

e2 (3.1)

Diese liegt bei typischen Werten für Perowskit-Oxide (t ∼ 0.2 eV, ε ∼ 15) im Bereich von
etwa 1-3 Monolagen [74]. Dabei ist anzumerken, dass das Hopping-Integral tdd von der ma-
gnetischen Ordnung beeinflusst wird. Außerdem wird man im folgenden Abschnitt sehen,
dass die Besetzung der beiden eg-Orbitale durch epitaktische Verspannungen und Grenzflä-
cheneffekte verändert wird, wodurch auch tdd richtungsabhängig modifiziert wird [75]. Diese
Delokalisierung der d-Elektronen führt zu einem elektrostatischen Potential, das einen Aus-
gleich des chemischen Potentials der in Kontakt stehenden Materialien bewirkt. Bei reellen
Systemen verkompliziert sich die einfache Herangehensweise von oben, da das chemische Po-
tential aufgrund der starken Korrelationen von der Zahl der eg-Elektronen abhängig wird
[29]. Wenn Materialien mit unterschiedlichen Elementen auf den B-Plätzen in Kontakt ge-
bracht werden, muss man außerdem den Sprung der Energieniveaus zwischen den verschie-
denen Ionen berücksichtigen. Des Weiteren kann es in Analogie einer Redox-Reaktion zu
einer Trennung der Ladungen kommen. In LaCoMnO6 kommt es beispielsweise zur Reaktion
Co3+ + Mn3+ → Co2+ + Mn4+ [29]. Man beobachtet diese Ladungstrennung auch in Hetero-
strukturen von LaNiO3 und LaMnO3, wo in den Monolagen an der Grenzfläche die Reaktion
Ni3+ + Mn3+ → Ni2+ + Mn4+ stattfindet [76].

3.2. Orbitale Freiheitsgrade

Wie man im Kapitel über die Manganate gesehen hat, sind die Ausrichtung und Besetzung
der 3d-Orbitale von überragender Bedeutung für die magnetischen Eigenschaften. In diesem
Abschnitt soll beschrieben werden, wie sich die Besetzung und Ausrichtung dieser Orbitale
in Heterostrukturen verändern können. Für die hier hauptsächlich untersuchten Manganate
wird betrachtet, wie in Heterostrukturen die Entartung der beiden eg-Orbitale, des dx2−y2-
und des d3z2−r2-Orbitals, aufgehoben wird. Dabei sind einerseits epitaktische Verspannungen
wirksam und andererseits der Symmetriebruch an Grenzflächen. Ebenso werden die Mn-
O-Mn-Bindungswinkel verändert, was aufgrund des winkelabhängigen Transferintegrals tdd
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Abbildung 3.2.: Aufhebung der Entartung der eg-Orbitale (dx2−y2 , d3z2−r2) durch epi-
taktische Verspannungen und der daraus resultierenden Modifikationen der magnetischen
Ordnung (FM: Ferromagnet, C-AFM: C-Typ Antiferromagnet, A-AFM: A-Typ Antifer-
romagnet). Das Verhältnis c/a zwischen der Gitterkonstanten in der Filmebene, a, und
senkrecht dazu, c, beschreibt die Stärke und Richtung der tetragonalen Verzerrung (nach
[77, 78]).

einen großen Einfluss auf die Eigenschaften ausübt. Es lassen sich so in Heterostrukturen Zu-
stände der 3d-Orbitale herstellen, die in bulk-Materialien nicht auftreten und zu unerwarteten
Eigenschaften führen können.

Die biaxialen Verspannungen in einem verspannten Film verringern die Symmetrie des Kris-
tallgitters. So wird aus einer kubischen Struktur eine tetragonale. Diese Symmetrieänderung
hebt die Entartung der t2g- und eg-Niveaus auf, vergleichbar mit dem Jahn-Teller-Effekt (sie-
he Abbildung 2.2). Bei Manganaten wirkt sich die Aufhebung der Entartung der t2g-Niveaus
nicht auf die messbaren Eigenschaften aus, da die t2g-Elektronen den lokalisierten Rumpfspin
bilden. Bei einer ursprünglich energetischen Gleichwertigkeit der dx2−y2- und d3z2−r2-Orbitale
führt eine Kompression durch das Substrat zu einer bevorzugten Besetzung der d3z2−r2-
Orbitale und eine Dehnung zu einer Bevorzugung der dx2−y2-Orbitale [78, 79] (siehe Abbil-
dung 3.2). Diese orbitale Polarisation wurde im Experiment eingehend an La0.7Sr0.3MnO3
(LSMO) untersucht, das man auf Substraten deponiert, die verschiedene Gitterparameter
ober- und unterhalb der pseudokubischen Gitterkonstanten von LSMO aufweisen. Theoreti-
sche Berechnungen von Fang et al. [80] und Experimente von Konishi et al. [81] lieferten erste
Hinweise auf die aufgehobene Entartung der eg-Orbitale in verspannten Manganatfilmen. Ei-
ne direkte experimentelle Bestätigung dieser Tatsache wurde jedoch erst später geliefert: Da
die dx2−y2- und d3z2−r2-Orbitale jeweils eine Orientierung senkrecht und parallel zur Oberflä-
chennormalen der Schicht aufweisen, kann man die Unterschiede der Besetzung dieser beiden
Orbitale mittels linearem Röntgendichroismus (XLD) analysieren. Dabei vergleicht man die
Absorption von Strahlung, die parallel und senkrecht zur Filmebene polarisiert ist. Indem
man Anregungen im Energiebereich der Mn-L-Kante betrachtet, ist man sensitiv auf die
elektronische Struktur der Mn-Ionen, insbesondere auf die unbesetzten 3d-Zustände, welche
durch die Bevorzugung einzelner Orbitale zu einer polarisationsabhängigen Anregungswahr-
scheinlichkeit führen [79]. Die von Aruta et al. durchgeführten XLD-Messungen an vollständig
verspannten LSMO-Filmen zeigten tatsächlich das erwartete Ergebnis. Wenn man LSMO auf
SrTiO3 (STO) (001) aufwächst, das eine größere Gitterkonstante besitzt, steht der Film unter
Zugspannung und die dx2−y2-Orbitale werden bevorzugt besetzt. Beim Wachstum auf LaAlO3
(LAO) (001) wird der Film in der Ebene komprimiert und es wird eine bevorzugte Besetzung
der d3z2−r2-Orbitale festgestellt [79].
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Nicht nur die veränderte Symmetrie des Gitters bei verspannten Filmen kann eine bevorzugte
Besetzung der einzelnen eg-Orbitale treiben, sondern auch der Symmetriebruch an Grenz- und
Oberflächen. Tebano et al. erfassen bei sehr dünnen LSMO-Filmen auf STO (d ∼ 6 ML) ne-
ben der durch die Verspannung induzierten Bevorzugung der dx2−y2-Orbitale zusätzlich auch
eine Besetzung der d3z2−r2-Orbitale. Da diese Signatur nur bei diesen sehr dünnen Filmen im
XLD-Spektrum zu erfassen ist und bei dickeren Filmen verschwindet, wird diese Besetzung
der d3z2−r2-Orbitale den Mn-Ionen an Grenz- und Oberfläche zugeschrieben [77]. Ebenso zei-
gen Cui et al., dass bei dünnen LSMO-Filmen (d ∼ 5 ML) unabhängig von der durch das
Substrat aufgeprägten Verspannung bevorzugt die d3z2−r2-Orbitale besetzt werden [82]. Lepe-
tit et al. begründen diese Phänomenologie für LSMO-Filme auf STO folgendermaßen [83]: Die
Elektronen auf den teilweise besetzten Orbitalen der Mn-Ionen delokalisieren an der Grenzflä-
che in die vollständig unbesetzten d-Orbitale der Ti-Ionen, was nur über die d3z2−r2-Orbitale
effektiv geschehen kann. Diese orbitale Umbesetzung führt zu einer Jahn-Teller-Verzerrung
senkrecht zur Filmebene, welche entgegen den Auswirkungen der epitaktischen Verspannung
gerichtet ist. Die damit einhergehende Erhöhung der elastischen Energie wird aber durch den
Gewinn der kinetischen Energie überkompensiert. Nach 1-3 Monolagen ist der Austausch mit
den Ti-Ionen nicht mehr relevant und es stellt sich der durch die elastischen Verzerrungen
bestimmte Zustand mit einer präferentiellen Besetzung der dx2−y2-Orbitale ein. Auch für
die Mn-Ionen an der freien Oberfläche von LSMO, das mit einer MnO2-Lage terminiert ist,
deuten theoretische Berechnungen von Calderon daraufhin, dass in der obersten Lage von
Mn-Ionen nur die d3z2−r2-Orbitale besetzt sind [84]. Huijben et al. deponierten LSMO-Filme
auf STO, wobei sie ein besonderes Augenmerk auf die Vermeidung von Sauerstoffleerstel-
len im Film legten. In diesen Filmen konnte mit XLD auch für sehr kleine Schichtdicken
(d ∼ 3 ML) keinerlei Besetzung der d3z2−r2-Orbitale detektiert werden, es waren gemäß der
epitaktischen Verspannung nur die dx2−y2-Orbitale besetzt [85]. Die weiter oben beschriebene
Besetzung der d3z2−r2-Orbitale an den Grenzflächen wird also möglicherweise von Defekten in
der Chemie, z.B. Sauerstoffleerstellen, an Ober- und Grenzfläche getrieben. Spätere Studien
von Pesquera et al. signalisieren die Abhängigkeit der orbitalen Polarisation an der Oberfläche
von LSMO-Filmen von der lokalen Umgebung der Mn-Ionen, indem sie eine Relation zwi-
schen der orbitalen Polarisation und der Terminierung der Oberfläche herstellen [86]. Endet
der LSMO-Film mit einer MnO2-Lage, so findet man eine Präferenz der d3z2−r2-Orbitale an
der Oberfläche. Bei einem Abschluss mit einer La2/3Sr1/3O-Lage findet man eine Bevorzugung
der dx2−y2-Orbitale entsprechend dem Einfluss des STO-Substrates [86]. Die XLD-Messungen
liefern keine direkten Aussagen über die Längenskala, auf der sich die durch die Grenzfläche
induzierte Veränderung der orbitalen Besetzung fortsetzt. Mit orbitaler Röntgenreflektome-
trie an der L-Kante von Ni konnte ermittelt werden, wie weit die orbitale Polarisation an der
Grenzfläche in das Material eindringt [87]: In LaNiO3/LaAlO3-Übergittern wurde beobach-
tet, dass die eg-Elektronen auf den Ni-Ionen bevorzugt die dx2−y2-Orbitale besetzen. Diese
Präferenz ist auf den Monolagen an der Grenzfläche zum LAO etwa doppelt so stark ausge-
prägt wie in den folgenden Lagen im Zentrum der LaNiO3-Schicht. Da die Al-O-Ni-Bindung
zwischen dem metallischen Nickelat und LAO, einem Isolator mit großer Bandlücke, sehr
schwach ist, werden die senkrecht zur Filmebene ausgerichteten d3z2−r2-Orbitale gegenüber
den dx2−y2-Orbitalen energetisch angehoben [45].

Neben einer einfachen Änderung der Bindungsabstände, sprich einer tetragonalen Verzerrung
der MnO6-Oktaeder, kann die epitaktische Dehnung des Films auch durch Verkippungen der
Oktaeder im Film realisiert werden. Wie eingangs beschrieben, hat dies über das Transfer-
matrixelement tdd einen starken Einfluss auf die magnetischen Kopplungskonstanten. In der
Realität ist es schwer vorherzusagen, ob die epitaktischen Dehnungen eher durch eine tetra-
gonale Verzerrung oder Verkippung der Oktaeder realisiert werden. Zumeist spielen beide Va-
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rianten eine Rolle [88]. Dies ist auch stark abhängig von der bulk-Struktur des Filmmaterials
und der kristallinen Orientierung der Substratoberfläche [88]. Das System von Verkippungen
der Oktaeder im Film kann durch die epitaktischen Verspannungen modifiziert werden. Für
das in der bulk-Phase rhomboedrische LaAlO3 (LAO) werden durch Druckspannungen die
Rotationen entlang der [110]-Richtung und für Zugspannung entlang der [001]-Richtung [89]
unterdrückt. Bei einer orthorhombischen Ausgangsstruktur ergibt sich ein Unterschied, ob
die c-Achse des orthorhombischen Gitters in der Ebene des Substrates oder senkrecht dazu
steht. Die Messung der Verkippungen und Elongationen der MO6-Oktaeder (M bezeichnet
Metallion auf B-Platz) ist technisch anspruchsvoll, da die gebräuchlichen Methoden wie Rönt-
gendiffraktion und TEM vor allen Dingen die Positionen der schweren Kationen auf den A-
und B-Plätzen auflösen und die Sauerstoffionen fast unsichtbar sind. Für makroskopische Ein-
oder Polykristalle können aufgrund des großen Streuvolumens dennoch die genauen Gitter-
strukturen, inklusive der Verkippungen der Oktaeder aufgeklärt werden. In Heterostrukturen
wird der experimentelle Zugang neben der Reduktion des Streuvolumens dadurch erschwert,
dass die Struktur der Verkippungen nicht homogen ist, sondern über die Filmdicke variiert.
Deshalb sind detaillierte Informationen über die Ausrichtung der MO6-Oktaeder erst seit et-
wa fünf Jahren verfügbar, da diese nur durch eine Verbesserung der Auflösung bei der TEM
und Methoden der Synchrotron-Röntgenbeugung zugänglich sind [90].

Tatsächlich werden die Bindungswinkel nicht allein durch die epitaktischen Verspannungen
bestimmt, sondern auch durch die Struktur des Materials, das an der Grenzfläche liegt. Dies
folgt zunächst einfach geometrisch aus der Tatsache, dass sich zwei an einer Grenzfläche
benachbarte Oktaeder ein Sauerstoff-Ion teilen. Damit setzt sich das Schema von den Verkip-
pungen der Oktaeder des Substrates über eine gewisse Längenskala in den Film fort und geht
dann in den Zustand über, der durch den Verspannungszustand des Filmes diktiert wird. Die-
se Längenskala wird einerseits durch die Strukturen der beiden Materialien bestimmt. Wenn
sich die Oktaeder nur entlang der z-Achse senkrecht zur Filmebene verdrehen, wird die Kopp-
lung wesentlich kleiner ausfallen als für Drehungen, die die Sauerstoff-Ionen in der Grenzebene
verschieben. Außerdem besitzen die Netzwerke aus MO6-Oktaedern materialabhängige Stei-
figkeiten. Eine Verdrehung der Oktaeder aus der Gleichgewichtslage der bulk-Phase führt also
zu einer materialabhängigen Energieerhöhung. Die Breite der Übergangsregion steigt dann
mit der Steifigkeit des Netzwerkes der Oktaeder an [91]. Damit zeigen konkrete theoreti-
sche Berechnungen und Experimente auch je nach Materialkombination Längenskalen von
drelax ∼ 2 − 9 ML, auf der das System an Verkippungen des Substrates in den Film hinein
abklingt. Bei reinen Drehungen um die z-Achse ist die Länge sehr klein. Theoretische Berech-
nungen zeigen für ein in der tetragonalen Tieftemperaturphase befindliches STO-Substrat mit
einem kubischen Film aus SrFeO3 eine Relaxationslänge von etwa 2 Monolagen [92]. Gibt es
zusätzlich Drehungen in der Filmebene, so wird die Längenskala deutlich größer. Dies zeigt
sich beispielsweise in Heterostrukturen aus LSMO und BiFeO3 (BFO), wo die Rotationen auf
einer Länge von 4-5 Monolagen relaxieren [93]. Eine ähnliche Längenskala ergibt sich auch
theoretisch für einen La0.75Sr0.25MnO3-Film auf STO [91]. Für La0.67Sr0.33MnO3-Filme auf
STO zeigt sich nach einer präzisen Analyse von Synchrotron-Beugungsspektren eine Über-
gangsregion, die mit zunehmender Filmdicke von drelax ∼ 5 ML (für dLSMO ≈ 10 nm) auf
drelax ∼ 24 ML (für dLSMO ≈ 60 nm) ansteigt [94] In Übergittern aus Materialien mit ver-
schiedenen Rotationssymmetrien stellen sich die Verdrehungen der Oktaeder abhängig von
den jeweiligen Schichtdicken ein. Bei Übergittern aus kubischem SrMnO3 (SMO) und rhom-
boedrischem LaNiO3 (LNO) werden je nach Wahl der relativen Schichtdicken verschiedene
Muster der Oktaederrotationen beobachtet. Ist das LNO dünner als das SMO, so werden die
Rotationen im LNO komplett unterdrückt, für dickere LNO-Schichten werden in den SMO-
Schichten Drehungen induziert [95]. Gehrke et al. erreichen eine Veränderung des Systems
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von Verkippungen der Oktaeder durch die Modifikation von Grenzflächen [96]: In Übergit-
tern aus La2/3Ca1/3MnO3 (LCMO, d ≈ 15 nm) und BaTiO3 (BTO, d ≈ 8 nm) besitzen die
LCMO-Lagen eine orthorhombische (Pnma) Struktur. Durch Einführen von zwei Monola-
gen LaMnO3 (LMO) an den LCMO/BTO-Grenzflächen kommt es zu einem strukturellen
Übergang der LCMO-Lagen zu einer rhomboedrischen (R3̄c) Struktur. Mit den LMO-Lagen
werden in der Grenzregion zusätzliche Elektronen eingebracht, die zur Stabilisierung der
rhomboedrischen Phase führen, mit der ein FMM-Grundzustand einhergeht [96].

3.3. Magnetismus

In diesem Abschnitt werden zunächst die Unterschiede im Magnetismus eines einfachen Fil-
mes auf einem Substrat im Vergleich zum bulk-Material besprochen. Dabei wird zum einen
auf den Zusammenhang zwischen dem Magnetismus und der aus der epitaktischen Verspan-
nung folgenden Veränderung der orbitalen Freiheitsgrade eingegangen und zum anderen auf
das Phänomen der magnetisch „toten“ Lagen an der Grenzfläche zum Substrat und der
freien Oberfläche. Dann wird das kollektive magnetische Verhalten in Heterostrukturen aus
verschiedenen Materialien besprochen. In diesem Zusammenhang werden allgemeine Kon-
zepte des exchange bias als Kopplungsphänomen zwischen ferro- und antiferromagnetischen
Schichten beleuchtet.

Die zuvor beschriebenen Modifikationen der Perowskite hinsichtlich ihrer Chemie, Valenz des
Übergangsmetall-Ions und der orbitalen Parameter legen die magnetischen Wechselwirkungen
fest. Die durch die epitaktischen Verspannungen verursachten Veränderungen der orbitalen
Besetzungen und Bindungswinkel setzen sich in den Film fort, solange der Film epitaktisch
verzerrt aufwächst. Für La0.7Sr0.3MnO3-Filme auf STO (001) entspricht dies einer Schichtdi-
cke von über 100 nm [83, 97]. Bei sehr dünnen ferromagnetischen oxidischen Filmen, wie z.B.
La0.7Sr0.3MnO3 oder SrRuO3 spricht man von magnetisch „toten“ Lagen mit denen man die
Monolagen bezeichnet, die auch im Grundzustand keinen Ferromagnetismus mehr zeigen. Die
Zahl dieser Lagen wird durch kurzreichweitige Effekte wie den Ladungstransfer, Veränderung
der Stöchiometrie (Interdiffusion, Sauerstoffleerstellen) und Modifikationen der 3d-Orbitale
bestimmt. Tauscht man bei La1−xSrxMnO3 die Kationen auf dem A-Platz aus, ändert sich
das Mn3+/Mn4+-Verhältnis, woraus eine Verschiebung der Eigenschaften gemäß des Phasen-
diagramms folgt. Ebenso wirken sich Sauerstoffleerstellen aus: Bei einem Anteil der Sauer-
stoffleerstellen von δ ergibt sich eine effektive Dotierung La1−xSrxMn3+

1−x+2δMn4+
x−2δO3−δ. An

der Position der Sauerstoffleerstelle werden zudem die über den Sauerstoff vermittelten Aus-
tauschwechselwirkungen unterbrochen. Durch den Austausch von Kationen auf dem B-Platz
kommen außerdem konkurrierende Wechselwirkungen hinzu abhängig von den getauschten
Kationen. Die dadurch induzierte räumliche Unordnung in den Austauschkonstanten hat wie
bei einem Spin-Glas eine drastische Reduktion der Ordnungstemperatur zur Folge [50, 98].

3.3.1. Magnetismus und orbitale Polarisation

Epitaktische Verzerrungen bewirken eine Umbesetzung der Mn-eg-Orbitale im LSMO. Wie es
bei den Ausführungen zu den GKA-Regeln angeklungen ist, sind die Art und Stärke der Mn-
O-Mn-Austauschwechselwirkungen stark von der gegenseitigen Ausrichtung der eg-Orbitale
abhängig. So wird experimentell und theoretisch von Konishi und Fang eine Verschiebung
der Grenzen des magnetischen Phasendiagramms von La1−xSrxMnO3 (LSMO(x)) als Funk-



3.3. Magnetismus 30

C-AFMFM

A-AFM

G-AFM

Sr-Dotierung9x

T
et

ra
go

na
lit

ät
9c

/a

0.2 0.4 0.6 0.8 1.0

1.00

0.95

0.90

1.05

1.10

Abbildung 3.3.: Magnetisches Phasendiagramm von in der (001)-Ebene biaxial verspann-
ten La1−xSrxMnO3-Filmen gemäß den theoretischen Berechnungen von Fang et al. [80] (Die
Tetragonalität c/a bezeichnet das Verhältnis zwischen den Gitterparametern in der Ebene,
a, und senkrecht dazu, c. Es treten verschiedene Typen magnetischer Ordnung im Grundzu-
stand auf: Ferromagnetismus (FM) und antiferromagnetische Ordnung verschiedenen Typs,
C-Typ (C-AFM), A-Typ (A-AFM) und G-Typ (G-AFM)).

tion der durch epitaktische Verspannungen bewirkten tetragonalen Verzerrung beobachtet
[80, 81]. Man charakterisiert die tetragonale Verzerrung durch das Verhältnis c/a zwischen
den Atomabständen in der Filmebene, a, und senkrecht dazu, c. Durch das Wachstum auf
Substraten (alle entlang der (001)-Ebene geschnitten) mit verschiedenen Gitterparametern
wurden in LSMO(x=0.5) verschiedene tetragonale Verzerrungen mit c/a = 0.97, c/a = 0.99
und c/a = 1.04 verursacht. Für die kleinste Verzerrung (c/a = 0.99) bleibt der Film wie
in der bulk-Phase ferromagnetisch-metallisch. Bei Zugspannung (c/a = 0.97) wird der Film
isolierend und zeigt eine antiferromagnetische Ordnung des A-Typs. Befindet sich der Film
unter Druckspannung (c/a = 1.04), ist dieser ein antiferromagnetischer Isolator des C-Typs
[81].

Die durch die Zugspannungen begünstigten dx2−y2-Orbitale vermitteln in den (001)-Ebenen
ferromagnetische Kopplungen durch den Doppelaustausch. Die Kopplung senkrecht zu diesen
Ebenen ist nach den GKA-Regeln dann antiferromagnetisch, da die entlang der [001]-Richtung
orientierten d3z2−r2-Orbitale weniger stark besetzt sind. Druckspannungen sorgen für einen
Vorzug der d3z2−r2-Orbitale, so dass entlang der [001]-Richtung der Doppelaustausch zu einer
ferromagnetischen Ordnung führt. Diese ferromagnetischen Linien koppeln in der Ebene anti-
ferromagnetisch, so dass insgesamt eine antiferromagnetische Ordnung des C-Typs folgt [77,
80, 81] (siehe Abbildung 3.2). Bei einer kleinen tetragonalen Verzerrung sind die eg-Orbitale
gleichmäßig besetzt und es ergibt sich ein ferromagnetischer Doppelaustausch in alle Richtun-
gen. Die Verspannungen verursachen außerdem eine Änderung des Mn-O-Bindungsabstandes
dMn−O. Das bereits zuvor eingeführte Transfermatrixelement tdd, das den Gewinn kinetischer
Energie bei der Delokalisierung beschreibt, fällt entsprechend tdd ∼ d−7

Mn−O mit dem Abstand
der Ionen ab [99, 100]. Wie aus den zuvor geschilderten Beobachtungen folgt, überwiegt der
Effekt der orbitalen Umbesetzung gegen diese Abstandsabhängigkeit, da ja gerade die fer-
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romagnetischen Wechselwirkungen entlang der gestreckten Richtungen überwiegen. Durch
first-principle DFT-Rechnungen erhalten Fang et al. dann ein LSMO(x)-Phasendiagramm,
wo sich die Phasengrenzen als Funktion der tetragonalen Verzerrung verschieben [80] (siehe
Abbildung 3.3). Dieses theoretische Phasendiagramm bestätigt qualitativ die Tendenzen der
zuvor geschilderten experimentellen Untersuchungen an LSMO(x=0.5)-Filmen [80, 81]. Über
den gesamten Sr-Dotierungsbereich setzt sich die beschriebene Tendenz fort, wobei oberhalb
einer Dotierung von etwa x = 0.6 mittels epitaktischer Verspannung direkt zwischen einem
antiferromagnetischen Grundzustand des C- und A-Typs gewechselt werden kann.

3.3.2. „Tote“ Lagen

Die räumliche Ausdehnung und die Ursachen der „toten“ Lagen in dünnen Filmen von LSMO
mit der für die ferromagnetisch-metallische (FMM) Phase optimalen Dotierung von x=0.3-0.4
sind immer noch Gegenstand intensiver Forschungsaktivitäten [101]. Dabei werden zumeist
LSMO-Filme auf STO (001)-Substraten untersucht. Neben den magnetisch „toten“ Lagen
werden auch die elektrisch „toten“ Lagen festgestellt, die auch bei tiefen Temperaturen kein
metallisches Verhalten aufweisen. Typischerweise ist die Zahl der magnetisch „toten“ Lagen
kleiner als die der elektrischen, was auf perkolative Effekte zurückgeführt wird [85]. In der
Literatur liegen die kleinsten Filmdicken, bei denen noch ferromagnetisches Verhalten sichtbar
ist, bei etwa 4-5 Monolagen [85, 102–104]. Bei einfachen LSMO-Schichten auf STO liegt die
untere Grenze für metallisches Verhalten bei 7-8 Monolagen [101, 104, 105].

Elektrostatische Überlegungen können eine Änderung der Mn-Valenz an der Grenzfläche zum
Substrat oder der Oberfläche erklären. Für das Wachstum auf einem TiO2-terminierten STO
(001)-Substrat erwartet man so eine Valenz von Mn3+ an der Grenzfläche [105, 106]. In der
Tat beobachtet man experimentell mittels Röntgenabsorptionsspektroskopie, dass bei dün-
nen LSMO-Filmen mit einer Dicke im Bereich d ∼ 6 − 8 ML die Valenz von dem Wert der
bulk-Phase zum Mn3+-Zustand wechselt [102, 103, 107]. Allerdings erwartet man aufgrund
reiner elektrostatischer Wechselwirkungen die Valenzänderung nur auf einer Monolage, da die
Thomas-Fermi-Abschirmlänge für LSMO etwa 0.3 nm beträgt [106]. Oft wird diese Diskre-
panz mit Sauerstoffleerstellen erklärt, die sich leicht über größere Bereiche verteilen können
[101–103]. Dabei kann es speziell in der Nähe zum STO-Substrat zu einer Akkumulation von
O2−-Leerstellen kommen, da das Substrat bei UHV-Depositionsverfahren mit Leerstellen an-
gereichert wurde und dann als getter die Mn-Ionen in der wachsenden Schicht reduziert [77,
108].

Neben diesen Modifikationen werden auch die im vorherigen Abschnitt erwähnten Ände-
rungen der orbitalen Polarisation an den Grenzflächen als Ursachen für die „toten“ Lagen
diskutiert. Die beschriebene Bevorzugung der d3z2−r2-Orbitale an der Ober- und Grenzfläche
führt zu einer Unterdrückung des ferromagnetischen Doppelaustausches in der Filmebene
und einem antiferromagnetischen Austausch des C-Typs [77]. Die Konkurrenz dieser Wech-
selwirkungen in der Nähe der Grenzflächen und der ferromagnetischen Wechselwirkungen im
Inneren des Filmes verursacht dann eine Reduktion der Ordnungstemperaturen [98]. Durch
die geringe Hybridisierung der d3z2−r2-Orbitale in der (001)-Ebene wird zudem auch der
typischerweise in der Filmebene gemessene elektrische Transport unterdrückt [77, 83].

Die Veränderung der Verdrehungen der MnO6-Oktaeder an Grenzflächen zeigt sich auch bei
dünnen LSMO-Filmen und wirkt sich auf die magnetischen und elektrischen Eigenschaften
aus: Moon et al. wachsen dünne LSMO-Filme mit einer Dicke von d ∼ 11 ML auf einem kubi-
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schen Substrat, (LaAlO3)0.3 (Sr2AlTaO6)0.7 (LSAT), und einem orthorhombischen Substrat,
NdGaO3 (NGO). Obwohl beide Substrate etwa die gleiche pseudokubische Gitterkonstante
aufweisen7, zeigt sich dennoch für den Film auf LSAT eine um 140 K höhere Metall-Isolator-
Übergangstemperatur. Durch die sich an der Grenzfläche zwischen Substrat und Film fort-
setzende Verkippung der Oktaeder sind die Bindungswinkel für den Film auf NGO deutlich
kleiner als 180◦, was die elektronische Bandbreite und damit die Übergangstemperatur redu-
ziert [109].

Zur Vermeidung oder Reduzierung der „toten“ Lagen werden verschiedene Pufferlagen an der
Grenzfläche zum Substrat oder auf der Oberfläche eingeführt. Dabei wird meist die Beein-
flussung eines der verschiedenen Phänomene an der Grenzfläche, die zu den „toten“ Lagen
führen, Modifikationen der Chemie, Veränderung der Mn-Valenz oder orbitale Polarisation,
angestrebt. Welche dieser drei Ursachen für die „toten“ Lagen man letztendlich mit der Grenz-
flächenmodifikation unterbindet, ist nur schwer auszumachen, da ein gleichzeitiger Einfluss
auf alle drei Aspekte anzunehmen ist. In verschiedenen Experimenten wird als Pufferlage
La1−xSrxMnO3 mit einer anderen Sr-Dotierung als der Hauptfilm mit x = 0.3− 0.4 verwen-
det. Dabei werden von den verschiedenen Arbeitsgruppen im Experiment widersprüchliche
Auswirkungen gleichartiger Modifikationen festgestellt. So beobachten Yamada et al. eine
Verstärkung des ferromagnetischen Momentes in dünnen LSMO-Filmen, wenn an der Grenze
zum STO-Substrat zwei Monolagen LMO eingeführt werden [110]. Wenn Peng et al. bei dün-
nen LSMO-Filmen (x = 0.33) die Grenzfläche zum STO (001) mit einer Monolage LSMO(x)
mit variabler Sr-Dotierung x versehen, stellen sie fest, dass die Curie-Temperatur gerade für
x = 0 am niedrigsten ist und für x = 1 am höchsten. Durch das Einführen der SrMnO3-Lage
auf einem mit einer TiO2-Lage terminierten Substrat wird der Sprung des elektrostatischen
Potentials an der Grenzfläche verhindert, welcher chemische und elektronische Umverteilun-
gen innerhalb des Filmes treiben kann [101, 106]. Diese Art der Modifikation wirkt allerdings
auch einer durch Sauerstoffleerstellen verursachten Fehldotierung entgegen. Ein ähnlicher An-
satz wird von Boschker et al. verfolgt, wo die Divergenz des elektrostatischen Potentials und
sein Sprung an der Grenzfläche direkt durch die Deposition von einer Lage La0.33Sr0.67MnO3
vermieden wird [105]. Dadurch wird die elektrostatisch getriebene Diffusion mit dem Sub-
strat vermindert, was die elektrischen und magnetischen Eigenschaften verbessert. Shapoval
et al. beseitigen den störenden Einfluss des STO-Substrates auf die 3d-Orbitale des aufge-
wachsenen Manganat-Filmes durch Einführen einer Pufferlage aus SrMnxTi1−xO3 [104]. Zur
Erzeugung dieser Lage werden auf ein Ti-terminiertes STO-Substrat zwei Monolagen von
SrMnO3 (SMO) aufgebracht, wobei sich die Ti- und Mn-Ionen in der ersten Monolage stark
durchmischen. Auf diesen Puffer werden drei Monolagen von LaMnO3 (LMO) und zwei Mo-
nolagen von SMO deponiert, worauf zum Abschluss eine LaO/TiO2-Doppellage folgt. In die
LMO-Lagen werden durch den Austausch von Sr- und La-Ionen bzw. durch Elektronentrans-
fer mit den SMO-Lagen Löcher eingebracht und es resultiert ein FMM-Grundzustand [104].

3.3.3. Kollektive Phänomene

Die zuvor erwähnten Veränderungen der magnetischen Kopplungen für die einfachste Hetero-
struktur, ein dünner Film auf einem Substrat, kommen auch bei komplizierteren Strukturen
und Übergittern zum Tragen. Ein Beispiel dafür sind Strukturen aus LaMnO3 (LMO) und
SrMnO3 (SMO). Wie man dem Phasendiagramm von La1−xSrxMnO3 entnehmen kann, ist
LMO in der stöchiometrischen bulk-Phase ein Antiferromagnet des A-Typs und SMO einer

7aLSAT = 0.3862 nm, aNGO = 0.3868 nm [109].
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des G-Typs (siehe Abbildung 2.5). Im Experiment zeigt LMO als dünner Film zumeist ein
ferromagnetisches Verhalten [111–113]. Dies wird einer nicht perfekten Stöchiometrie in den
Filmen zugesprochen. Nach dem Phasendiagramm benötigt man nur eine kleine Dotierung
von Mn4+-Ionen im Bereich von x ≈ 0.09 im LMO, um einen Übergang vom Antiferromagne-
ten zum ferromagnetischen Isolator zu induzieren. Wenn man Polykristalle und dünne Filme
aus LMO in Atmosphären mit hohen Sauerstoffpartialdrücken, pO2 ≈ 0.2− 1 bar, auslagert,
beobachtet man eine Änderung der Stöchiometrie, es werden Mn- und La-Leerstellen einge-
baut, einen strukturellen Übergang von der orthorhombischen Struktur zu einer rhomboedri-
schen und das Erscheinen einer ferromagnetischen Ordnung [114–116]. Die unstöchiometrische
LMO-Phase wird also bei hohen Sauerstoffpartialdrücken thermodynamisch bevorzugt. Zu-
dem unterdrücken die epitaktischen Verzerrungen durch ein STO (001)-Substrat die orbitale
Ordnung, die für eine antiferromagnetische Ordnung des A-Typs notwendig ist [117, 118].

Bei Heterostrukturen aus diesen beiden Materialien haben insbesondere Übergitter der Form
(LaMnO3)2n / (SrMnO3)n auf STO (001)-Substraten, wobei n die Anzahl der Monolagen be-
zeichnet, große wissenschaftliche Aufmerksamkeit auf sich gezogen. Bei einer vollständigen
Durchmischung der Kationen dieses Übergitters erhält man nach dem Phasendiagramm von
LSMO(x) ein ferromagnetisches Metall. Für eine chemisch abrupte Trennung der Kationen
auf den A-Plätzen wird der magnetische Zustand zunächst durch die Verteilung der Ladungen
auf den Mn-Ionen bestimmt [117], welche sich unter Anwendung der zuvor geschilderten Prin-
zipien ergibt. Da im LMO mit (LaO)+ und

(
Mn3+O2

)− geladene Halblagen vorliegen und im
SMO mit (SrO)0 und

(
Mn4+O2

)0 ungeladene, kommt das Konzept der polaren Katastrophe
[73] genauso zur Anwendung wie eine durch Minimierung der kinetischen Energie getriebene
Delokalisierung der Elektronen auf den eg-Orbitalen [74, 119]. Theoretische Berechnungen im
Rahmen der Dichtefunktionaltheorie (DFT) und experimentelle Untersuchungen zeigen für
n = 1 eine homogene Verteilung der Elektronen auf den eg-Orbitalen der Mn-Ionen [73, 113,
117, 119]. Dies hat einen homogenen ferromagnetisch metallischen (FMM) Grundzustand zur
Folge. In den Experimenten von Bhattacharya et al. zeigt sich dabei eine um etwa 10 K redu-
zierte Curie-Temperatur gegenüber Filmen mit zufällig verteilten La/Sr-Ionen [119]. Für eine
Periode von n = 2 wird von Dong et al. unter Anwendung von Monte-Carlo-Simulationen
eine Lage von Mn-Ionen mit einer antiferromagnetischen Ordnung des G-Typs zwischen den
beiden SrO-Lagen vorhergesagt [117]. Im Experiment sieht man jedoch erst ab einer Periode
von n = 3 eine deutliche Reduktion der Sättigungsmagnetisierung bei tiefen Temperaturen
und somit das Vorhandensein von antiferromagnetisch geordneten Bereichen [119]. Diese Dis-
krepanz ist womöglich durch eine leichte Durchmischung an den Grenzflächen zu erklären,
die in der Theorie unberücksichtigt bleibt.

Tatsächlich zeigt sich, dass die Eigenschaften der LMO/SMO-Grenzflächen auf atomarer
Skala einen großen Einfluss auf die lokalen magnetischen Eigenschaften ausüben: May et
al. beobachten bei (LaMnO3)2n / (SrMnO3)n- Übergittern mit n ≈ 6 eine asymmetrische
Rauigkeit. Die Grenzfläche, bei der in Wachstumsrichtung LMO auf SMO folgt (SMO/LMO),
ist schärfer als jene, bei der SMO auf LMO folgt (LMO/SMO). Bei letzterer werden in der
LMO-Schicht Täler mit einer Breite von etwa 10 nm und einer Tiefe von zwei Monolagen
beobachtet [13, 14]. Mit Blick auf die Durchmischung der Kationen auf den A-Plätzen weist
die LMO/SMO-Grenzfläche eine stärkere Delokalisierung der Ladungsträger auf, womit man
für diese rauere Grenzfläche eine erhöhte Magnetisierung erwarten würde. Im Gegensatz
zu dieser intuitiven Vermutung zeigt das mittels Neutronenreflektometrie bestimmte Profil
der Magnetisierung aber deutliche Maxima an den strukturell scharfen Grenzflächen und
eine Reduktion an den diffusen LMO/SMO-Grenzen. Shah et al. argumentieren, dass dieses
Verhalten durch lokale Änderungen der orbitalen Polarisation verursacht wird, welche durch
die chemische Inhomogenität an der rauen Grenzfläche getrieben wird [13, 14].
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Durch epitaktische Verspannungen induzierte orbitale Polarisationen erweisen sich auch bei
diesen Heterostrukturen als starker Einflussfaktor: Die zuvor beschriebene Delokalisierung
senkrecht zur Wachstumsrichtung wird durch eine vermehrte Besetzung der d3z2−r2-Orbitale
begünstigt, welche durch biaxiale Druckspannungen hervorgerufen werden kann. Ab initio
Rechnungen der LMO/SMO-Grenzfläche zeigen, dass unter Verwendung der typischerweise
für oxidische Heterostrukturen gebrauchten Substrate eine deutliche orbitale Polarisation er-
reicht werden kann [78]. Beim Wachstum auf LAO8 liegt eine starke Druckspannung vor, wo-
durch fast alle eg-Elektronen die d3z2−r2-Orbitale besetzen. Trotz der dadurch verstärkten De-
lokalisierung der eg-Elektronen [73] ergibt sich im Experiment für (LaMnO3)3n / (SrMnO3)2n-
Übergitter, die auf LAO (001)-Substraten gewachsen wurden, kein ferromagnetischer Zu-
stand, da die starke orbitale Ordnung eine antiferromagnetische Ordnung des C-Typs favo-
risiert [120]. In LSMO(x) wird die Verkleinerung des Gitterparameters mit steigender Sr-
Dotierung x durch das Verhältnis von Mn3+- und Mn4+-Ionen getrieben. Damit hängt der
lokale Verspannungszustand in LMO/SMO-Heterostrukturen auch von der lokalen Beset-
zung der eg-Orbitale ab. Dies wird für Wachstum auf STO-Substraten bedeutend, da die
Gitterkonstante von STO mit aSTO = 0.3905 nm zwischen den Gitterparametern von LSMO
(x=0.33) (aLSMO = 0.387 nm [121]) und LMO (aLMO = 0.394 nm [122]) liegt. In der Nähe der
LMO/SMO-Grenzfläche findet man eine über wenige Monolagen delokalisierte Ladungsver-
teilung der eg-Elektronen, womit sich der Verspannungszustand und damit auch die orbitale
Polarisation in dieser Region kontinuierlich ändert. Diese Tatsache manifestiert sich auch
bei der Untersuchung der orbitalen Freiheitsgrade in (LaMnO3)2n / (SrMnO3)n-Übergittern
mittels XLD. Für n = 1 liegt eine homogene Ladungsverteilung vor, so dass eine bevor-
zugte Besetzung der dx2−y2-Orbitale folgt. Für n ≥ 5 zeigt sich der dominante Beitrag der
d3z2−r2-Orbitale auf den Mn-Ionen im Inneren der LMO-Lagen [113].

Auch die in einem Übergitter veränderte Verkippung der MnO6-Oktaeder kann einen Einfluss
auf die magnetischen Eigenschaften haben. So untersuchten May et al. Proben mit einer Do-
tierung x = 2/3 im LSMO(x)-Phasendiagramm. Für bulk-Kristalle liegt x = 2/3 in der Nähe
der Phasengrenze zwischen antiferromagnetischer Ordnung des A- und C-Typs [15]. Die epi-
taktische Zugspannung auf den verwendeten STO (001)-Substraten stabilisiert aber die Ord-
nung des A-Typs. Neben einem Film mit gemischten Kationen, La1/3Sr2/3MnO3, stellten May
et al. auch (LaMnO3)n / (SrMnO3)2n-Übergitter her, die das gleiche Mn3+/Mn4+-Verhältnis
aufweisen. Unter Anwendung von Neutronendiffraktion konnte dann festgestellt werden, dass
die Néel-Temperatur TN für das Übergitter um 70 K höher liegt als für die ungeordnete Probe.
In der ungeordneten Probe gibt es Verkippungen der MnO6-Oktaeder in den (001)-Ebenen,
was den Doppelaustausch zwischen den dx2−y2-Orbitalen schwächt. Aufgrund der kubischen
Struktur des SMO wird dies in den Übergittern nicht verzeichnet, so dass das Transferma-
trixelement zwischen den dx2−y2-Orbitalen größer wird und die Ordnungstemperatur steigt
[15].

8aLAO = 0.3792 nm [120].
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3.3.4. Exchange Bias

Gesondert soll in diesem Abschnitt auf das Phänomen des exchange bias eingegangen wer-
den, das bei der Kopplung zwischen Ferromagnet und Antiferromagnet auftritt und sich in
einer Verschiebung der magnetischen Hystereseschleife bemerkbar macht. Dazu sollen hier
zunächst allgemeine Modelle zu diesem Effekt vorgestellt werden, die unabhängig von dem
betrachteten Materialsystem gültig sind. Die speziellen Gegebenheiten, die bei oxidischen He-
terostrukturen auftreten, sollen in der späteren Diskussion der in dieser Arbeit behandelten
Materialkombinationen aufgeführt werden.

Exchange bias (EB) als Kopplungsphänomen zwischen Ferromagnet (FM) und Antiferroma-
gnet (AFM) wurde schon 1956 von Meiklejohn und Bean in Co/CoO core-shell Nanopartikeln
beobachtet als Verschiebung derM (H)-Hysteresekurve nach Kühlen der Probe durch TN mit
angelegtem Feld [123]. Zudem wurde eine Erhöhung des Koerzitivfeldes registriert. Konven-
tionsgemäß wird für die verschobene Hysteresekurve dann das Koerzitivfeld durch

HC = H+
C −H

−
C

2 (3.2)

und die Amplitude des exchange bias durch

HE = H+
C +H−C

2 (3.3)

definiert [124, 125] (H+
C und H−C bezeichnen die Feldwerte, an denen die M (H)-Kurve die

Feldachse schneidet mit H+
C > H−C .). Das einfache Bild zur Erklärung dieser unidirektiona-

len Anisotropie, das bereits von Meiklejohn und Bean beschrieben wurde, ist folgendes: Der
Antiferromagnet hat in der Kontaktebene zum Ferromagneten eine unkompensierte Spin-
konfiguration, wobei die Grenzfläche keinerlei Rauigkeiten aufweisen soll und die Kopplung
entweder vollständig ferromagnetisch oder antiferromagnetisch sein soll (siehe Abbildung 3.4).
Die Curie-Temperatur TC des Ferromagneten ist größer als die Néel-Temperatur TN des An-
tiferromagneten. Wenn man diesen Schichtstapel nun mit angelegtem Feld von TC ≥ T > TN
einkühlt, legt der durch das Feld ausgerichtete Ferromagnet mittels der Austauschkopplung
an der Grenzfläche die Orientierung des Antiferromagneten fest. Nimmt man nun an, dass
die Ausrichtung des Antiferromagneten starr ist, vermittelt die Austauschwechselwirkung
an der FM/AFM-Grenze mit einer Energiedichte JIF der Kopplungsenergie pro Fläche die
unidirektionale Anisotropie [123].

Bei einer genaueren Betrachtung im Stoner-Wolfarth-Modell berücksichtigt man die Anisotro-
pie des Antiferromagneten. Man nimmt vereinfachend eine uniaxiale Anisotropieenergiedichte
KAFM für den Antiferromagneten an. Mit dieser beschreibt man die Energie, die zur kollek-
tiven Drehung der Magnetisierungen aller in sich ferromagnetisch ausgerichteten Ebenen im
AFM aufgewendet werden muss. Außerdem setzt man im FM und AFM einen eindomänigen
Zustand voraus. Wie in Abbildung 3.5 dargestellt, werden die Winkel zwischen der uniaxialen
Anisotropieachse des Antiferromagneten, dem äußeren Feld H (θKH), der Magnetisierungs-
richtung der ferromagnetisch geordneten Ebenen im AntiferromagnetenMAFM (θKAFM ) und
der Magnetisierung des Ferromagneten MFM (θKFM ) eingeführt. Im erweiterten Modell von
Meiklejohn und Bean für eine ferromagnetische Schicht der Dicke tFM und Magnetisierung
MFM , die an die antiferromagnetische Schicht der Dicke tAFM koppelt, ergibt sich dann unter
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Abbildung 3.4.: Erklärung von exchange bias nach Meiklejohn und Bean [123]: Ein Fer-
romagnet (FM) und ein Antiferromagnet (AFM) mit einer unkompensierten Spinkonfigu-
ration haben eine gemeinsame Grenzfläche und es gilt TN < TC . Bei einer Temperatur
TN < T < TC beginnt man damit die Probe in einem äußeren Feld H, das den Ferroma-
gneten ausrichtet, auf eine Temperatur T < TN < TC einzukühlen (FC). Durch die (hier)
ferromagnetische Kopplung JIF zwischen Ferromagnet und Antiferromagnet wird beim Ein-
kühlen die Ausrichtung des Antiferromagneten festgelegt. Diese bleibt beim Durchlaufen der
M (H)-Hysterese unverändert und führt vermittels der Austauschkopplung an der Grenzflä-
che JIF zu einer Verschiebung HE der M (H)-Kurve entlang der Feldachse (nach [11, 124,
125]).

Vernachlässigung der Anisotropie des Ferromagneten folgende Flächendichte der Energie9:
E =− µ0HMFM tFM cos (θKFM − θKH)

+KAFM tAFM sin2 (θKAFM )
− JIF cos (θKAFM − θKFM )

(3.4)

Bei einer sehr großen Anisotropie des Antiferromagneten bleibt die Ausrichtung der Spins in
diesem fest und es ergibt sich die EB-Amplitude HE , um die Kopplung an der Grenzfläche zu
überwinden (θKAFM = 0◦, das Kühlfeld war also positiv und entlang der Anisotropieachse
des Antiferromagneten ausgerichtet):

− µ0HEMFM tFM = JIF ⇔ HE = − JIF
µ0MFM tFM

(3.5)

Im Falle einer kleinen Anisotropie des Antiferromagneten (JIF ≥ KAFM tAFM ) wird die
Richtung der Spins in den ferromagnetisch geordneten Lagen des Antiferromagneten bei der
Ummagnetisierung des Ferromagneten mitgedreht. Dadurch verschwindet das exchange bias,
nur das Koerzitivfeld wird erhöht. Es gibt somit eine kritische Schichtdicke des Antiferroma-
gneten, unterhalb der kein exchange bias auftritt:

tcritAFM = JIF
KAFM

(3.6)

9JIF > 0, hier wird also eine ferromagnetische Kopplung zwischen FM und AFM an der Grenzfläche ange-
nommen.
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Abbildung 3.5.: Zur Definition der Winkel, die die Richtung der Magnetisierung MFM

des Ferromagneten (θKFM ), die Richtung der Magnetisierung MAFM der ferromagnetisch
geordneten Lagen im Antiferromagneten (θKAFM ) und das äußere Feld H (θKH) mit der
Anisotropieachse des Antiferromagneten einschließen.

Für
R = KAFM tAFM

JIF
> 1 (3.7)

steigt HE dann monoton in Richtung seines asymptotischen Grenzwertes von

H∞E = − JIF
µ0MFM tFM

(3.8)

an [11]:

HE (tAFM ) = H∞E

√
1− 1

4R2 (3.9)

Das oben skizzierte Modell zum exchange bias ermöglicht die Erklärung des exchange bias
und die Vorhersage einiger qualitativer Eigenschaften. Jedoch liefert es Werte für HE , die
zwei bis drei Größenordnungen zu hoch sind [11, 124]. Zudem kann es keine Erklärung für
das Auftreten von EB bei einer vollständig kompensierten Spinkonfiguration des Antiferro-
magneten an der Grenzfläche liefern. Es gibt nun eine Fülle unterschiedlicher Ansätze, um
diese Widersprüche aufzulösen, wobei anzumerken ist, dass es bisher kein Modell gibt, das
das experimentell beobachtete Verhalten vollständig erklären kann.

Néel führte ein Modell ein, bei dem analog zu einer Domänenwand in einem Ferromagneten
eine kontinuierliche Drehung der Magnetisierungsvektoren in Ferromagnet und Antiferroma-
gnet parallel zur Grenzfläche stattfindet [125]. Dadurch wird die Energiedifferenz bei der Dre-
hung der Magnetisierung des Ferromagneten stark herabgesetzt, was zu einer Verringerung
von HE führt. Dabei muss allerdings die Anisotropie in Ferromagnet und Antiferromagnet
klein sein, so dass sich eine breite Domänenwand ausbilden kann. Bei sehr großen Anisotropi-
en geht das Modell von Néel in das von Meiklejohn und Bean über. Die Notwendigkeit breiter
Domänenwände erzwingt auch sehr große Schichtdicken (tFM/AFM > 100 nm), um die nötige
Herabsetzung der Austauschkopplung JIF zu erreichen [11].

Malozemoff berücksichtigt atomare Rauigkeiten an der Grenzfläche [126], um das Vorhanden-
sein von exchange bias bei einer vollständig kompensierten Magnetisierung in der Grenzebene
zum Ferromagneten zu erklären. Bei einer monoatomaren Rauigkeit des Antiferromagneten
an der Grenzfläche ergeben sich unkompensierte Austauschkopplungen, die eine bevorzugte
Ausrichtung des Ferromagneten induzieren. Da die Rauigkeiten an zufälligen Stellen auftre-
ten können, ergeben sich Austauschkopplungen mit unterschiedlichen Vorzeichen, die sich
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insgesamt weitestgehend aufheben [23]. Nach Malozemoff werden nun aber in den Antiferro-
magneten beim Einkühlen im Feld Domänengrenzen senkrecht zur Grenzfläche eingebaut, so
dass die Kopplungsenergie mit den in den Ferromagneten ragenden Atomen des Antiferroma-
gneten minimiert wird. So addieren sich die lokalen Beiträge der Rauigkeiten. Die Größe der
Domänen und damit die Dichte der für das exchange bias verantwortlichen Kopplungen hängt
von den Materialparametern des Antiferromagneten, der Austauschsteifigkeit AAFM und der
Anisotropie KAFM , ab. Mit diesem Modell können zum Teil quantitativ richtige Werte für
HE , beispielsweise für das Co/CoO-System, abgeschätzt werden [11].

Ein weiteres Modell, das domain-state-Modell [127], basiert ähnlich wie das Modell von Ma-
lozemoff darauf, dass beim Einkühlen im Feld eine Domänenstruktur im Antiferromagneten
festgelegt wird, die zum exchange bias führt. Im domain-state-Modell werden aber nicht die
Defekte an der Grenzfläche herangezogen, sondern Defekte im Inneren des Antiferromagne-
ten, wie Korngrenzen und Fremdatome, die die magnetischen Wechselwirkungen lokal modi-
fizieren. Durch Rechnungen im Ising-Modell zeigt sich dann, dass beim Einkühlen durch den
Einfluss des äußeren Feldes und der Kopplung mit dem Ferromagneten an der Grenzfläche ein
Domänenzustand im Antiferromagneten induziert wird, der bei tiefen Temperaturen eine irre-
versible Netto-Magnetisierung enthält, welche das EB verursacht. Dieses Spin-Glas-Verhalten
resultiert aus dem pinning der Domänenwände an den Defekten. Mit diesem Modell kann so-
mit auch exchange bias für Antiferromagneten mit einer kompensierten Spinkonfiguration an
der Grenzfläche erklärt werden. Auch der training-Effekt, der die Verringerung von HE nach
mehrmaligem Durchlaufen der M (H)-Kurve bezeichnet, kann damit verstanden werden: Bei
der Ummagnetisierung des Ferromagneten kommt es zu Veränderungen der Domänenstruktur
im AFM, die einer Verringerung der Netto-Magnetisierung entsprechen, so dass HE abnimmt
[11].

Um dem Symmetriebruch der magnetischen Wechselwirkungen an der FM/AFM-Grenzfläche
Rechnung zu tragen, wurde von Radu et al. ein Modell vorgestellt, bei dem die Grenzfläche
als Spin-Glas betrachtet wird [11]. An der Grenzfläche gibt es so einen Bereich, in dem die
Anisotropie des Antiferromagneten kontinuierlich abnimmt (siehe Abbildung 3.6). Spins in
der Nähe der Grenzfläche haben dabei eine so schwache Anisotropie, dass diese mit dem
Ferromagneten rotieren. Der Einfluss dieser kann als uniaxiale Anisotropie mit der Energie-
dichte Keff

SG beschrieben werden. Dadurch wird das Koerzitivfeld erhöht, aber kein exchange
bias verursacht. Die Spins in der Nähe zum Antiferromagneten besitzen eine größere Ani-
sotropie, so dass diese sich nicht mit dem Ferromagneten drehen und zu EB führen. Diese
als fest angesehenen Spins koppeln über die reduzierte Kopplungsenergiedichte JeffIF an die
ferromagnetische Schicht. Mit diesen Überlegungen modifiziert man Gleichung 3.410:

E =− µ0HMFM tFM cos (θKFM − θKH)
+KAFM tAFM sin2 (θKAFM )

− JeffIF cos (θKAFM − θKFM )

+Keff
SG sin2 (θKSG − θKFM )

(3.10)

Dabei bezeichnet θKSG den Winkel zwischen der uniaxialen Anisotropieachse des Antiferro-
magneten und der Anisotropieachse der drehbaren Momente des Spin-Glases an der Grenz-
fläche. Zur Charakterisierung der Unordnung an der Grenzfläche führen Radu et al. den
10Man vernachlässigt die Zeeman-Energie der rotierbaren Spins an der Grenzfläche, da diese in den meisten
Fällen deutlich kleiner ist als die Zeeman-Energie des Ferromagneten [11].
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Abbildung 3.6.: Zum Spin-Glas-Modell der Grenzfläche (IF) zwischen Ferromagnet (FM)
und Antiferromagnet (AFM) nach Radu et al. [11]: An der Grenzfläche nimmt die Ani-
sotropie des Antiferromagneteten KAFM kontinuierlich ab, so dass es in der Nähe zum
Ferromagneten Spins des Antiferromagneten gibt, die sich mit der Magnetisierung des FM
drehen. Wenn man sich weiter in Richtung des Antiferromagneten bewegt, sind die Spins
eingefroren und vermitteln über die Kopplungsenergiedichte fJIF das exchange bias (nach
[11]).

Parameter f = 0− 1 ein, f = 1 bedeutet eine vollständige Ordnung, f = 0 totale Unordnung
[11]. Dieser Parameter verknüpft JIF mit JeffIF und Keff

SG :

Keff
SG = (1− f)JIF
JeffIF = fJIF

(3.11)

Numerische Rechnungen in diesem Modell zeigen, dass das HE monoton mit f ansteigt, woge-
gen das Koerzitivfeld einen umgekehrten Trend zeigt [11]. Analog zum Modell von Meiklejohn
und Bean gibt es eine kritische Schichtdicke des Antiferromagneten

tcritAFM = fJIF
KAFM

, (3.12)

unterhalb derer kein exchange bias zu beobachten ist, da die Spins im AFM der Magnetisie-
rung der ferromagnetischen Schicht folgen. Als Funktion der Schichtdicke tAFM folgt je nach
Grad von Unordnung entweder ein monotoner Anstieg von HE mit tAFM oder ein Verlauf mit
einem Maximum in der Nähe von tcritAFM [11]. Im Experiment ist die blocking-Temperatur, die
höchste Temperatur, bei der man noch exchange bias messen kann, gewöhnlich deutlich klei-
ner als die Néel-Temperatur des Antiferromagneten [124]. Das Koerzitivfeld zeigt aber sofort
beim Kühlen unterhalb von TN einen Anstieg. Dies ist eine Folge der Temperaturabhängigkeit
von KAFM . Für das Erscheinen einer endlichen EB-Amplitude muss die Ungleichung

KAFM >
fJIF
tAFM

(3.13)

erfüllt sein. Damit gibt es einen kritischen Wert der Anisotropie des Antiferromagneten,
unterhalb derer kein EB auftritt. Da KAFM monoton mit steigender Temperatur fällt und
bei TN verschwindet, folgt daraus die blocking-Temperatur TB < TN [11].

Mit dem freien Parameter f lassen sich die experimentell beobachtetenM (H) -Kurven gut re-
konstruieren. Es gibt jedoch auch direkte experimentelle Bestätigungen des Spin-Glas-Modells
für exchange bias. Für Ferromagneten im Kontakt zu Materialien, die ein Spin-Glas-Verhalten
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zeigen, beobachtet man exchange bias [128]. Zudem ist es mittels elementselektiver Methoden
wie zirkularem Röntgendichroismus (XMCD) und resonanter magnetischer Röntgenstreuung
(XRMS) möglich, fixierte und rotierbare Momente an vergrabenen Grenzflächen zu erfassen.
Die rotierbaren Momente zeigen dabei eine Hysterese wie der Ferromagnet, während sich die
eingefrorenen Momente als Verschiebung entlang der Magnetisierungsachse manifestieren.
Brück et al. bestimmten unter Anwendung von XRMS die Konzentration und Position der
rotierbaren und fest stehenden Momente an der Grenzfläche zwischen dem Ferromagneten Fe
und dem Antiferromagneten MnPd, der in der Grenzebene eine kompensierte Spinkonfigura-
tion aufweist. Die drehbaren Spins der Mn-Atome befinden sich in einem Bereich mit einer
Breite von zwei Atomlagen innerhalb des MnPd-Filmes. Dies ist vergleichbar mit der chemi-
schen Rauigkeit der Grenzfläche. Der Bereich, in dem sich die statischen Momente befinden,
besitzt mit etwa sechs Atomlagen eine wesentlich größere Breite. Zudem ist die Konzentration
dieser Momente um einen Faktor fünf kleiner als die der drehbaren [12].
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Kapitel 4
Metallorganische Aerosol Deposition
(MAD) mit in-situ Ellipsometrie

In diesem Kapitel soll die im Rahmen dieser Arbeit realisierte Anlage zur metallorgani-
schen Aerosol Deposition (MAD) mit in-situ Wachstumsüberwachung durch Ellipsometrie
beschrieben werden. Sämtliche hier betrachteten Heterostrukturen wurden mit dieser Anlage
deponiert. Dazu wird zunächst das grundsätzliche Prinzip der MAD vorgestellt und Mög-
lichkeiten der in-situ Wachstumskontrolle mit Blick auf die technischen Begebenheiten der
MAD diskutiert. Dann werden die theoretischen Grundlagen für die Ellipsometriemessungen
und deren Interpretation gelegt, um dann schließlich den realisierten experimentellen Aufbau
einzuführen.

4.1. MAD Grundlagen

Die metallorganische Aerosol Deposition (MAD) ist ein unkonventionelles Verfahren zur Her-
stellung qualitativ hochwertiger dünner Filme aus Metalloxiden [129, 130]. Mit dieser Me-
thode konnten schon verschiedene komplexe Oxide wie Manganate, Cobaltate, Ruthenate,
Cuprate, Titanate und Doppelperowskite wie La2CoMnO6 deponiert werden. Auch einfache
Oxide wie z.B. ZnO, Al2O3, SrO und MgO wurden mit dieser Methode bereits abgeschieden.

Metallorganische Präkursoren werden im gewünschten molaren Verhältnis in Dimethylforma-
mid, einem organischen polaren Lösungsmittel, gelöst. In dieser Arbeit kommen dabei für Mn,
La und Sr Acetylacetonat-Komplexe zum Einsatz, für Ti wird ein Tetramethylheptadionat-
Komplex verwendet. Das Substrat wird mit einer Messing-Klammer auf den Heizer gedrückt
und auf die Depositionstemperatur aufgeheizt, die, je nach deponierter Materialkombination,
bei TDep = 600− 930 ◦C liegt. Bei den in dieser Arbeit hergestellten Filmen war die Kammer
der MAD-Anlage immer mit Umgebungsluft gefüllt. Während des gesamten Depositionspro-
zesses inklusive Aufheiz- und Abkühlvorgang wird durch die Düse Druckluft in Richtung des
Substrates geblasen. Nach Erreichen der Depositionstemperatur wird die Präkursorlösung
in die pneumatische Düse [131] dosiert, die einen auf das Substrat gerichteten Aerosolkegel
erzeugt (siehe Abbildung 4.1). In diesem Aerosol liegt der mittlere Tröpfchendurchmesser bei
etwa 20µm [129]. In einer Region unmittelbar über dem beheizten Substrat kommt es zur

43
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Abbildung 4.1.: Prinzipskizze von neu aufgebauter Anlage zur metallorganischen Aerosol
Deposition (MAD) mit in-situ Wachstumskontrolle durch Ellipsometrie (Zeichnung wurde
angefertigt von Camillo Ballani).

Verbrennung der organischen Bestandteile der Präkursoren und des Lösungsmittels. So ergibt
sich beispielsweise folgende Reaktion für den Mn-Präkursor:

2 Mn(C5H7O2)3 + 36 O2 → Mn2O3 + 30 CO2 + 21 H2O (4.1)

Die Metalloxide scheiden sich dann auf dem Substrat ab und bilden den dünnen Film.

Da die Zersetzungsreaktionen der verschiedenen Präkursoren unterschiedlich ablaufen, erfolgt
der Übertrag der Metall-Kationen vom Aerosol auf die wachsende Schicht nicht im ursprüngli-
chen molaren Verhältnis, das in der Lösung vorliegt. Eine mögliche Erklärung dieser Tatsache
ist folgendermaßen: Kurz oberhalb des Substrates kommt es zur Zersetzung der Präkursoren,
so dass sich über dem Substrat für jedes Metallion ein spezifischer Dampfdruck einstellt. Die-
ser Druck und damit der resultierende Fluss von Metallionen auf das Substrat hängt von den
thermodynamischen Eigenschaften des jeweiligen Präkursors ab. Damit unterscheidet sich der
relative Übertrag von der Präkursorlösung in die gewachsene Schicht für die verschiedenen
Präkursoren. Um diese verschiedenen Effizienzen der Präkursoren auszugleichen, werden Kor-
rekturfaktoren eingeführt. Für das Wachstum von Filmen aus dem La1−xSrxMnO3-System
betrachtet man so zum Beispiel die gewünschten molaren Verhältnisse zwischen Mn und Sr
bzw. La im deponierten Film. Man berechnet nun zunächst die Mengen der Präkursoren, die
man bei stöchiometrischem Übertrag benötigt, und multipliziert die Mengen der Präkurso-
ren von Sr bzw. La dann mit den empirischen Faktoren CSr/Mn bzw. CLa/Mn. Die Faktoren
ergeben sich durch Optimierung der Filme hinsichtlich ihrer strukturellen, morphologischen,
elektrischen und magnetischen Eigenschaften. Beim La1−xSrxMnO3-System werden insbeson-
dere die Materialien an den Enden des Phasendiagramms, LaMnO3 und SrMnO3, betrachtet.
Die Korrekturfaktoren sind dann für alle Sr-Dotierungen verwendbar, was sich experimentell
durch die gute Qualität der so hergestellten La1−xSrxMnO3-Filme zeigt (siehe z.B. Kapitel
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8). Somit ist es sehr einfach möglich die Dotierung zu ändern und verschiedene Materialien
aus einem Phasendiagramm zu kombinieren, was z.B. für das (La1−yPry)0.67Ca0.33MnO3-
Phasendiagramm gezeigt wurde [132]. Die Wachstumsrate lässt sich einfach durch eine Ände-
rung der Dosiergeschwindigkeit und über die Molarität der Präkursorlösung beeinflussen. Man
kann die Geschwindigkeit der Deposition so über einen weiten Bereich von v = 1−100 nm/min
regulieren.

Durch die Funktion bei atmosphärischen Bedingungen und die Verwendung von metallor-
ganischen Präkursoren als Ausgangsmaterialien grenzt sich dieses Verfahren von den übli-
chen Methoden der Molekularstrahlepitaxie (MBE), der gepulsten Laserdeposition (PLD)
und der Sputter-Deposition ab, die alle prinzipbedingt unter Vakuumbedingungen arbeiten.
Insbesondere bei dünnen Manganatfilmen ergeben sich bei diesen Methoden Probleme mit
Sauerstoffleerstellen, die zu einer Verschlechterung der magnetischen und elektrischen Eigen-
schaften führen, was bei der MAD aufgrund des hohen Sauerstoffpartialdrucks unproblema-
tisch ist. Bei PLD und Sputter-Deposition ist es außerdem aufwendig die Zusammensetzung
anzupassen, da die Filme aus polykristallinen Targets hergestellt werden. Die relativ hohen
Substrattemperaturen unterbinden bei der MAD die Kontamination der Oberflächen mit Ad-
sorbaten. Bei den in dieser Arbeit gezeigten Heterostrukturen war die Depositionstemperatur
immer oberhalb von 800◦C, wo typische Adsorbat-Moleküle wie H2O oder CO2 nicht mehr
am SrTiO3-Substrat haften [133, 134].

In den letzten Jahren vorgenommene Weiterentwicklungen der MAD erlauben die Herstellung
weiterer Klassen von Metalloxiden durch die Verwendung anderer Umgebungsgase als Luft
während der Deposition. So konnten die verschiedenen Phasen des Fe-O-Diagramms, Hematit,
Maghemit, Magnetit und Wüstit [135] sowie VxOy hergestellt werden.

4.2. Motivation zur in-situ Ellipsometrie

Bei der Erforschung von Effekten an Grenzflächen zwischen komplexen Oxiden werden an
die Depositionsmethode höchste Anforderungen gestellt. Man muss in der Lage sein, He-
terostrukturen mit einer Präzision im Bereich einer einzelnen Atomlage und einer hohen
Reproduzierbarkeit herstellen zu können. Um diese Anforderungen zu sichern, ist eine in-situ
Überwachung des Wachstums von großer Bedeutung. Die zumeist verwendeten Techniken zur
Herstellung dünner Filme aus komplexen Oxiden, gepulste Laser Deposition (PLD) und Mo-
lekularstrahl Epitaxie (MBE) arbeiten im Vakuum. Damit wird typischerweise die Beugung
hochenergetischer Elektronen bei Reflexion (RHEED) zur Wachstumskontrolle herangezogen.
Durch den kleinen Einfallswinkel θ < 5◦ werden die Elektronen nur von der Oberfläche ge-
streut. Das entstehende Beugungsbild liefert dann Informationen über die Struktur der ersten
Lage. So können Rekonstruktionen der Oberfläche und Änderungen der Wachstumsmode be-
obachtet werden. Wenn der dünne Film in zweidimensionalen Inseln aufwächst, ergeben sich
aufgrund der diffusen Streuung am unvollständig geschlossenen Film Oszillationen der Inten-
sität im Beugungsmuster, deren Periode einer Monolage entspricht [136]. Diese Oszillationen
treten bei der step-flow-Wachstumsmode nicht auf, da die diffuse Streuung dann beim fort-
schreitenden Wachstum der Schicht unverändert bleibt. Durch eine differentiell abgepumpte
Elektronenkanone lässt sich der maximale Druck über dem Substrat, bei dem noch ein Beu-
gungsbild mittels RHEED aufgenommen werden kann, auf etwa 1 mbar steigern [137]. Somit
ist diese Technik nicht geeignet für die atmosphärischen Bedingungen bei der MAD.
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Die bekannten ex-situ Methoden, um dünne Filme mittels Röntgen-Reflektometrie zu cha-
rakterisieren, lassen sich theoretisch auch in-situ nutzen. Bei Verwendung von harter Rönt-
genstrahlung sind auch die atmosphärischen Bedingungen der MAD kein Hindernis für diese
Technik. Da die zeitliche Auflösung bei der Beobachtung der Wachstumsprozesse im Bereich
von 0.1 s liegen soll, ist es aufgrund der Zählstatistik mit Labor-Röntgenquellen nicht möglich
zu jedem Zeitpunkt der Deposition ein winkelabhängiges Spektrum der Reflektivität aufzu-
nehmen. Bei Messung unter fester Geometrie erwartet man dann bei einem 2D-Inselwachstum
Oszillationen der Intensität durch die periodischen Änderungen der Oberflächenrauigkeit, bei
einer step-flow-Wachstumsmode sind die Änderungen der Intensität deutlich kleiner und er-
geben sich rein durch die Änderung der durchschnittlichen Dicke [138]. Die Verwendung von
brillanterer Synchrotronstrahlung ermöglicht die rapide Aufnahme ganzer Spektren, womit
z.B. unter Anwendung von nicht-spekularer Röntgen-Reflektometrie Informationen über die
zeitliche Entwicklung der Oberflächenmorphologie extrahiert werden können [139].

Eine Wachstumsüberwachung mittels optischer Techniken wie Ellipsometrie und Reflectance
Difference Spectroscopy (RDS) findet in der Halbleitertechnologie aufgrund seiner einfachen
und flexiblen Instrumentierung vielfache Anwendungen [140–143]. Die RDS bezeichnet die
Messung des Unterschiedes der Reflektivität für zwei zueinander senkrecht ausgerichtete Po-
larisationen bei senkrechtem Einfall [144]. Da bei dieser Geometrie kein Unterschied der
Reflektivitäten aufgrund der Fresnel-Gleichungen induziert wird, ist man sensitiv auf die
anisotropen dielektrischen Eigenschaften der Probe. Insbesondere für die Epitaxie von III-V-
Systemen wie GaAs wird RDS häufig für in-situ Beobachtungen des Wachstums eingesetzt,
da es je nach Verhältnis zwischen Ga und As an der Oberfläche zu verschiedenen anisotropen
Rekonstruktionen der Oberfläche kommt [144]. So werden Änderungen der Ga/As Stöchio-
metrie an der Oberfläche [144] und Monolagenoszillationen [143] beobachtet. Für das hier
hauptsächlich untersuchte Wachstum auf kubischen SrTiO3 (001) Substraten erwartet man
zunächst keine Anisotropie in der (001)-Ebene. Allenfalls kann die aufgrund des Fehlschnitts
der Substrate verursachte Terrassenstruktur eine Anisotropie hervorrufen. Zudem wäre die
Instrumentierung bei der MAD schwierig, da das Lichtbündel komplett innerhalb des Ae-
rosolkegels verlaufen müsste, um einen senkrechten Einfall sicherzustellen (siehe Abbildung
4.1).

Bei der Ellipsometrie wird die Änderung des Polarisationszustandes bei Reflexion betrach-
tet. Wie später in den theoretischen Betrachtungen zur Ellipsometrie erläutert wird, ist die
Sensitivität dieser Technik am größten, wenn das Licht unter dem Brewster-Winkel auf
das Substrat trifft. Damit ist der Einfallswinkel bei dieser Technik typischerweise im Be-
reich θ = 60◦ − 70◦, wodurch der Lichtstrahl den Aerosolkegel nur in einem kleinen Bereich
streift (siehe Bild 4.1). Mit dieser Technik ist es neben der Ermittlung der durchschnittlichen
Schichtdicke möglich morphologische Veränderungen (Inselwachstum an der Oberfläche [141])
oder chemische Modifikationen (Durchmischung [142], Oxidationsprozesse, Veränderungen
der Stöchiometrie) zu beobachten [140, 145]. Diese Informationen sind in den meisten Fällen
aber nur indirekt durch Anpassen von Modellen an die gemessenen Daten zu gewinnen [140,
145]. Bei der Homo- und Heteroepitaxie von III-V-Halbleitern wie GaAs mittels metallorga-
nischer Gasphasenepitaxie (MOVPE) konnten Monolagenoszillationen bei 2D-Inselwachstum
beobachtet werden [143, 146]. Das Auftreten dieser wird mit dem Vorhandensein von Ga-C-
Bindungen, welche vom metallorganischen Präkursor stammen, an den Kanten der zweidi-
mensionalen Inseln begründet [146]. Bei der Epitaxie komplexer Oxide gibt es Beispiele für die
beiden hier diskutierten optischen Methoden, jedoch waren die bisherigen Experimente auf
Homoepitaxie von SrTiO3 [147–149] oder einfache Heterostrukturen von La0.67Ba0.33MnO3−δ
[150, 151] bzw. La0.67Sr0.33MnO3 [152] auf SrTiO3, beschränkt, wobei die Deposition in al-
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Abbildung 4.2.: Veranschaulichung des Messprinzips der Ellipsometrie: Ein eingehender
Strahl, dessen lineare Polarisation einen Winkel von 45◦ mit der Einfallsebene, die aus dem
Normalenvektor auf die Probenoberfläche und der Propagationsrichtung des Lichtstrahls
aufgespannt wird, einschließt, wird an der zu untersuchenden Probe reflektiert. Für den
reflektierten Strahl schließt die Polarisation einen Winkel von Ψ mit der Einfallsebene ein
und es gibt eine Phasenverschiebung ∆ zwischen p- und s- Komponente (nach [140]).

len genannten Beispielen mit PLD ausgeführt wurde. Zhu et al. untersuchten die Kinetik
der Oxidation von dünnen Filmen von SrTiO3 und La0.67Ba0.33MnO3−δ auf SrTiO3, die bei
den Bedingungen ihrer Experimente nach der Deposition noch Sauerstoffleerstellen aufweisen
[147, 149, 151]. Zudem werden bei der Homoepitaxie von SrTiO3 die Wachstumsmoden klas-
sifiziert und die Zeitskalen von Diffusionsprozessen der Atome auf der Oberfläche ermittelt
[147, 150]. Beim Vorliegen von zweidimensionalem Inselwachstum werden Oszillationen mit
der Periode einer Perowskit-Monolage für das Wachstum von Nb-dotierten SrTiO3 Filmen
auf SrTiO3 (001) beobachtet. Bei den reduzierenden Bedingungen von PLD hängt die Rate,
mit der die Sauerstoffleerstellen im wachsenden Film durch Diffusion aus dem Substrat auf-
gefüllt werden, von der Dichte der Kanten der Inseln ab. Da die Depositionsrate zu schnell
ist für eine vollständige Relaxation der Sauerstoffkonzentration im Film, hängt dessen dielek-
trische Funktion von der Dichte der Kanten an den Inseln ab. Die Zahl der Kanten oszilliert
mit der relativen Bedeckung der Monolage, wodurch sich die periodischen Schwankungen der
Messgrößen ergeben [148].

4.3. Theorie Ellipsometrie

Bei der Ellipsometrie beobachtet man die Änderungen der Polarisation von Licht nach der
Reflexion an der zu untersuchenden Probe. Wie es in Abbildung 4.2 illustriert ist, zerlegt man
den elektrischen Feldvektor der Polarisation in eine Komponente parallel zur Einfallsebene
(p) und senkrecht dazu (s). Beim Einstrahlen von Licht, dessen Polarisationsvektor einen
Winkel von 45◦ mit der Einfallsebene einschließt, ergibt sich aufgrund der unterschiedlichen
komplexen Reflexionskoeffizienten rp/s für den parallel/senkrecht zur Einfallsebene polari-
sierten Anteil der elektromagnetischen Welle eine elliptische Polarisation mit einer gegenüber
dem ursprünglichen Winkel verdrehten Hauptachse. Die hier und in der Literatur bei der
Beschreibung von Ellipsometrie-Messungen verwendeten Größen (∆,Ψ) werden über die Re-
flexionskoeffizienten für p- und s-polarisierte Strahlung (siehe Abbildung 4.2)

rp = Erp
Eip

, rs = Ers
Eis

(4.2)

definiert [140]:
ρ = tan (Ψ) exp (i∆) = rp

rs
(4.3)
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Nach dieser Definition bezeichnet Ψ den Winkel zwischen der Einfallsebene und der Haupt-
achse des Polarisationsvektors und ∆ die Phasenverschiebung zwischen der p- und der s-
Komponente nach der Reflexion von Licht, das vor der Reflexion mit 45 ◦ linear polarisiert
war.

4.3.1. Fresnel-Gleichungen

Um die Reflexionskoeffizienten rp/s zu erhalten, betrachtet man zunächst die Ausbreitung
elektromagnetischer Wellen in Materie: Im Allgemeinen sind in Materie die dielektrische
Verschiebungsdichte ~D und das elektrische Feld über den frequenzabhängigen Dielektrizi-
tätstensor εP (ω) sowie die magnetische Kraftflussdichte ~B mit dem Magnetfeld ~H über den
Permeabilitätstensor verknüpft µ (ω):

~D = εP ~E, ~B = µ ~H (4.4)

In ferromagnetischen Materialien kann µ bei kleinen Frequenzen sehr große Werte annehmen
(µ ∝ 105), bei den hohen Frequenzen für sichtbares Licht ist µ jedoch mit der Permeabilität
des Vakuums gleichzusetzen: µ = µ0 [153]. Die hier betrachteten Materialien weisen nur kleine
optische Anisotropien auf, da ihre Gitterstrukturen fast kubisch sind (z.B. kubisches SrTiO3
oder SrMnO3) und die durch epitaktische Verspannungen erzeugten Anisotropien im Bereich
weniger Prozent liegen. Damit besitzt der ε-Tensor näherungsweise nur Diagonaleinträge, die
alle identisch sind, und geht somit als Skalar in die Gleichungen ein. Man schreibt dann
für die Beziehung zwischen elektrischem Feld und Verschiebungsdichte ~D = ε0ε ~E mit der
Permittivität des Vakuums ε0 und der dielektrischen Konstanten ε.

Damit erhält man für die Maxwellgleichungen in quellen- und senkenfreien Medien [59]:

~∇ · ~B = 0
~∇ · ~D = 0

~∇× ~E + ∂ ~B

∂t
= 0

~∇× ~H − ∂ ~D

∂t
= 0

(4.5)

Diese lassen sich durch ebene Transversalwellen lösen:

~E(~r, t) = ~E0 e
i(ωt−~r·~k) , ~H(~r, t) = ~H0 e

i(ωt−~r·~k) (4.6)

mit der Phasengeschwindigkeit
c = 1
√
µ0εε0

(4.7)

und dem Wellenzahlvektor
~k = 2πN

λ0
~ek, (4.8)

der die Ausbreitungsrichtung beschreibt. Dabei ist λ0 die Wellenlänge im Vakuum und N =
n− ik der komplexe Brechungsindex, der über folgende Relationen mit ε und der optischen
Leitfähigkeit σ verknüpft ist [48]:

N =
√
ε =

√
1 + 4πiσ

ω
(4.9)
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Abbildung 4.3.: Illustration der Geometrie und relevanten Komponenten des elektrischen
Feldes für die Fresnel-Koeffizienten.

Die mit einem Photodetektor messbare Intensität erhält man dann durch Bildung des kom-
plexen Betragsquadrates I ∝ |E|2.

Wenn der Lichtstrahl von einem Medium mit Brechungsindex Ni in ein anderes Material
mit Brechungsindex Nt übertritt, kommt es zu einer Aufspaltung in einen reflektierten und
transmittierten Strahl (siehe Abbildung 4.3). An der Grenzfläche sind die Komponenten von
~E und ~B parallel zur Grenzfläche stetig [140]. Diese Bedingungen legen dann die Koeffizienten
fest, die die Feldamplituden von transmittierter und reflektierter Welle mit der Amplitude der
eingehenden Welle in Beziehung setzen. Aufgeteilt in Koeffizienten für die Feldkomponenten
parallel (p) und senkrecht (s) zur Einfallsebene erhält man so [140]:

rp = Erp
Eip

= Nt cos θi −Ni cos θt
Nt cos θi +Ni cos θt

, rs = Ers
Eis

= Ni cos θi −Nt cos θt
Ni cos θi +Nt cos θt

(4.10)

für den reflektierten Strahl und

tp = Etp
Eip

= 2Ni cos θi
Nt cos θi +Ni cos θt

, ts = Ets
Eis

= 2Ni cos θi
Ni cos θi +Nt cos θt

(4.11)

für den transmittierten Anteil. Der Winkel θt wird durch das Snelliussche Brechungsgesetz
bestimmt:

Ni sin θi = Nt sin θt (4.12)

Die Reflexionskoeffizienten für die Grenzfläche zwischen Luft N = 1.0 und SrTiO3 mit N =
2.388 (λ = 632.8 nm) [154] sind in Abbildung 4.4 dargestellt. Beim Brewster-Winkel θB, der
für Medien mit verschwindendem Imaginärteil von N durch tan θB = Nt/Ni gegeben ist,
verschwindet die Reflektivität für die p-Komponente (rp = 0). Im Beispiel liegt dieser bei
θB ≈ 67.3◦. Für praktische Messungen wählt man einen Einfallswinkel in der Nähe von θB.
Bei diesem Einfallswinkel kommt es beim Aufbringen weiterer Schichten auf das Substrat zu
rapiden Änderungen der Phase ∆, was durch den Phasensprung um 180◦ beim Überschreiten
von θB illustriert wird. Außerdem ist Ψ = 0◦, womit bei dem in dieser Arbeit verwendeten
Modulationsaufbau die Sensitivität maximiert wird (siehe Abschnitt 4.4.1).
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Abbildung 4.4.: Reflexionsamplituden für die Komponenten des elektrischen Feldes an
der Grenzfläche zwischen Luft (N = 1.0) und SrTiO3 (N = 2.388 für λ = 632.8 nm),
eingezeichnet ist der Brewster-Winkel θB als Nullstelle von rp.
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Abbildung 4.5.: Herleitung der totalen Reflexions- und Transmissionskoeffizienten für eine
Schicht der Dicke d auf einem Substrat. Den Pfeilen folgend ergeben sich die verschiede-
nen Pfade, die das Licht bis zur endgültigen Reflexion bzw. Transmission zurücklegt. Die
Amplituden-Koeffizienten an den Pfeilen ergeben sich aus den Fresnel-Gleichungen.

4.3.2. Reflexion an Multilagen

Wenn man die Reflexion an einer dünnen Schicht auf einem Substrat untersucht, muss man
die Überlagerung der vielfachen Reflexionen an den beiden vorhandenen Grenzflächen be-
rücksichtigen. In Abbildung 4.5 sieht man einen Film der Dicke d und dem Brechungsindex
N1 auf einem Substrat mit dem Brechungsindex N0. An der Oberseite grenzt der Film an ein
Medium mit dem Brechungsindex N2, für das wie beim Substrat eine unendliche Ausdehnung
in eine Richtung angenommen wird. Die Reflexions- und Transmissionskoeffizienten rjk,p/s,
tjk,p/s beim Auftreffen eines Strahls aus Medium j auf die Grenzfläche zum Medium k er-
hält man aus den Fresnelkoeffizienten oben. Die Einfallswinkel für die verschiedenen Medien
ergeben sich wieder über das Snelliussche Brechungsgesetz:

N0 sin θ0 = N1 sin θ1 = N2 sin θ2 (4.13)
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Abbildung 4.6.: Zur Berechnung der Reflexionskoeffizienten komplizierter Heterostruktur-
en mit n− 1 Lagen auf einem Substrat: Von der ersten Lage auf dem Substrat ausgehend,
werden die totalen Reflexions- und Transmissionskoeffizienten r210 und t210 berechnet. Lage
1 wird dann zusammen mit dem Substrat als virtuelles Substrat aufgefasst und die Koeffi-
zienten r210 bzw. t210 für Reflexion bzw. Transmission an der Grenzfläche zwischen Lage 2
und Lage 1 eingesetzt.

Bei der einfachen Propagation durch den Film ändert sich die Phase der Welle um exp (−iβ)
mit [140]

β = 2πd
λ
N1 cos θ1 (4.14)

Zur Berechnung der totalen Reflexions- und Transmissionskoeffizienten an der Grenzfläche
zwischen dem Medium mit Brechungsindex N2 und dem Film muss man die Beiträge aller
mehrfach reflektierten Strahlen phasenrichtig aufaddieren (siehe Bild 4.5). Für die insgesamt
von der Heterostruktur reflektierten Strahlen ergibt sich so:

r210 = r21 + t21t12r10 exp (−i2β) + ...+ t21t12r
n
10r

n−1
12 exp (−i2nβ) + ... (4.15)

und für die transmittierten Strahlen:

t210 = t21t10 exp (−iβ) + t21t10r10r12 exp (−i3β) + ...+ t21t10r
n
10r

n
12 exp (−i(2n+ 1)β) + ... (4.16)

Die dabei entstehende geometrische Reihe lässt sich dann zu folgenden totalen Koeffizienten
zusammenfassen [140]:

r210,p/s =
r21,p/s + r10,p/s exp (−i2β)
1 + r21,p/sr10,p/s exp (−i2β) (4.17)

für die reflektierten Strahlen und

t210,p/s =
t21,p/st10,p/s exp (−iβ)

1 + r21,p/sr10,p/s exp (−i2β) (4.18)

für die transmittierten.

Wenn man kompliziertere Heterostrukturen untersucht, die eine Vielzahl von Lagen enthalten,
kann man die Reflexionskoeffizienten iterativ bestimmen: Bei einem Schichtstapel mit n− 1
Lagen auf einem Substrat geht man von Lage 1 auf dem Substrat aus und bestimmt wie oben
die Koeffizienten r210 und t210 für die Heterostruktur aus Substrat und Lage 1, die in Kontakt
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zu einem äußeren Medium mit Brechungsindex N2 steht (siehe Abbildung 4.6). Damit kann
man dann Lage 1 zusammen mit dem Substrat als virtuelles Substrat auffassen. Bei der
Berechnung der totalen Koeffizienten für die Grenzfläche zwischen Lage 3 und 2 setzt man
dann r210 und t210 ein, um die Reflexion und Transmission an der Grenzfläche zwischen Lage
2 und dem virtuellen Substrat zu beschreiben. Der Winkel θi, den die Ausbreitungsrichtung
der Strahlen in der Schicht i mit der Normalen auf die Grenzfläche einschließt, lässt sich
aufgrund des Snelliusschen Brechungsgesetzes direkt aus dem Winkel θn für die Ausbreitung
im Vakuum ableiten:

N0 sin θ0 = N1 sin θ1 = ... = Nn sin θn (4.19)

Nach diesem Prinzip kann man nach und nach die totalen Koeffizienten an der Grenzflä-
che zwischen der i-ten und (i+1)-ten Lage berechnen und die resultierenden Reflexions- und
Transmissionskoeffizienten verwenden, um den Stapel vom Substrat bis einschließlich zur i-ten
Lage als virtuelles Substrat aufzufassen. Damit kann man wiederum die totalen Koeffizienten
für die Grenzfläche zwischen der (i+1)-ten und (i+2)-ten Lage ermitteln. Wie beim Algo-
rithmus von Parratt zur Berechnung von Röntgenreflektometriespektren [155] führt man dies
dann für i = 1...n− 1 durch und erhält so die totalen Koeffizienten für die ganze Struktur.

4.3.3. Rauigkeiten: Effektiv-Medium-Theorie

Wie oben gezeigt, lässt sich die lagenweise Kombination von verschiedenen Materialien in
Heterostrukturen mathematisch exakt behandeln. Reale Übergitter weisen jedoch keine per-
fekt scharfen Grenzflächen auf, sondern besitzen immer einen gewissen Grad von Grenz- bzw.
Oberflächenrauigkeit. Für die in-situ Beobachtung von Wachstumsprozessen ist dabei insbe-
sondere die Oberflächenrauigkeit interessant, die bei zweidimensionalem bzw. dreidimensiona-
lem Inselwachstum auftritt. Es ist also insbesondere die Frage zu klären, wie sich die optischen
Eigenschaften einer Mischung von demMaterial, aus dem der Film aufgebaut ist, und Vakuum
darstellen (siehe Abbildung 4.7). Die hier in Frage kommenden Rauigkeiten sind mikrosko-
pisch, das heißt sowohl die lateralen als auch die horizontalen Größenskalen des Höhenprofils
sind deutlich kleiner als die zur Untersuchung gebrauchte Wellenlänge λ. Damit tritt keine
makroskopische Streuung des Lichts auf und es kommt auch nicht zu Depolarisierungseffek-
ten aufgrund von vielfachen Ablenkungen der Strahlen [156, 157]. Numerisch lässt sich für
mikroskopische Mischungen verschiedener Materialien mittels Wellenoptik die Verteilung der
Feldamplituden im Fernfeld berechnen. Diese Lösung liefert allerdings zumeist zu detaillierte
Informationen, die bei einer realen Messung aufgrund der durch endliche Strahlquerschnitte
erfolgenden Mittelung nicht erfasst werden können [145]. Deshalb geht man dazu über einen
Film mit mikroskopischer Rauigkeit durch zwei Schichten zu nähern (siehe Abbildung 4.7):
Die erste Schicht der Dicke dB besitzt die optischen Eigenschaften des Ausgangsmaterials
N1 und die zweite Schicht, die zur Beschreibung der Rauigkeiten dient, die Dicke dS und
den Brechungsindex NEMA [140, 145]. Dabei ist der Brechungsindex der Mischlage NEMA

eine Funktion der Brechungsindizes der beiden beteiligten Phasen (in Abbildung 4.7 also N1
für das Material des Films und N2 für das Vakuum) und deren Mischungsverhältnis f . Im
Folgenden wird die Berechnung von NEMA motiviert und die Grenzen für die Anwendbarkeit
der Näherung durch ein effektives Medium diskutiert.



53 Kapitel 4. Metallorganische Aerosol Deposition mit in-situ Ellipsometrie

N0

N1

N2

Substrat

Film

Vakuum

N0

N1

N2

Substrat

Film

Vakuum

NEMA eff.5Medium

dB

dS

a)

b)

0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0
1.0

1.2

1.4

1.6

1.8

2.0

2.2

0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0
0.0

0.1

0.2

0.3

0.4

0.5

k E
M

A
f
LSMO

n E
M

A

f
LSMO

5Bruggemann5(EMA)
5E

P

5E
S

Abbildung 4.7.: a) Näherung der Rauigkeit eines dünnen Filmes durch eine zusätz-
liche Lage der Dicke dS mit dem effektiven Brechungsindex NEMA, der sich aus den
Brechungsindizes des Filmmaterials, N1, und des Vakuums, N2, ergibt. b) effektive Bre-
chungsindizes NEMA = nEMA − ikEMA für eine Mischung aus La0.7Sr0.3MnO3 (LSMO)
(NLSMO = 2.3− i · 0.55) und Vakuum (NV ak = 1.0), die sich durch das Modell von Brug-
geman (Gleichung 4.31) sowie die Grenzfälle für eine Lagenstruktur, bei der das elektrische
Feld parallel (Ep, Gleichung 4.32) oder senkrecht (Es, Gleichung 4.3.3) auf den Lagen steht,
ergeben. fLSMO bezeichnet dabei den relativen Volumenanteil von LSMO.

Für jedes Atom in einem dielektrischen Festkörper wird durch ein äußeres Feld ~Elok ein über
die Polarisierbarkeit α (ω) verknüpftes atomares elektrisches Dipolmoment

~pel = ε0α~Elok (4.20)

induziert. ~Elok ist das Feld an der Position des Atoms und entspricht im Allgemeinen nicht
dem von außen angelegten Feld ~Eext. Daraus ergibt sich bei einer atomaren Dichte von nV =
N/V die makroskopische elektrische Polarisation

~P = ε0nV α~Elok (4.21)

Diese ist durch
~D = ε0ε ~E = ε0 ~E + ~P (4.22)

mit der dielektrischen Verschiebungsdichte verknüpft [48, 140, 158]. Um die makroskopischen
Felder, für die die Variationen auf atomarer Skala herausgemittelt werden, mit der mikrosko-
pischen Polarisierbarkeit zu verknüpfen, muss man das lokale Feld ~Elok an einem Gitterplatz
ermitteln. Dieses wird neben dem äußeren Feld ~Eext auch durch das von der Polarisation
induzierte Feld ~Eind verursacht. Dazu betrachtet man einen kugelförmigen Bereich innerhalb
eines dielektrischen Materials. Der Durchmesser der Kugel ist so gewählt, dass er viele Ein-
heitszellen des Festkörpers enthält und die Polarisation homogen ist. Für sichtbares Licht
lässt sich diese Anforderung erfüllen, da die Wellenlänge sehr viel größer ist als der Gitter-
parameter. Die Summation der elektrischen Felder aller atomaren Dipole innerhalb dieser
Kugel führt zu einem verschwindenden Feld [158]. Das die Kugel umgebende Material, das
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die makroskopische Polarisation ~P aufweist, induziert ein Feld innerhalb der Kugel. Dieses
ergibt sich, wenn man sich vorstellt, dass sich im Material ein kugelförmiger Hohlraum befin-
det. Das Feld in diesem Hohlraum kann man durch induzierte Ladungen auf der Oberfläche
beschreiben. Wegen

~∇ · ~D = 0 = ~∇ ·
(
ε0 ~E + ~P

)
⇔ ~∇ · ~E = − 1

ε0
~∇ · ~P (4.23)

entspricht eine lokal nichtverschwindende Divergenz von ~P analog zur elektrischen Ladungs-
dichte ρ der Quelle eines elektrischen Feldes. Mit dem Gaußschen Satz ergibt sich insbesonde-
re an Grenzflächen zwischen Materialien verschiedener Polarisation eine nichtverschwindende
Divergenz und damit eine Oberflächenladungsdichte, die sich durch Projektion der Polarisa-
tionsdifferenz ∆~P auf die Oberflächennormale ~n zu σP = ~n ·∆~P ergibt. Wenn man das durch
diese Ladungen verursachte Feld aufintegriert, erhält man das Lorentz-Feld ~Eind = 1

3ε0
~P und

damit für das lokale Feld im Inneren dieses Hohlraumes [158]:

~Elok = ~Eext + 1
3ε0

~P (4.24)

Damit lässt sich ein Zusammenhang zur mikroskopischen Definition der Polarisation herstel-
len:

~P = ε0nV α~Elok = ε0nV α

(
~Eext + 1

3ε0
~P

)
(4.25)

Wenn man diese Gleichung nach ~P auflöst und die makroskopische Definition für die Di-
elektrizitätskonstante ~P = ε0 (ε− 1) ~Eext einsetzt erhält man die Clausius-Mossotti Relation
[158]:

ε− 1
ε+ 2 = 1

3nV α (4.26)

Besteht das Material aus verschiedenen Atomsorten mit Polarisierbarkeiten αa,b und Dichten
na,bV , ergibt sich [159]

ε− 1
ε+ 2 = 1

3
(
naV αa + nbV αb

)
(4.27)

Dies kann man mit den Dielektrizitätskonstanten εa,b für Materialien mit Polarisierbarkeiten
αa,b und den entsprechenden Clausius-Mossotti Relationen zur Lorentz-Lorenz Beziehung für
ein effektives Medium umschreiben:

ε− 1
ε+ 2 = fa

εa − 1
εa + 2 + fb

εb − 1
εb + 2 (4.28)

mit den Volumen-Anteilen fa,b der beiden Phasen a und b.

Sind die Materialien a, b ausgedehnt und in ein Medium mit der Dielektrizitätskonstanten
εh eingebettet, wird Gleichung 4.28 zu [159]

ε− εh
ε+ 2εh

= fa
εa − εh
εa + 2εh

+ fb
εb − εh
εb + 2εh

(4.29)

Im Maxwell Garnett Modell für das effektive Medium wird angenommen, dass Phase b fein
verteilt in Form von sphärischen Partikeln in einer Matrix aus Phase a vorliegt, und damit
εh = εa gilt:

ε− εa
ε+ 2εa

= fb
εb − εa
εb + 2εa

(4.30)
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In der Näherung von Bruggeman (EMA) wird ε = εh angenommen, so dass sich die Bestim-
mungsgleichung für ε ergibt [160]:

fa
εa − ε
εa + 2ε + fb

εb − ε
εb + 2ε = 0 (4.31)

Während mit der Näherung von Maxwell und Garnett eher eine Mikrostruktur von beschich-
teten Kugeln (core-shell-Partikel) beschrieben wird, ist die Näherung von Bruggeman mit
einer zufälligen Mischung der Phasen a und b verbunden, wo beide Phasen im effektiven
Medium eingebettet sind.

Bisher wurden nur kugelförmige Mikrostrukturen angenommen, die keinerlei Anisotropie auf-
weisen. Die extremalen Fälle für anisotrope dielektrische Eigenschaften ergeben sich für eine
aus Lagen aufgebaute Probe, wenn man die Situationen, wo das Feld parallel bzw. senkrecht
zur Ebene der Lagen angelegt wird, vergleicht. Verläuft ~E parallel zu den Grenzflächen, ist
das Feld aufgrund der Stetigkeitsbedingungen in der ganzen Struktur homogen. Damit ist
die dielektrische Verschiebung ~D in jeder dieser Lagen entweder proportional zu εa oder εb,
je nachdem, ob man sich in Phase a oder b befindet. Mittelung ergibt dann

ε = faεa + fbεb (4.32)

Wenn ~E senkrecht auf den Grenzflächen der Lagen steht, ist ~D homogen und man erhält
durch Mittelung:

1
ε

= fa
εa

+ fb
εb

(4.33)

Die beiden obigen Gleichungen stellen die Grenzen für die dielektrischen Eigenschaften
von zusammengesetzten Materialien dar, wenn man beliebige Mikrostrukturen zulässt [159].
Aus der dielektrischen Konstanten ε für das effektive Medium ergibt sich über NEMA =√
ε der Brechungsindex. In Abbildung 4.7 ist der effektive Brechungsindex für eine raue

La0.7Sr0.3MnO3-Schicht gezeigt, wobei die Berechnung nach dem Modell von Bruggeman er-
folgte und die sich über Gleichungen 4.32 und 4.3.3 ergebenden Grenzfälle angegeben sind.

Wie schon eingangs erwähnt, müssen die typischen Längenskalen der vermischten Materialien
deutlich kleiner sein als die zur Untersuchung verwendete Wellenlänge λ, damit die Näherung
durch ein effektives Medium gültig ist. Bei Lagenstrukturen kann man die reflektierten und
transmittierten Feldamplituden exakt berechnen und mit den Ergebnissen vergleichen, die
sich bei der Näherung durch ein effektives Medium ergeben würden. Damit ergibt sich, dass
für laterale Separationen d < λ/10 der Einfluss der Wellenlänge auf die messbaren optischen
Eigenschaften zu vernachlässigen sind. Die Eigenschaften, die sich aus der exakten Rechnung
und der Näherung mit einem effektiven Medium ergeben, sind identisch [159, 161]. Wenn
d/λ >> 0.1, gibt es deutliche Abweichungen von diesen Näherungen, da sich die Strahlung
durch einen Wellenleiter-Effekt für εb > εa (es werden zur Vereinfachung reelle εa,b ange-
nommen) in den Bereichen von Phase b konzentriert [161]. Bei einem anderen Ansatz wird
die Gültigkeit der Approximation durch ein effektives Medium dadurch definiert, dass die
Wellenfront unbeeinflusst durch den gemischten Bereich propagiert und keine Lichtstreuung
stattfindet [156]. Bei Vergrößerung der Teilchendurchmesser lassen sich die Abweichungen
von diesem Verhalten mittels der Mie-Theorie für Lichtstreuung beschreiben. Die Näherung
mit einem effektiven Medium nach Bruggeman ist dann gültig für d < λ/30 [156].

Werden die Längenskalen der Phasen a und b sehr klein und erreichen atomare Dimensionen,
bricht die Näherung durch ein effektives Medium zusammen, da Quanteneffekte eine Rolle
spielen [140]. Bei einem so gemischten Material verschiebt sich so z.B. die Position der Ab-
sorptionsmaxima, bei einer einfachen Mischung wäre eine Verbreiterung zu beobachten. Auch
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bei den in dieser Arbeit untersuchten Manganaten zeigen sich deutliche Abweichungen, wenn
man den Brechungsindex von La1−xSrxMnO3 aus der Mischung vn LaMnO3 und SrMnO3
berechnet (siehe Abbildung 6.5). Diese untere Grenze lässt sich nicht allgemein festlegen,
sondern hängt von den wechselseitigen Beeinflussungen der beiden Materialien, z.B. von der
elektrischen Abschirmlänge, ab [156].

Experimentell zeigt sich, dass man mit der Näherung von Bruggeman Rauigkeiten von dün-
nen Filmen gut modellieren kann, wenn man ellipsometrische Messungen simulieren möchte.
Mittels spektroskopischer Ellipsometrie wurden auf Silizium basierende Heterostrukturen mit
verschiedenen Rauigkeiten extensiv untersucht. Dabei erfolgte ein systematischer Vergleich
der Berechnung der optischen Konstanten von rauen Lagen an der Oberfläche mit den Mo-
dellen von Bruggeman, Maxwell-Garnett und Lorentz-Lorenz. Die gemessenen spektralen
Abhängigkeiten von (∆,Ψ) lassen sich am besten durch das Modell von Bruggeman anpas-
sen [157]. Wie in Abbildung 4.7 wird die Rauigkeit mit einer zusätzlichen Lage der Dicke
dS , die aus einer Mischung von dem Material des Films und Vakuum besteht, beschrieben.
Eine zusätzlich zur Ellipsometrie erfolgende Charakterisierung der mikroskopischen Rauig-
keit mit Hilfe von Rasterkraftmikroskopie zeigt einen linearen Zusammenhang zwischen dS
und der mit dem Rasterkraftmikroskop bestimmten RMS-Rauigkeit dRMS [162, 163], dS liegt
dabei zwischen dem Wert für die durchschnittliche Peak-zu-Peak-Rauigkeit und dRMS . Für
die zuletzt genannten Studien wurden amorphe Silizium-Kohlenstoff Filme (a− Si1−xCx : H)
untersucht, deren Morphologie durch Cluster mit einer Höhe von ca. h ≈ 1−4 nm und latera-
len Abmessungen im Bereich von d ≈ 40 nm bestimmt wird. Aufgrund dieser experimentellen
und der zuvor beschriebenen theoretischen Befunde werden in dieser Arbeit Rauigkeiten an
der Oberfläche der dünnen Filme mit dem Modell von Bruggeman beschrieben.

4.4. Experimenteller Aufbau

Um den in der Motivation genannten Anforderungen an eine Depositionstechnik von He-
terostrukturen aus komplexen Oxiden gerecht zu werden, wurde in dieser Arbeit eine neue
Anlage zur metallorganischen Aerosol Deposition (MAD) aufgebaut. Zuerst wird hier der
grundlegende Aufbau dieser Anlage erklärt. Dann wird genau darauf eingegangen, wie die
in-situ Messung des Polarisationszustandes abläuft und die ellipsometrischen Größen (∆,Ψ)
mathematisch mit den gemessenen Größen verknüpft sind. Die detaillierten Abläufe bei der
Präparation von Heterostrukturen sollen erläutert werden, wobei insbesondere auf die ver-
wendeten Substrate und deren Vorbehandlung eingegangen wird und eine Betrachtung der
möglichen Fehlerquellen erfolgt. Im darauf folgenden Abschnitt wird die Bestimmung der
Abhängigkeit der Substrattemperatur vom Strom durch den Heizer beschrieben. Der für die
Auswertung der Daten zur in-situ Ellipsometrie wichtige Brechungsindex von SrTiO3 bei
Depositionstemperatur wird besprochen und der Einfluss des Aerosols auf die Messung des
Polarisationszustandes diskutiert. Schließlich wird die Auswertung und Modellierung der bei
der in-situ Ellipsometrie gewonnen Daten beschrieben.

Der in Abbildung 4.1 gezeigte Aufbau der neuen MAD-Anlage folgt vom Grundprinzip der
ursprünglichen Idee dieses Depositionsprinzipes [129, 130]. Zum einfacheren Aufbau der opti-
schen Komponenten strahlt die Düse hier entgegen dem ursprünglichen Konzept, wo die Düse
entlang des Vektors der Gravitationskraft gerichtet ist, waagerecht. Aufgrund der kleinen Teil-
chendurchmesser im Aerosol spielt die Gravitationskraft gegenüber den Reibungskräften im
Luftstrom nur eine kleine Rolle. Bei sehr großen Tropfen führt die Schwerebeschleunigung
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a) b)

Abbildung 4.8.: Oberflächenmorphologien für eine
La0.7Sr0.3MnO3/SrMnO3/La0.7Sr0.3MnO3 Dreifachlage, gemessen mit Rastertunnel-
mikroskopie (STM); a) aufgenommen in der Mitte des Substrates, b) aufgenommen ca.
0.5 mm entfernt vom durch das Abdecksubstrat verursachten diffusen Rand.

zu einer Ablenkung auf dem Weg zum Heizer, so dass diese nicht mehr auf das Substrat
auftreffen. Sehr große Tropfen werden nicht komplett oberhalb des Substrates zersetzt, son-
dern treffen noch flüssig auf das Substrat und stören dabei das Wachstum aufgrund einer
inhomogenen Verteilung der Lösungsbestandteile nach dem Verdampfen der Flüssigkeit. Die
Luftströmung innerhalb des Aerosolkegels, der in der Ebene des Substrates einen Durchmesser
von D ∼ 2 cm besitzt, wird von der Strömung der Düse bestimmt. Damit erfolgt die Pyroly-
sereaktion in der gleichen Weise oberhalb der Substratoberfläche, unabhängig davon, ob die
Düse waagerecht oder entlang der Erdbeschleunigung orientiert ist (In Bereichen der Kammer,
die in großer Entfernung vom Strahlkegel der Düse liegen, wird der Einfluss der Konvektion
größer. Dies ist aber nicht von Belang für die Pyrolysereaktion, die direkt über dem Substrat
stattfindet). Das gleichartige Verhalten der Pyrolyse für diese beiden Konfigurationen wurde
verifiziert, indem dünne Filme von La0.7Sr0.3MnO3 auf SrTiO3 (001) in der hier vorgestellten
Anlage und einer schon bestehenden Anlage, bei der die Düse entlang der Erdbeschleunigung
strahlt, deponiert wurden. Dabei wurden identische molare Verhältnisse für die Präkursoren
und ähnliche Depositionsbedingungen (Heizertemperatur, Depositionsrate) gewählt. Die bei-
den dabei hergestellten Filme waren dann hinsichtlich ihrer morphologischen, strukturellen,
elektrischen und magnetischen Eigenschaften vergleichbar. Zur Optimierung der Deposition
wird der Abstand zwischen Düse und Substrat variiert und die Größe des Ringspaltes, durch
den die Luft aus der Düse austritt [131]. Zudem wird der Heizer so positioniert, dass der
Strahlkegel des Aerosols zentral auf das Substrat gerichtet ist.

Durch die waagerechte Stellung der Düse und der damit verbundenen vertikalen Lage des
Heizers muss das Substrat mit einer entsprechenden Klemmung auf den Heizer gedrückt wer-
den. Dies geschieht folgendermaßen (siehe Abbildung 4.9): Das zu beschichtende Substrat
liegt mittig auf dem Heizer aus SiC. Dann legt man zwei benutzte STO-Substrate auf die
Kanten des frischen Substrates, so dass Streifen mit einer Breite von etwa w = 0.5− 1.0 mm
bedeckt werden. Diese werden dann mit einer Messingklammer fest auf den Heizer gedrückt.
Die Messingklammer ist flexibel genug, so dass sich das Substrat beim Aufheizen ausdehnen
kann und dabei die beiden Abdecksubstrate zur Seite schiebt. Die Abdecksubstrate an den
Rändern schatten das Aerosol ab und sorgen dabei für einen diffusen Rand der Schichten
mit einer Breite von etwa 0.1 mm an beiden Seiten des Substrates. Abgesehen von diesem
Rand ist die Schicht homogen und es gibt keine Anzeichen einer starken Veränderung der
Depositionsparameter (Temperatur, Wachstumsrate) hin zu den Rändern: Untersuchungen
mit dem STM zeigen, dass die Morphologie an Stellen, die sich am Rand befinden (0.5 mm
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Abbildung 4.9.: Die Klemmung des Substrates auf den Heizer mit bereits benutz-
ten SrTiO3-Substraten und Messingklammer (rechts) erzeugt abgeschatteten Bereich am
Rand der Schicht mit einer diffusen Grenze. Die Homogenität der Schichtdicke wird
mit Röntgenreflektometrie an verschiedenen Positionen der Schicht überprüft: Für ei-
ne Doppellage La0.7Sr0.3MnO3/SrMnO3 (LMO/SMO) auf SrTiO3 (STO) (001) sind
Röntgenreflektometrie-Spektren an verschiedenen Positionen gezeigt (bei 8 mm befindet
man sich auf dem abgedeckten Teil des Substrates, es wird nur das blanke STO gemes-
sen). Das Inset zeigt dann die Variation der Schichtdicke der LSMO-Schicht d(LSMO) über
die Länge der Probe.

entfernt von der diffusen Grenze der Schicht), so aussieht wie in der Mitte (siehe Abbildung
4.8). Mittels Röntgenreflektometrie kann man die Homogenität der Schichtdicke quantifi-
zieren (siehe Abschnitt 5.2.2): Bei kleinen Einfallswinkeln θ (bei Röntgenmessungen wird
der Einfallswinkel θ nach Konvention anders als bei den optischen Reflexionsmessungen nicht
vom Lot auf die Oberfläche, sondern direkt von der Oberfläche gemessen, vergleiche dazu Ab-
schnitt 5.2) wird die Breite des Bereichs, der von der Röntgenstrahlung erfasst wird, durch
die Schneidblende oberhalb der Probe begrenzt und nicht durch die Spaltblende im Strahl.
Bei einer Spaltbreite w ergibt sich eine Breite bSpalt = w

sin θ auf der Probenoberfläche. Die
Schneidblende mit einem Abstand h von der Probenoberfläche schränkt den für die Messung
verwendeten Querschnitt der Probe auf eine Breite von bSchneid = 2h

tan θ ein. Bei den typischen
hier verwendeten Werten für Kleinwinkelbeugung, θ = 2◦, h = 0.02 mm, w = 0.2 mm [164],
ergibt sich so bSpalt ≈ 5.7 mm und bSchneid ≈ 1.1 mm. Aufgrund zusätzlicher Spaltblenden
vor dem Detektor wird der durch den Röntgenstrahl abgetastete Streifen weiter verkleinert.
Man kann somit die Schichtdicke lokal entlang der Probe ermitteln, indem man die Probe
unterhalb der Schneidblende so verschiebt, dass die zu untersuchende Stelle an der Kante
der Schneidblende liegt. Um nun einen Eindruck der Homogenität der Schichtdicke zu gewin-
nen, verschiebt man die Probe in Schritten von 1 mm und nimmt Kleinwinkelspektren auf
(siehe Abbildung 4.9). Die Verschiebung von Position 7 zu Position 8 erzeugt ein abruptes
Verschwinden der Oszillationen der Schicht, man sieht nur noch das blanke Substrat. Damit
ist bei den für die Messung in Abbildung 4.9 verwendeten Einstellungen der Bereich, der von
dem Röntgenbündel erfasst wird, schmäler als 1 mm. Die an den verschiedenen Stellen der
Schicht (Position 0-7) gemessenen Kleinwinkelspektren weisen einen sehr ähnlichen Verlauf
auf, insbesondere die Stellen der Minima und Maxima sind fast deckungsgleich. Wenn man
die Schichtdicken der verwendeten SrMnO3/La0.7Sr0.3MnO3 (SMO/LSMO) Doppellage mit
ReMagX [165] anpasst, erhält man den in Abbildung 4.9 gezeigten Verlauf für die Schichtdi-
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cke von LSMO. Die Schichtdicke fällt zu beiden Rändern der Probe leicht ab, die maximale
Änderung der Schichtdicke über die Breite von 8 mm (der gemessene Bereich erstreckt sich
etwa 0.5 mm rechts und links von der Position der Schneidblende) beträgt etwa 3%.

Die MAD-Kammer wird fest auf einem optischen Tisch verschraubt. Die optischen Kom-
ponenten befinden sich auf zwei separaten Schienen, die auf demselben Tisch angebracht
werden. Durch die verwindungssteife Ausführung der Halterung des Heizers verursacht die
aus der Düse tretende Luft keine Vibrationen der Probe und damit kein zusätzliches Rau-
schen der Intensität auf dem Detektor. Der resistive Heizer, der aus einem Stück dotiertem
SiC besteht, weist im mittleren Bereich, wo das Substrat angebracht ist, einen kleineren
Querschnitt auf. Dadurch wird der größte Anteil der eingebrachten elektrischen Heizleistung
in diesem Bereich konzentriert. Die beiden Enden des SiC-Heizers, an denen die Kontakte
zur Einleitung des Heizstromes angeklemmt sind, werden kontinuierlich mit Wasser gekühlt.
Damit kommt es beim Aufheizen des Substrates bis zur Depositionstemperatur nur in einem
kleinen Bereich des Heizers zu einer starken Temperaturänderung. Aufgrund des zusätzlich
geringen Wärmeausdehnungskoeffizienten von SiC [166]

αSiC (T = 1300 K) ≈ 5 · 10−6 1
K (4.34)

ist die resultierende Veränderung der Position des Substrates im optischen Strahlengang beim
Aufheizen von Raumtemperatur zur typischen Depositionstemperatur von TDep ≈ 930◦C mi-
nimal. Experimentell kann man die Änderung der Geometrie beim Aufheizen des Substrates
quantifizieren, indem man die Bewegung des vom Substrat reflektierten Laserstrahls auf einem
vor dem Detektor angebrachten Schirm verfolgt. Man erhält so für die typische hier verwende-
te Situation, bei der man ein STO-Substrat von Raumtemperatur auf TDep ≈ 930 ◦C aufheizt
eine Änderung des Einfallswinkels von ∆θ ≈ 0.02(1)◦. Wie man später bei Bestimmung des
Brechungsindexes für STO bei der Depositionstemperatur sehen wird, führt diese Änderung
nur zu sehr kleinen Fehlern bei den optischen Konstanten. Zur sehr präzisen Messung der
temperaturabhängigen Konstanten kann man die Veränderung der Geometrie gleichzeitig
mit den ellipsometrischen Größen (∆,Ψ) messen und so die Winkeländerung in die Berech-
nung einbeziehen. Es ist damit möglich, die optischen Konstanten der oxidischen Filme für
Temperaturen oberhalb von Raumtemperatur zu beobachten und temperaturabhängige Ver-
änderungen zu registrieren.

Wie es in den Grundlagen zur metallorganischen Aerosol Deposition dargelegt wurde, ist die
Schichtdicke der deponierten Schicht proportional zum in die Düse dosierten Volumen der
Präkursorlösung. Zur hochpräzisen und reproduzierbaren Dosierung der Lösungen werden
hier deshalb Spritzendosierer des Typs SyrDos von der HiTec Zang GmbH verwendet. Bei
einem Volumen von VSyr = 500µl der hier verwendeten Spritzen ergibt sich dann eine maxi-
male Auflösung von ∆V ≈ 0.01µl und Förderraten von Pmin ≈ 0.6µl/s bis Pmax ≈ 60µl/s
[167]. Dies entspricht bei den typischen Depositionsparametern für die Herstellung dünner
Manganatfilme einer maximalen Auflösung im Bereich von 1/500 einer Monolage (ML) und
einer Bandbreite hinsichtlich der Wachstumsrate von Pmin ≈ 0.1 ML/s bis Pmin ≈ 10 ML/s.
Zum Wachstum von Heterostrukturen aus verschiedenen Materialien wurden 4 separate Tef-
lonleitungen von den einzelnen Spritzendosierern bis zur Spitze der Düse verlegt, durch die
Präkursorlösungen injiziert werden. Durch ein Computerprogramm, das in Visual C# im-
plementiert wurde, werden die Spritzendosierer vollautomatisch gesteuert, so dass beliebige
Abfolgen verschiedener Materialien deponiert werden können. Es ergibt sich nun die Proble-
matik, dass diese Depositionsleitungen vor der Deposition exakt bis zu ihrem Ende gefüllt
werden müssen. Ein Fehler dabei führt zu Abweichungen der Schichtdicke der ersten de-
ponierten Schicht für jedes in der Heterostruktur vorkommende Material vom ursprünglich
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gewünschten Wert. Für die präzise Füllung der Depositionsleitungen wurden verschiedene
Verfahren angewendet11: Zunächst kann man die Länge der Leitungen ermitteln, indem man
pulsweise DMF in die Leitung dosiert, bis es aus der Düse austritt. Der Fehler dieses Ver-
fahrens liegt im Bereich von ∆V ≈ 0.5µl. Zudem kann sich die Länge der Leitung durch
Verformungen im System aus Teflonleitungen verändern, so dass man diese Eichung der Lei-
tungslängen regelmäßig durchführen muss. Eine andere Möglichkeit besteht darin, die in-situ
Ellipsometrie zu verwenden. Dabei wird bei der Deposition der ersten Schicht jedes Materials
pulsweise Präkursorlösung dosiert, bis eine Änderung der ellipsometrischen Größen registriert
wird. Hier ergibt sich ebenso ein Fehler von ∆V ≈ 0.5µl, es müssen aber keine zusätzlichen
Eichmessungen durchgeführt werden. Durch den zusätzlichen Einbau eines „aktiven“ Shut-
ters in die MAD-Anlage lässt sich der Fehler fast komplett vermeiden. Dazu wird direkt vor
der Düse eine Metallplatte positioniert, die das Aerosol zum Substrat hin abschattet. An
der dem Substrat zugewandten Seite der Metallplatte befindet sich eine weitere Düse, aus
der Luft strömt, um das Substrat auf eine der Depositionstemperatur ähnliche Temperatur
zu kühlen. Dieser Shutter ist beweglich angebracht und kann außerhalb der MAD-Kammer
betätigt werden. Zur groben Kontrolle der richtigen Luftmenge kann dabei der Widerstand
des SiC-Heizers herangezogen werden (siehe Abbildung 4.12). Insbesondere wenn man auf
einer bereits bestehenden Heterostruktur eine weitere Deposition durchführen möchte, ist
es zu vermeiden, dass die Substrattemperatur die Depositionstemperatur übersteigt. Direkt
vor der Deposition werden dann alle Depositionsleitungen mit einem Volumen gefüllt, das
die zur Füllung nötige Menge sicher übersteigt. Die austretenden Präkursorlösungen werden
nicht deponiert, da sie von der Metallplatte abgeschattet werden. Dies wird zusätzlich durch
Beobachtung der in-situ Ellipsometrie verifiziert. In allen verwendeten Leitungen reicht die
eingefüllte Lösung nun jeweils genau zum Leitungsende. Der Shutter kann nun aus dem Kegel
der Hauptdüse geklappt werden. Nachdem die Luftzufuhr des Shutters abgeschaltet worden
ist und die Substrattemperatur sich nach einer Wartezeit von etwa 1 min stabilisiert hat,
kann die eigentliche Deposition begonnen werden. Der Fehler mit dem Shutter kann durch
mögliche Kapillareffekte an den Enden der Leitungen mit einem Innendurchmesser von ca.
0.2 mm auf ∆V ≈ 10−2 µl abgeschätzt werden.

4.4.1. Ellipsometriemessung durch Polarisationsmodulation

Die Messung der ellipsometrischen Größen (∆,Ψ) erfolgt hier mit einem Aufbau, der auf
dem Prinzip der Polarisationsmodulation durch einen photoelastischen Modulator beruht.
Dieses Konzept wurde zuerst von Jasperson und Schnatterly eingeführt [168]. Analog zum
Aufbau dieser Autoren ist die Polarisationsmessung auch hier gestaltet (siehe Abbildung 4.1):
Licht aus einem linear polarisierten Helium-Neon-Laser (λ = 632.8 nm) wird durch einen Po-
larisator, ein Glan-Thompson-Prisma der Firma CVI Melles-Griot [169], geschickt, dessen
Durchlassrichtung um 45◦ gegen die Einfallsebene verkippt ist, um die Richtung der Pola-
risation exakt festzulegen und den bereits vorhandenen Grad der Polarisation des Lasers
zu verbessern. Darauf passiert der Strahl den photoelastischen Modulator (PEM), der zwi-
schen der p- und s-Komponente des Polarisationsvektors eine mit der Frequenz f = 50 kHz
oszillierende Phasenverschiebung, δ(t) = δ0 sin (ωt), einführt [170].

Der PEM besteht aus einem Quarzglas-Quader, der an einen piezoelektrischen Quarzkristall
geklebt ist. Durch eine angelegte Wechselspannung wird der Kristall zu elastischen Schwin-
gungen mit einer Frequenz f = 50 kHz angeregt, die im Glaskörper elastische Wellen verursa-

11Bei den in dieser Arbeit vorgestellten Heterostrukturen wurden verschiedene Methoden zur Eichung der
Leitungslängen verwendet. Wenn es relevant ist, wird die im Einzelfall angewendete Methode aufgeführt.
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chen. Diese werden an der Rückseite des Glasquaders reflektiert und es bildet sich aufgrund
einer geeigneten Wahl der Abmessungen eine stehende elastische Welle aus. Die elastischen
Schwingungen sorgen für Variationen der lokalen Dichte und damit des Brechungsindexes
(vgl. Lorentz-Modell zu dielektrischen Eigenschaften [140]). Aufgrund der Querkontraktion
des Materials besitzt die Dichteänderung in der Richtung senkrecht zur angeregten Schwin-
gungsebene ein anderes Vorzeichen. Dadurch wird zwischen den Komponenten der elektroma-
gnetischen Welle mit Polarisation parallel und senkrecht zur angeregten Schwingungsebene
eine Phasenverschiebung induziert. Die Amplitude der Phasenverschiebung δ0 lässt sich durch
Variation der angelegten Spannung an den piezoelektrischen Kristall und damit der Schwin-
gungsamplitude variieren [170].

Dann wird der Lichtstrahl durch eine Lochöffnung in die MAD-Kammer gelassen, von der
Probe reflektiert und dann durch eine weitere Öffnung aus der Kammer geleitet. Der Durch-
messer des Laserstrahlenbündels beim Substrat beträgt etwa 0.5 mm (1/e-Radius des Gauß-
schen Strahlprofils). Auf dem Substrat ergibt sich durch den Einfallswinkel von θ ≈ 65 ◦
ein elliptischer Querschnitt mit einer Breite von etwa 1.2 mm. Dadurch dass in der MAD-
Anlage atmosphärische Bedingungen herrschen und durch den Luftfluss in der Kammer ein
leichter Unterdruck herrscht, muss man zur Einkopplung des Lichtstrahls keine Fenster ver-
wenden. Diese modifizieren aufgrund der Fresnel-Koeffizienten in Transmission den Polarisa-
tionszustand des Lichts, was zu einer Verfälschung der gemessenen Werte von (∆,Ψ) führt.
Da die inhomogene Erwärmung der Kammer zudem Dichtegradienten innerhalb des Fens-
terglases erzeugt, kommt es zu einer zusätzlichen Phasenverschiebung zwischen der p- und
s-Komponente. Die Depositionskammer heizt sich auch nach dem Erreichen der endgülti-
gen Depositionstemperatur weiter auf, wodurch diese Phasenverschiebung auch während der
Deposition driften und den Verlauf von ∆ (t) stören würde.

Der nach der Reflexion an der Probe aus der Kammer tretende Strahl passiert einen weiteren
Polarisator [169], der ebenfalls einen Winkel von 45◦ mit der Einfallsebene einschließt, und
trifft schließlich auf einen Si-Detektor, der die Intensität über das Prinzip der Fotoleitfähigkeit
erfasst. Der Vorverstärker dieses Photodetektors der Firma Hinds Instruments besitzt eine
ausreichende Bandbreite, um die modulierten Signale auf den Frequenzen f = 50 kHz und
2f = 100 kHz zu erfassen [171].

Mathematisch wird die Veränderung des Polarisationszustandes beim Durchlaufen der ver-
schiedenen Elemente im Strahlengang hier durch den Jones-Formalismus beschrieben [140].
Dieser setzt vollständig polarisierte Strahlung voraus, was aufgrund der vernachlässigbaren
Depolarisation nach der Reflexion an den hier betrachteten Proben gegeben ist (siehe Dis-
kussion in 4.4.6). Für den hier verwendeten Aufbau ergibt sich so als Polarisationsvektor
~Etot nach Durchlaufen aller polarisationsbeeinflussenden Elemente, die mit den zugehörigen
Jones-Matrizen berücksichtigt werden:

~Etot = 1
2

(
1 1
1 1

)
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(
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1√
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(
1
1

)
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= 1
2
√

2

(
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iδ(t)

rp + rse
iδ(t)

)
(4.35)

In der Matrix, die die Reflexion an der Probe beschreibt, stehen die totalen Reflexionskoef-
fizienten rp/s. Um die gemessene Intensität auf dem Detektor zu bestimmen, berechnet man
das komplexe Betragsquadrat von ~Etot, wobei numerische Vorfaktoren vernachlässigt werden
können [140]:
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I(t) =
∣∣∣ ~Etot∣∣∣2 = I0 (1 + J0 (δ0) sin 2Ψ cos ∆

+ 2J1 (δ0) sin 2Ψ sin ∆ sin (ωt)
+ 2J2 (δ0) sin 2Ψ cos ∆ cos (2ωt))

(4.36)

Der Vorfaktor I0 ist dabei bestimmt durch die durchschnittliche Reflektivität für die beiden
Polarisationsrichtungen:

I0 = |rp|
2 + |rs|2

2 (4.37)

Bei der Berechnung der Intensität wurde die Funktion eiδ0 sin(ωt) über die ersten Glieder der
Entwicklung nach sin und cos angenähert:

eiδ0 sin(ωt) = J0 (δ0) +
∞∑
n=1

Jn (δ0)
(
einωt + (−1)ne−inωt

)
≈ J0 (δ0) + 2iJ1 (δ0) sin (ωt) + 2J2 (δ0) cos (2ωt)

(4.38)

mit der Bessel-Funktion Ji (δ0) der i-ten Ordnung. Damit besteht das zeitabhängige Signal
der Intensität aus Beiträgen auf drei verschiedenen Frequenzen: Dem DC-Anteil

IDC = I0 (1 + J0 (δ0) sin 2Ψ cos ∆) , (4.39)

dem Anteil auf der Modulationsfrequenz

Iω = 2I0J1 (δ0) sin 2Ψ sin ∆, (4.40)

und dem Anteil auf dem zweifachen der Modulationsfrequenz

I2ω = 2I0J2 (δ0) sin 2Ψ cos ∆ (4.41)

Durch Anpassung der Amplitude von der an den Quarzkristall angelegten Wechselspannung
kann man δ0 = 139◦ einstellen. Dann ist J0 (δ0) = 0.011 ≈ 0 und J1 (δ0) bzw. J2 (δ0) sind nur
etwa 10% von ihren Maximalwerten entfernt. Damit kann man die Berechnung von (∆,Ψ)
aus den Messwerten von IDC , Iω und I2ω deutlich vereinfachen, da man die Identitäten nicht
zusätzlich nach I0 auflösen muss. Außerdem wird das Rauschen für (∆,Ψ) reduziert, denn für
die modulierten Signale kann man wegen der festen Phasenbeziehung zum Referenzsignal des
Modulators den Anteil des Rauschens mittels Lock-in-Verstärkung stark reduzieren. Nume-
risch erhält man für den hier gewählten Wert δ0 = 139◦ J1 (δ0) = 0.515 und J2 (δ0) = 0.435.
Bei der Berechnung von (∆,Ψ) kürzt sich die Intensität I0 heraus, wodurch man bei der
Messung unempfindlich gegen äußere Beeinflussungen der Intensität ist (z.B. Schwankungen
der Laserintensität oder teilweise Abschattung des Strahls). Dies ist ein großer Vorteil der
Ellipsometrie gegenüber Messungen der einfachen Reflektivität, bei der immer eine Normie-
rung der Intensität nötig ist. Dieser selbstnormierende Charakter von Ellipsometrie sorgt in
der Praxis auch für ein besseres Signal-zu Rausch-Verhältnis, da auch Schwankungen von I0
herausdividiert werden.

Zur Justage der Drehwinkel der beiden Polarisatoren verschiebt man die beiden Schienen
mit dem Laser und dem Detektor so, dass der Laserstrahl ohne Reflexion an einer Probe auf
den Detektor trifft. In dieser Transmissionsgeometrie setzt man rp = rs = 1 und berechnet
dann die zu erwartenden Amplituden IDC , Iω, I2ω. Die Polarisatoren werden dann solange
verdreht, bis die theoretisch kalkulierten Werte erreicht sind.
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Im Experiment wird das Spannungssignal der Photodiode, das proportional zur Intensität ist,
mit einem Multimeter (Keithley 2000 [172]) und zwei Lock-in-Verstärkern (EG&G 5210 [173])
aufgenommen. Das Multimeter nimmt die Intensität IDC auf und die Lock-in-Verstärker neh-
men unter Benutzung des Referenzsignals vom Steuergerät des photoelastischen Modulators
Iω bzw. I2ω auf. Durch Anlegen von Referenzsignalen mit den hier betrachteten Frequen-
zen (f = 50 kHz, f = 100 kHz und f = 0 Hz) an die Messgeräte wurde verifiziert, dass die
Messgeräte selektiv die gewünschten Teile des Signals aufnehmen und nicht durch Signale
auf den anderen Frequenzen beeinflusst werden. Da innerhalb der Lock-in-Verstärker Filter
zur Signalaufbereitung verwendet werden, wird zwischen den gemessenen AC-Signalen und
dem Referenzsignal eine zusätzliche Phasenverschiebung eingeführt. Diese Verschiebung ist
fest bei gleichbleibenden Filtereinstellungen der Verstärker. Somit sind die Messdaten von Iω
und I2ω unbestimmt hinsichtlich eines konstanten Vorfaktors von ±1. Man kann diesen aber
leicht ermitteln, indem man aus den gemessenen Werten von (∆,Ψ) den Brechungsindex
einer deponierten Schicht berechnet. Bei einer falschen Wahl des Vorzeichens ergeben sich
unphysikalische Werte für den Brechungsindex N (z.B. mit einem positiven Imaginärteil).

Die Messdatenaufnahme erfolgt mit demselben Computerprogramm, das auch die Dosierung
der Präkursorlösungen mit den Spritzendosierern steuert. Aufgrund einer endlichen Antwort-
zeit der Messgeräte werden die Datenpunkte mit einem zeitlichen Abstand von etwa 0.1 s auf-
genommen, was den Zeitkonstanten des DC-Filters am Ausgang der beiden Lock-in-Verstärker
entspricht. Die Sensitivität der Lock-in-Verstärker wird vom Messprogramm immer auf den
kleinstmöglichen Wert eingestellt, so dass es im Verlauf der Deposition zu mehreren Mess-
bereichsumschaltungen kommen kann. Nach der Umschaltung des Messbereichs benötigen
die Verstärker eine Zeitspanne von etwa zwei Sekunden, bis sich die Spannung am Ausgang
stabilisiert hat und wieder Messdaten an das Programm weitergegeben werden können. Da-
durch gibt es in einigen der später gezeigten zeitlichen Verläufe von ∆ und Ψ Lücken mit
einer zeitlichen Dauer von etwa 3 s.

4.4.2. Details zur Schichtpräparation

In dieser Arbeit wurden SrTiO3 (STO)-Substrate in (001) und (111)-Orientierung sowie
(La0.3Sr0.7) (Al0.65Ta0.35) O3 (LSAT)-Substrate in (001)-Orientierung benutzt. Die Substrate
wurden von den jeweiligen Herstellern (CrysTec GmbH, Crystal GmbH, SurfaceNet GmbH)
mit einer polierten Oberfläche geliefert. Sie besitzen alle eine Dicke von 0.5 mm und haben
eine Oberfläche von 5 mm x 10 mm. STO und LSAT weisen beide bei Raumtemperatur und
den hier betrachteten Depositionstemperaturen eine kubische Gitterstruktur auf. Bei STO
ändert sich die Struktur unterhalb von Ttet = 105− 110 K von der kubischen in eine tetrago-
nale mit einer Tetragonalität a

c = 1.0015 [174–176]. Der Gitterparameter von STO beträgt
aSTO = 0.3905 nm [177, 178] und der von LSAT aLSAT = 0.3869 nm [179]. Die von den ver-
schiedenen Herstellern gelieferten Substrate sind nicht exakt entlang der spezifizierten Kris-
tallrichtungen geschnitten, sondern weisen einen sogenannten misscut von bis zu αcut ≈ 0.5◦
auf. Zum Ausgleich dieses Fehlschnitts bilden sich an der Oberfläche des Substrats Terrassen
mit der Höhe einer Gitterzelle a. Die Breite dieser Terrassen ergibt sich dann geometrisch
direkt aus dem jeweiligen Winkel des Fehlschnittes zu wTerr = a

tanαcut . Abbildung 4.10 a)
zeigt die mittels Rasterkraftmikroskopie gemessene Morphologie eines STO-Substrates, auf
dem man diese durch den misscut induzierten Terrassen sieht. In Teil b) von Bild 4.10 sieht
man einen größeren Ausschnitt eines STO-Substrates, wo man die Einteilung der Oberflä-
che in rechteckige Bereiche mit Kantenlängen im Bereich von 5 − 10µm erkennt. Dies wird
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a) b)

Abbildung 4.10.: Oberflächenmorphologie von verwendeten SrTiO3 (STO) (001)-
Substraten, gemessen mittels Rasterkraftmikroskopie; a) 1µm x 1µm, b) 100µm x 100µm.

dadurch verursacht, dass die STO-Substrate aus Mikrokristalliten bestehen, die gegenein-
ander um Winkel der Größenordnung 0.1◦ verkippt sind. Auch die Verbreiterung der mit
Röntgendiffraktometrie gemessenen Rocking-Kurven zeigt diese Fehlorientierung zwischen
den Kristalliten.

Die durch den Fehlschnitt verursachten Stufen auf der Substratoberfläche sind von großer
Bedeutung für das Wachstum der deponierten Filme. Im Zusammenhang mit diesen Stu-
fen ergeben sich durch die Wachstumskinetik und Minimierung der elastischen Energie drei
verschiedene Wachstumsmoden [180]: Beim step-flow-Wachstum diffundieren die auf dem
Substrat ankommenden Adatome komplett an die Stufenkanten, so dass sich die Kanten auf
den Terrassen kontinuierlich voranbewegen. Das step-bunching-Wachstum bezeichnet das Zu-
sammendrängen von mehreren Stufen, so dass sich sehr breite Terrassen bilden, die durch
Stufen mit einer Höhe, die einem Vielfachen der Gitterkonstanten a entspricht, getrennt sind.
Zuletzt kann es zum Inselwachstum kommen, wobei die Dimensionalität der Inseln (zwei-
oder dreidimensional) von den Grenzflächenenergien zwischen Substrat, Film und Vakuum
abhängen [181]. Bei den hier betrachteten Materialkombinationen kommt es typischerwei-
se zu einer Konkurrenz zwischen dem zweidimensionalen Inselwachstum und der step-flow-
Wachstumsmode. Welche dieser beiden Moden dominiert, wird durch ein Wechselspiel von
der Beweglichkeit der Adatome auf den Terrassen D, der Stufenbreite L und der Depositi-
onsrate F bestimmt [180]: Die mittlere von einem Adatom in der Zeit t zurückgelegte Strecke
senkrecht zur Richtung der Stufenkanten ist durch l =

√
2Dt gegeben. Damit ist die mitt-

lere Zeit, nach der sich ein Adatom an die Stufenkante angelagert hat, τKante = L2/2D. In
dieser Zeit überstreicht das Atom im Mittel eine Fläche von L2. Mit der Depositionsrate
F in Monolagen (ML) pro Sekunde ergibt sich die mittlere Zeit zwischen dem Aufkommen
zweier Adatome auf einer Fläche von L2 zu τDep = (a/L)2 /F , wobei a die Gitterkonstante
an der Oberfläche ist. Für τKante > τDep steigt die Zahl an Adatomen auf der Oberfläche
der Terrassen und es kommt zur Inselbildung. Damit wird die Bildung von Inseln verhindert,
wenn τKante < τDep und damit

F <
2Da2

L4 (4.42)

gilt. Bei gleichbleibender Depositionsrate und Temperatur ergibt sich so bei größerem αcut
eher Inselwachstum als bei kleineren Werten für den Fehlschnitt, da die Adatome auf den
breiten Terrassen nicht genug Zeit haben, um zur Stufenkante zu diffundieren, bevor sie mit
anderen Adatomen zu einer Insel agglomerieren.
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Entlang der (001)-Richtung besteht der SrTiO3-Kristall aus Lagen von SrO und TiO2. Bei
der Herstellung der Substrate ergibt sich durch das Schneiden und Schleifen der Oberfläche
eine zufällige Terminierung mit diesen beiden Varianten. Aufgrund der unterschiedlichen che-
mischen Eigenschaften von SrO, das in Atmosphäre schnell zu Sr (OH)2 oder SrCO3 reagiert,
und TiO2 kann man durch selektives chemisches Ätzen das SrO ablösen und eine Terminie-
rung mit der TiO2-Halblage erreichen. Auf Kawasaki et al. geht dafür das Verfahren zurück,
bei dem man STO mit gepufferter Flusssäure (BHF), einer Mischung aus NH4F und HF
behandelt [182, 183]. Diese Methode wurde von Koster et al. weiter verfeinert, so dass das
Substrat vor dem eigentlichen Ätzschritt mit BHF zusätzlich demineralisiertem Wasser aus-
gesetzt wird [184]. Dadurch bildet sich an den mit SrO terminierten Stellen Sr (OH)2, das sich
dann in BHF wesentlich leichter und reproduzierbarer löst als SrO. Angelehnt an die Metho-
de von Koster et al. wird hier folgender Ablauf zur Terminierung der SrTiO3-Substrate mit
(001)-Orientierung angewendet:

• 10 min demineralisiertes Wasser bei 20 ◦C im Ultraschallbad.
• 45 s in gepufferter Flusssäure (NH4F ·HF, CAS Nummer: 70456-74-5).
• Spülen mit demineralisiertem Wasser.
• Auslagern bei TAnneal = 1000 ◦C für tAnneal = 1 h in Luft.

Bei der weiter unten erfolgenden Besprechung der Ergebnisse wird gesondert erwähnt, ob
die jeweilige Probe auf einem nach diesem Verfahren terminierten STO-Substrat deponiert
oder ein unbehandeltes STO-Substrat verwendet wurde. Für die LSAT-Substrate gibt es
keine etablierte Vorgehensweise zur Terminierung, diese Substrate wurden nach Lieferung
bei TAnneal = 1000 ◦C für tAnneal = 1 h in Luft ausgelagert.

Die Genauigkeit und Reproduzierbarkeit der Schichtdicken hängt neben der reinen Dosier-
genauigkeit der Volumina der Präkursorlösungen natürlich auch von den Parametern der
Lösungen selbst ab. Dabei beeinflusst die Molarität der Präkursorlösung die Genauigkeit der
deponierten Schichtdicke. Mit einem typischen Fehler für das Abwiegen der metallorganischen
Präkursoren von 0.3% und einem Fehler von 0.5% für das Dosieren von Dimethylformamid
ergibt sich insgesamt ein Fehler von 0.6% für die Molarität. Da die resultierende Schichtdicke
proportional zur Molarität ist, ergibt sich der gleiche relative Fehler auch für die Schichtdicke.

4.4.3. Substrattemperatur

Für die Deposition dünner Filme ist die Temperatur des Substrates von entscheidender Be-
deutung. Durch Variation der Temperatur können verschiedene Phasen thermodynamisch
begünstigt werden (vgl. Herstellung verschiedener Eisenoxide in [135]). Außerdem werden
Geschwindigkeiten von erwünschten und unerwünschten Diffusionsprozessen beeinflusst. Zur
reproduzierbaren Herstellung von Heterostrukturen ist die Überprüfung der Depositionstem-
peratur also von großer Wichtigkeit. Dazu kann man den hier realisierten Messaufbau für die
in-situ Ellipsometrie ausnutzen. In Abbildung 4.11 ist eine in-situ Messung der reflektierten
Intensität für ein gespaltenes Al2O3 (0001)-Substrat gezeigt, während dieses von Raumtem-
peratur zur typischen Depositionstemperatur bei ISiC = 36 A aufgeheizt und wieder auf
Raumtemperatur abgekühlt wird. In der vergrößerten Darstellung sind regelmäßige Oszilla-
tionen zu erkennen. Diese ergeben sich durch die Interferenz zwischen den an der Oberfläche
und Rückseite reflektierten Teilstrahlen (siehe Abbildung 4.11). Durch die thermische Aus-
dehnung des Substrates ändert sich die Phasenbeziehung zwischen den beiden Teilstrahlen
und es ergeben sich Oszillationen, da die Gesamtdicke des Substrates beim Aufheizen um ein
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Abbildung 4.11.: Änderung der optischen Reflektivität λ = 632.8 nm eines Al2O3 (0001)-
Substrates beim Heizen und Kühlen von Raumtemperatur zur Depositionstemperatur, die
bei ISiC = 36 A erreicht wird. Der vergrößerte Bereich zeigt oszillierendes Verhalten, das
sich durch die Interferenz zwischen den an der Ober- und Rückseite reflektierten Teilstrahlen
ergibt (siehe Skizze).

Vielfaches der verwendeten Wellenlänge zunimmt. Die Gesamtzahl der Oszillationen, die von
Raumtemperatur bis zur Depositionstemperatur erscheinen, sind somit ein Maß für die über
die Dicke des Substrates d ≈ 0.5 mm gemittelte Temperatur am Ende des Aufheizvorganges.
Über die Zählung der Oszillationen kann man damit die Substrattemperatur reproduzierbar
einstellen und auf Änderungen der Bedingungen wie dem Luftstrom durch die Düse oder die
thermische Ankopplung an den Heizer reagieren. Im gezeigten Beispiel mit Al2O3-Substrat
(NAl2O3 = 1.766 [154]) zeigt sich dieses Verfahren auch relativ robust gegen die für diesen
Aufbau typischen Variationen des Einfallswinkels. Der Einfallswinkel liegt in einem Bereich
von 62.5 ± 2 ◦. Damit ändert sich die Strecke, die das Licht im Substrat zurücklegt um et-
wa ±2 %. Auch die Zahl der Oszillationen und damit der Fehler der Reproduzierbarkeit der
Temperatur liegen dann in diesem Bereich, wenn man die Winkeländerung nicht gesondert
berücksichtigt.

Zusätzlich wurde die Temperatur mit einem Zweikanal-Pyrometer, welches die Intensitäten
der Wärmestrahlung bei zwei Wellenlängen mit dem Gesetz für Schwarzkörperstrahlung ab-
gleicht, ermittelt. Dabei wurde die Temperatur für ein beschichtetes STO-Substrat bestimmt.
Der aufgebrachte Film (LSMO, d ≈ 120 nm) ist dabei intransparent für die Wärmestrah-
lung12, so dass mit dem Pyrometer die Temperatur an der Oberfläche des Substrates gemes-
sen wird und nicht die Wärmestrahlung des Heizers. Für den Heizerstrom bei der Deposition
ISiC = 36 A ergibt sich damit eine Temperatur von TDep = 930(5) ◦C für die Oberfläche
des Substrates. Bei einem unbeschichteten Substrat misst man mit dem Pyrometer nur die
Temperatur des Heizers und erhält mit T = 980 ◦C einen um etwa 50 ◦C höheren Wert für
die Temperatur. Im Folgenden soll der mit dem Pyrometer ermittelte Wert als Temperatur
des Substrates herangezogen werden.

Bei den hier hauptsächlich verwendeten STO-Substraten sind die Interferenzoszillationen
auch bei beidseitig polierten Substraten nur schwach ausgeprägt und werden bei höheren
Temperaturen zumeist durch die allgemeinen Temperaturabhängigkeiten von (∆,Ψ) und I0

12Für den bei der Pyrometermessung relevanten Wellenlängenbereich (λ = 900−1000 nm) kann man abschät-
zen, dass etwa 10 % der Wärmestrahlung des Heizers durch den LSMO-Film transmittieren [185].
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Abbildung 4.12.: Charakteristika des in der hier realisierten MAD-Anlage verwendeten
SiC-Heizers: a) Aus den Interferenzoszillationen in Abbildung 4.11 rekonstruierte Abhängig-
keit der durchschnittlichen Substrattemperatur vom Strom durch den Heizer, b) Darstellung
des Widerstandes vom SiC-Heizer als Funktion der Temperatur.

überdeckt. Dies ist auf die mangelnde Planparallelität dieser Substrate zurückzuführen. STO
lässt sich aufgrund seiner Perowskit-Struktur im Vergleich zu Al2O3 mit seiner hexagonalen
und damit stark anisotropen Struktur nur schlecht entlang bestimmter Ebenen spalten. Die
von den Herstellern gelieferten, geschliffenen STO-Substrate weisen hinsichtlich ihrer Plan-
parallelität eine Toleranz im Bereich von 5 ◦ auf. Für die Strahlen im Lichtfleck des Lasers
mit einer Breite von ca. 1 mm variiert die Phasenbeziehung zwischen den an der Ober- und
Rückseite reflektierten Teilstrahlen somit stark in Abhängigkeit von der Stelle auf der Rück-
seite, von der ein Strahl reflektiert wird. Dadurch kann es nie zu einer komplett konstruktiven
oder destruktiven Interferenz zwischen den an der Ober- und Unterseite reflektierten Strahlen
kommen.

Wenn man die aus der Pyrometermessung ermittelte Temperatur TDep = 930 ◦C bei ISiC =
36 A zugrunde legt und den thermischen Ausdehnungskoeffizienten αAl2O3 für Al2O3 kennt,
kann man aus den in Abbildung 4.11 gezeigten Oszillationen die Abhängigkeit der Substrat-
temperatur vom Strom durch den Heizer konstruieren. Von hohen Temperaturen ausgehend
zeigt αAl2O3 bis hinunter zu etwa 180 ◦C ein fast temperaturunabhängiges Verhalten [186]13.
Damit kann man näherungsweise annehmen, dass die Interferenzmaxima äquidistant im Ab-
stand von ∆T = 15.4 ◦C auftreten. Mit den zu den Daten aus Abbildung 4.11 gehörenden
Werten für den Strom durch den Heizer ISiC ergibt sich die in Abbildung 4.12 a) gezeigte Ab-
hängigkeit für die Substrattemperatur. Aus den Daten von Abbildung 4.12 a) kann man den
Widerstand des SiC-Heizers RSiC (T ) als Funktion der Substrattemperatur ableiten, welche
in Teil b) der Abbildung gezeigt ist. RSiC (T ) ist zu verwenden, wenn man den Luftstrom
durch den Shutter einstellt, so dass die Depositionstemperatur nicht überschritten wird, wenn
der Shutter den Strahlkegel der Hauptdüse abdeckt.

Die Änderung der Temperatur des Substrates beim Dosieren der Präkursorlösung kann durch
eine in-situ Widerstandsmessung eines STO-Substrates abgeschätzt werden. Dabei verwendet
man eine thermisch aktivierte Abhängigkeit der Ladungsträgerdichte n(T ) ∝ e−

Eg
2kBT und den

bekannten Wert für die Bandlücke von STO Eg = 3.25 eV [187]. Für die typische Förderrate
der Präkursorlösung p ≈ 2.1µl/s ergibt sich eine Abkühlung des Substrates um ∆T ≈ 15 K.
13Für T < 180 ◦C ist der Ausdehnungskoeffizient kleiner als bei höheren Temperaturen. In diesem Niedertem-
peraturbereich unterschätzt man somit die wahre Heizertemperatur durch die Annahme eines konstanten
Ausdehnungskoeffizienten.
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Abbildung 4.13.: In situ-Messung von a) Ψ und b) ∆ für ein frisches SrTiO3 (STO)
(001)-Substrat beim Heizen von Raumtemperatur zur Depositionstemperatur, die bei einem
Strom ISiC = 36 A durch den SiC-Heizer erreicht wird, und anschließendem Abkühlen. Der
Brechungsindex für STO NSTO = nSTO + i ∗ 0.0 bei Raumtemperatur (λ = 632.8 nm)[154]
und der anhand der Messdaten von Ψ berechnete Wert bei den Depositionsbedingungen
sind angegeben.

4.4.4. Brechungsindex von SrTiO3

Zur späteren Auswertung der in-situ Messungen der Ellipsometrie ist es notwendig, den Bre-
chungsindex des STO-Substrates bei Depositionstemperatur TDep zu kennen. Dazu misst
man (∆,Ψ) beim Aufheizen und Abkühlen eines unbehandelten STO (001)-Substrates von
Raumtemperatur zur Depositionstemperatur TDep = 930 ◦C, die bei ISiC = 36 A erreicht
wird (siehe Abbildung 4.13). Aufheizen und Abkühlen erfolgen dabei mit einer linearen Ab-
hängigkeit des Stromes von der Zeit und in beiden Fällen in einer Zeit von 15 min. Ψ kehrt
nach dieser Wärmebehandlung fast auf den gleichen Wert bei Raumtemperatur zurück. Für
∆ ist die Amplitude und die gesamte Änderung beim Aufheizen sehr klein. Jedoch ist eine
Irreversibilität zu erkennen, ∆ ist zu Beginn bei Raumtemperatur deutlich größer als nach
der Wärmebehandlung. Da der Brechungsindex von STO für die hier verwendete Wellenlän-
ge λ = 632.8 nm einen verschwindenden Imaginärteil hat, erwartet man theoretisch auch ein
Verschwinden von ∆. Die hier beobachteten Werte sind einerseits auf Imperfektionen der op-
tischen Instrumente im Strahlengang zurückzuführen und Adsorbatlagen an der Oberfläche
des Substrates. Wie weiter oben schon diskutiert wurde, ist insbesondere die SrO-Oberfläche
empfindlich auf die Reaktion mit H2O und CO2 aus der Luft. Eine Oberflächenlage mit einem
anderen Brechungsindex als STO würde dann zu einem nichtverschwindenden Wert von ∆
führen. Man kann auch sehen, dass ∆ beim Aufheizen bis zu einem bestimmten Zeitpunkt,
sprich einer bestimmten Temperatur, eine rapide Änderung zeigt, worauf trotz steigender
Temperatur ein Plateau folgt. Auf dem Hochtemperatur-Plateau besitzt ∆ einen deutlich
kleineren Wert als bei Raumtemperatur sehr nahe zu ∆ = 0◦. Dies ist konsistent mit dem
Vorhandensein von Adsorbat-Lagen bei niedrigeren Temperaturen, die in einem bestimm-
ten Temperaturbereich (T ∼ 400 − 700 ◦C) von der Oberfläche desorbieren und ein blankes
Substrat hinterlassen [133, 134, 183]. Beim Abkühlen des Substrates zeigt ∆ zunächst wieder
einen fast waagerechten Verlauf, um dann beim Unterschreiten einer bestimmten Temperatur
rapide anzusteigen. Dass ∆ zum Ende hin nicht zu seinem ursprünglichen Wert bei Raumtem-
peratur zurückkehrt, liegt daran, dass sich die im Ausgangszustand vorhandenen Adsorbate
auf dem Substrat über längere Zeit gebildet haben. Nach der kompletten Desorption bei ho-
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hen Temperaturen müsste man das Substrat noch einige Zeit atmosphärischen Bedingungen
bei Raumtemperatur aussetzen, um wieder zum Ausgangszustand zurückzukehren. Man kann
auch am Ende des Plots von ∆ (t) sehen, wie sich ∆ trotz konstanter Bedingungen ändert,
was auf fortschreitende Veränderungen der Oberfläche hindeutet. Bei genauerer Inspekti-
on bemerkt man, dass beim Verlauf von ∆ (t) auch eine gewisse Asymmetrie entlang der
Temperaturachse besteht. Daraus folgt, dass die beim Aufheizen beobachtete Desorption bei
höheren Strömen (und damit Temperaturen) auftritt als die Wiederkehr der Adsorbate beim
Abkühlen. Dies ist konsistent mit der typischen Hysterese, die man bei Phasenübergängen
erster Ordnung wie z.B. Kondensation beobachtet.

Ψ ist wesentlich unempfindlicher auf das Vorhandensein einer Adsorbatlage. Man sieht nur
eine sehr schwache Irreversibilität und nur Änderungen bei Temperaturänderungen. Es ist
anders als bei ∆ kein Drift von Ψ nach Abschluss der Temperaturbehandlung zu sehen. Im
Speziellen ist zu den Zeitpunkten, an denen ∆ (t) plötzlich eine Änderung der Steigung auf-
weist, keine Auffälligkeit im Verlauf von Ψ (t) zu erkennen. Die Adsorption von Molekülen
aus der Luft kann bei der Betrachtung von Ψ also vernachlässigt werden. Man kann somit die
gemessenen Werte von Ψ verwenden, um den Brechungsindex von STO bei TDep zu ermitteln.
Dabei kann man ein einfaches optisches Modell wählen, wo man nur die Grenzfläche zwischen
dem reinen Substrat und Vakuum betrachtet. Die Reflexion von Licht an dieser wird voll-
ständig durch die Fresnel-Koeffizienten beschrieben (siehe Abschnitt 4.3.1). Neben den Bre-
chungsindizes NV ac und NSTO wird der sich bei der Reflexion einstellende Drehwinkel Ψ auch
vom Einfallswinkel θ bestimmt. Der genaue Wert von θ wird aus dem gemessenen Wert von
Ψ bei Raumtemperatur und dem aus der Literatur bekannten Wert NSTO(20 ◦C) = 2.3878
(λ = 632.8 nm) [154] bestimmt (siehe Abbildung 4.13). Für das hier gezeigte Experiment
ergibt sich so θ = 62.51(1) ◦. Mit diesem Winkel und dem Wert von Ψ bei den Depositionsbe-
dingungen ergibt sich der Brechungsindex von STO zu NSTO(930 ◦C) = 2.34(3). Der Fehler
wird wesentlich durch den möglichen Drift des Einfallswinkels bei der Temperaturänderung
bestimmt, welcher mit ∆θ = 0.02(1) ◦ abgeschätzt wurde. Die Reduktion von NSTO bei höhe-
ren Temperaturen ist konsistent mit der thermischen Ausdehnung und damit abnehmenden
Dichte von polarisierbaren Ladungen14.

4.4.5. Einfluss des Aerosols auf die Polarisationsmessungen

Da es bei der Herstellung von Heterostrukturen zu einer wechselnden Dosierung von Prä-
kursorlösungen kommt, ist es notwendig den Einfluss des Aerosols in der Depositionskammer
auf die in-situ Messung von (∆,Ψ) zu untersuchen. Durch Reflexionen an den Lösungsmit-
teltröpfchen wird ein Teil des Lichts aus dem Strahlengang gestreut und es kommt so zu
einer Reduktion der Intensität. Die Wahrscheinlichkeit, mit der ein Strahl an dem Tröpfchen
reflektiert wird und nicht transmittiert, kann dabei nach den Fresnel-Gleichungen von der
Polarisation abhängen, so dass sich ein möglicher Einfluss auf die Polarisationsmessungen
ergibt. Wenn man eine Leerdeposition durchführt, bei der man nur Dimethylformamid ohne
Präkursoren in die Düse dosiert und unter den typischen Depositionsbedingungen auf das
Substrat sprüht, beobachtet man nur Änderungen der Intensität I0 und keinerlei Verände-
rungen der berechneten Werte für (∆,Ψ) beim Aktivieren der Dosierung.

14Im Lorentz-Modell gilt für die dielektrische Funktion ε = ε1+iε2 (mit reellem ε1, ε2) ε1−1 ∝ Ne, ε2 ∝ Ne mit
der Volumendichte der polarisierbaren Elektronen Ne. Dadurch verringert sich auch n =

√
ε bei sinkender

Elektronendichte Ne.
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Abbildung 4.14.: Einfluss des Aerosols auf die Messungen von (∆,Ψ) wird anhand der
gepulsten Deposition eines La0.67Sr0.33MnO3 auf einem SrTiO3 (STO) (111)-Substrat über-
prüft. a) Übersicht der in-situ Aufnahme von ∆, Ψ und I0. Für den in a) markierten Bereich
werden in b) und c) die zeitlichen Verläufe von ∆ und Ψ mit den Veränderungen von I0
korreliert. Innerhalb der farblich unterlegten Zeitbereiche findet eine Dosierung der Prä-
kursorlösungen statt, in den Bereichen dazwischen ist die Deposition pausiert. In d) sieht
man, dass die Relaxation von I0 nach Beendigung der Dosierung mit der gleichen Zeitskala
abläuft wie das durch ∆ beobachtete Wachstum des Films.

Da die Eigenschaften des Aerosols durch einen gelösten Präkursor verändert werden kön-
nen (Modifikation der Oberflächenspannung, Änderung der optischen Eigenschaften), wur-
de außerdem ein Versuch durchgeführt, bei dem Material deponiert wird. Man deponiert
La0.67Sr0.33MnO3 auf einem SrTiO3 (STO) (111)-Substrat mit der in dieser Arbeit zumeist
verwendeten Dosiergeschwindigkeit von p ≈ 2.1µl/s (siehe Abbildung 4.14). Um ähnliche Ae-
rosoleffekte wie bei demWachstum einer Heterostruktur zu beobachten, erfolgt die Deposition
nicht zusammenhängend. Die Dosierung wird pausiert, wenn Mengen deponiert wurden, die
der Dicke von einer bzw. zwei Monolagen entsprechen. Durch die Verwendung von nur einer
Komponente wird ausgeschlossen, dass es zur Reaktion von den verschiedenen Materialien
in der Heterostruktur kommt, die zu zeitlich veränderlichen Signalen in den Pausen führen
könnten. Zudem kann man so beobachten, wie der Depositionsvorgang zeitlich mit der Do-
sierung der Präkursoren korreliert ist. Die Intensität I0 zeigt direkt nach dem Beginn einer
Depositionsphase einen sofortigen Einbruch, an den sich ein Bereich anschließt wo I0 zunächst
abnimmt und danach langsam ansteigt, da sich die Erniedrigung von I0 durch die Verdichtung
des Aerosols und die Erhöhung der Reflektivität bei Schichtdickenzunahme überlagern (siehe
Abbildung 4.14 b), c)). Diese reine Änderung der Intensität wird bei der Berechnung von ∆
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und Ψ herausnormiert (siehe Gleichungen 4.39 bis 4.41)15. Es gibt keine weiteren Effekte des
Aerosols auf den Polarisationszustand des Lichts, da man die sprunghaften Änderungen in der
Intensität nicht in ∆ und Ψ wiederfindet. Hätte das Aerosol einen Einfluss auf den Zustand
der Polarisation, wäre dieser mit der Dichte des Aerosols in der Kammer und damit mit der
Intensitätsänderung korreliert. Während die Lösung in die Düse fließt, zeigen aber ∆ (t) und
Ψ (t) einen linearen Verlauf (siehe Abbildungen 4.14 b) und c)), man sieht keine Sprünge zu
Beginn und Ende der Dosierung wie in I0. In diesem Beispiel wird die Intensität durch das
Aerosol in der Kammer um ∆I0/I0 ≈ 0.6 % reduziert, die Einflüsse auf die ellipsometrischen
Parameter kann man bei dem vorliegenden Rauschen auf < 0.03 ◦ für ∆ und < 0.02 ◦ für Ψ
abschätzen.

In den Depositionsphasen ist der Verlauf von ∆ (t) und Ψ (t) perfekt linear, es zeigen sich
keine Änderungen der Steigung zu Beginn. Im Rahmen der hier vorhandenen Zeitauflösung
ist die Depositionsrate also konstant, das Wachstum der Schicht beginnt instantan mit der
Dosierung der Präkursorlösung. In den Pausen zeigt sich ein relaxierendes Verhalten für I0,
∆ und Ψ (siehe Abbildung 4.14 d)), welches sich durch ein langsames Absaugen des Aerosols
aus der Kammer ergibt. Gemäß den Ausführungen in Abschnitt 4.4.3 nimmt die Temperatur
des Substrates während der Unterbrechungen der Deposition zu, da der kühlende Einfluss
des Aerosols dann verschwindet. Aus dieser kleinen Temperaturänderung, ∆T ≈ 15 ◦C, re-
sultiert nur eine minimale Änderung des Brechungsindexes, ∆n (STO) ≈ 7 · 10−4, die keinen
signifikanten Einfluss auf die hier durchgeführten Messungen besitzt. Die Änderungen in ∆
und Ψ sind mit einem weiteren Wachstum der Schicht zu erklären, welches vom noch in der
Kammer vorhandenen Aerosol gespeist wird. Dieser Zusammenhang zeigt sich im gleichen
Zeitverhalten der Relaxation von ∆ (t) und I0 (t), das in Abbildung 4.14 d) dargestellt wird.
Die Pausen zwischen den Depositionsphasen unterschiedlicher Lagen sind also so zu wählen,
dass die vom verbleibenden Aerosol gespeiste Deposition abgeklungen ist, um eine künstliche
Durchmischung zu vermeiden. Insgesamt kann man so konstatieren, dass die Beobachtun-
gen der in-situ Ellipsometrie während Dosierung der Präkursorlösungen mit Effekten beim
Wachstum der Heterostruktur verbunden sind und nicht auf Artefakte wie einer Änderung
von (∆,Ψ) durch das Aerosol oder einer zeitlich variierenden Depositionsrate zurückzuführen
sind.

4.4.6. Auswertung und Modellierung der in-situ Ellipsometrie

In Abschnitt 4.3.2 wurde beschrieben, wie die Reflexionskoeffizienten einer Heterostruktur zu
berechnen sind. Zur Simulation der in-situ Ellipsometriemessungen muss man also zu jedem
Zeitpunkt der Deposition für den aktuellen Zustand der Heterostruktur die Reflexionskoef-
fizienten rp/s berechnen und dann die gemessen Werte (∆,Ψ) über Gleichung 4.3 und I0
über Gleichung 4.37 ermitteln. Die genaue Charakterisierung der während des Wachstums
eingenommenen Zustände des Übergitters erfordert Informationen über die Wachstumsmode.
Bei den hier betrachteten Wachstumsprozessen ergibt sich meist eine Wachstumsmode, die
eine Mischung aus einem zweidimensionalen Inselwachstum und step-flow-Wachstum ist. Die
lateralen Dimensionen der Inseln sind dabei im Bereich von mehreren 100 nm, wodurch eine
Näherung mit einem effektiven Medium nicht in Frage kommt. Auf einer Heterostruktur, die
auf den Terrassen eines fehlgeschnittenen Substrates gewachsen ist und deren oberste Lage

15Bei sehr rapiden Änderungen, die bei großen Depositionsgeschwindigkeiten auftreten, ergibt sich durch die
nicht vollständig simultane Messung von IDC , Iω und I2ω ein Fehler bei dieser Normierung, so dass sich die
Intensitätsänderungen auch auf ∆ und Ψ auswirken.
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Abbildung 4.15.: Zur Berechnung der Reflexionskoeffizienten bei step-flow-
Wachstumsmode: Bei einer teilweisen relativen Bedeckung s der Terrassen ergeben
sich die Reflektivitäten durch die Mittelung über die Heterostruktur mit (rcov) und ohne
(rblank) die teilweise geschlossene Schicht.

komplett abgeschlossen ist, wächst eine weitere Monolage. Diese Monolage bedeckt einen re-
lativen Anteil s der Terrassen (siehe Abbildung 4.15). Die Reflexionskoeffizienten rblankp/s für
die Heterostruktur ohne diese teilweise gewachsene Monolage und für eine Heterostruktur, bei
der diese zusätzliche Monolage die Terrassen vollständig bedeckt, rcovp/s lassen sich wie in Ab-
schnitt 4.3.2 berechnen. Nach Muller und Farmer erhält man dann die Reflexionskoeffizienten
für die teilweise bedeckte Struktur durch Mittelung [188]:

rtotp/s = srcovp/s + (1− s)rblankp/s (4.43)

Wenn man dies für jede gewachsene Monolage iterativ ausführt, kann man rp/s (t) während
des Wachstums der gesamten Heterostruktur modellieren.

Depolarisationseffekte werden hier nicht berücksichtigt. Es wird angenommen, dass die Strah-
lung auch nach Reflexion an der Probe eine feste Polarisation aufweist und keine Anteile
zufälliger Polarisation enthält. Im Folgenden wird diese Vereinfachung gerechtfertigt, indem
die typischen Ursachen für Depolarisationseffekte [140] im Hinblick auf die hier hergestell-
ten Proben diskutiert werden. Zufällige Polarisationen können bei der Wechselwirkung mit
der Probe induziert werden, wenn verschiedene Teilstrahlen des auf die Probe treffenden
Lichtbündels unterschiedliche Modifikationen der Polarisation erfahren. Die hier betrachte-
ten Proben zeigen nur mikroskopische Rauigkeiten, deren laterale Dimensionen klein sind
gegen die Wellenlänge, so dass man diese durch effektive Medien behandeln kann. Durch die
leichte Divergenz des Laserstrahls (α ≈ 1 mrad) ergibt sich eine Abweichung vom mittleren
Einfallswinkel ∆θ ≈ ±0.06 ◦. Bei diesen kleinen Änderungen verhalten sich (∆,Ψ) linear bei
einer Änderung des Einfallswinkels und der Effekt auf die Messung mittelt sich heraus.

Eine weitere Quelle der Depolarisierung ergibt sich durch eine zusätzliche Reflexion des Lichts
an der Rückseite des Substrates. Die an der Rückseite des Substrates reflektierten Teilstrahlen
erhalten beim Durchlaufen der Dicke des Substrates einen zusätzlichen Phasenfaktor. Durch
die makroskopische Dicke kommt es schon durch kleine relative Inhomogenitäten der Dicke
zu großen Änderungen der Phasenfaktoren und damit Depolarisation. Bei den hier haupt-
sächlich verwendeten einseitig polierten Substraten kann man die Reflexion an der Rückseite
vernachlässigen. Dies kann man überprüfen, wenn man die reflektierte Intensität für ein ein-
seitig poliertes Substrat mit der eines doppelseitig polierten vergleicht. Zur Berechnung dieser
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Abbildung 4.16.: Zur Diskussion der Reflexion an den Rückseiten der Substrate: I0
(vgl. Gleichung 4.37) wird berechnet als Funktion der Dicke dLSMO = 0 − 25 nm ei-
ner La0.7Sr0.3MnO3 (LSMO) Schicht auf SrTiO3 (STO), wobei in einem Fall Reflexionen
an der Rückseite des Substrates zugelassen werden, im anderen Fall werden diese ver-
nachlässigt und die ins Substrat transmittierten Strahlen werden nicht weiter betrachtet
(NLSMO = 2.31− i · 0.55, θ = 62.5 ◦). Aufgrund der makroskopischen Dicke des Substrates
wird zwischen den an der Rückseite reflektierten Strahlen und den an den beiden oberen
Grenzflächen reflektierten Strahlen keine feste Phase angenommen, sondern über alle Phasen
von 0 ◦ bis 360 ◦ gemittelt.

Intensitäten geht man grundsätzlich vor, wie es in Abschnitt 4.3.2 beschrieben wurde. Al-
lerdings mittelt man bei der Betrachtung der Reflexionen an der Rückseite des Substrates
über verschiedene Dicken des Substrates. Der Dickenbereich, über den man mittelt, wird so
gewählt, dass die Interferenz zwischen den an der Rückseite reflektierten Strahlen mit den
anderen Teilstrahlen am Anfang und Ende des Bereichs der Mittelung destruktiv ist. In Ab-
bildung 4.16 sind die so berechneten Intensitäten I0 für die beiden Fälle bei einem mit einer
La0.7Sr0.3MnO3 (LSMO) Schicht versehenen SrTiO3 (STO) Substrat dargestellt. Bei Einbe-
ziehung der rückseitigen Reflexion sinkt die Reflektivität mit steigender Dicke des LSMO, da
der an der Rückseite reflektierte Strahl im Film absorbiert wird. Bei Vernachlässigung die-
ser Reflexion ist ein monotoner Anstieg von I0 zu beobachten, der sich auch im Experiment
zeigt (siehe Abbildung 4.17). Wenn man das Verhältnis zwischen der insgesamt reflektierten
Intensität unter Einbeziehung der rückseitigen Reflexion, IBack0 , und unter Vernachlässigung
dieser, ISurf0 , berechnet, ergibt sich IBack0 /ISurf0 = 1.41. Dies stimmt mit dem experimentell
ermittelten Wert von IBack0 /ISurf0 = 1.42(2) überein, den man durch die in-situ Messungen
eines einseitig und doppelseitig polierten Substrates erhält. Die rückseitigen Reflexionen an
den hier verwendeten Substraten sind also vernachlässigbar für die hier vorgestellten Ellip-
sometriemessungen.

Die gemessenen Daten IDC , Iω und I2ω werden mit Gleichungen 4.39 bis 4.41 in ∆ und Ψ
umgerechnet. Beim transparenten STO-Substrat ergibt sich theoretisch ein verschwindender
Wert von ∆. Der bei der Messung beobachtete Wert zu Beginn der Deposition ∆0 wird durch
Imperfektionen der optischen Komponenten verursacht. Diese rein apparative Verschiebung
von ∆ (t) subtrahiert man von den gemessenen Daten. Den genauen Einfallswinkel θ kann
man mit den Fresnel-Gleichungen aus dem Startwert von Ψ und dem in Abschnitt 4.4.4 ermit-
telten Wert für den Brechungsindex NSTO für das STO-Substrat bei Depositionstemperatur
berechnen. Für eine einfache Schicht auf einem Substrat mit bekanntem Brechungsindex kann
man durch numerische Inversion aus den Messwerten von (∆,Ψ) den durchschnittlichen Bre-
chungsindex bestimmen. Dafür verwendet man die alglib-Bibliothek für Numerik unter Visual
C# [189].
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Abbildung 4.17.: Simulation der in-situ Ellipsometrie für das Wachstum einer Schicht
aus La0.7Sr0.3MnO3 (LSMO) auf SrTiO3 (STO) (001): Die gemessenen Daten für (∆,Ψ)
und der reflektierten DC-Intensität I = IDC = I0 wurden durch das Wachstum von zwei
Schichten, einer gemischten Lage der Dicke dmix = 1 nm und dem Brechungsindex Nmix =
2.47(4)− i ·0.35(2) und einer reinen Manganat-Lage NLSMO = 2.29(1)− i ·0.57(2), für einen
Einfallswinkel θ = 60 ◦ beschrieben.

In Abbildung 4.17 ist ein Beispiel für die in-situ gemessene Ellipsometrie während der De-
position einer La0.7Sr0.3MnO3 (LSMO)-Schicht auf einem SrTiO3 (STO) (001)-Substrat zu-
sammen mit numerisch simulierten Kurven für ∆ (t), Ψ (t) und I0 (t) gezeigt. Neben einer
Manganat-Schicht der Dicke dLSMO = 25 nm wird eine zusätzliche Mischlage der Dicke
dmix = 1 nm eingeführt, die zu Beginn auf dem STO-Substrat wächst. In Abschnitt 6.3
wird genauer auf die Mischlage zwischen Manganat-Filmen und STO sowie deren Einfluss
auf die in-situ Ellipsometrie eingegangen. Die simulierten Kurven von ∆ und Ψ passen sehr
gut zu den experimentellen Kurven, was auf die Gültigkeit der angenommenen Wachstums-
mode zwischen step-flow-Wachstum und zweidimensionalem Inselwachstum über die gesamte
Messzeit hindeutet. Die Abweichungen, die sich für den Verlauf von I0 (t) ergeben, werden
durch das Aerosol verursacht, das sich während der Deposition langsam in der Kammer ver-
teilt und damit I0 modifiziert (siehe Abbildung 4.17). Man sieht aber, dass der Endwert von
I0, der nach dem Absaugen des Aerosols erreicht wird, gut mit den berechneten Werten über-
einstimmt. Für I0 ist der Fehler allerdings größer, da diese Größe keiner Selbstnormierung
unterworfen ist wie (∆,Ψ) und somit Fehlerquellen wie Drift der Laserintensität oder kleine
Bewegungen der Elemente im Strahlengang eine Rolle spielen.



Kapitel 5
Charakterisierung

Neben den Charakterisierungen mittels Ellipsometrie während des Wachstums werden die hier
vorgestellten Heterostrukturen nach der Deposition mit weiteren Methoden untersucht. Mit
Methoden der Rastersondenmikroskopie werden die Oberflächen untersucht, wodurch auf die
vorherrschende Wachstumsmode geschlossen werden kann. Die anschließenden strukturellen
Untersuchungen durch Röntgenbeugung und Transmissionselektronenmikroskopie erlauben
eine Analyse der Struktur in der gesamten Heterostruktur. Für die Untersuchung von Grenz-
flächeneffekten sind dabei besonders die Verteilungen der Kationen an den Grenzflächen in-
teressant, welche sich durch numerische Simulationen der Röntgenbeugungsspektren ergeben.
Die funktionalen Eigenschaften werden durch feld- und temperaturabhängige Messungen der
Magnetisierung und des elektrischen Widerstandes bestimmt.

5.1. Rastersondenmikroskopie (Tunnelmikroskopie,
Kraftmikroskopie)

Mit den hier verwendeten Rastersondenmethoden, der Rastertunnelmikroskopie (STM) und
der Rasterkraftmikroskopie, wurden Höhenprofile der hier hergestellten Proben ausgemessen.
Bei der Rastertunnelmikroskopie nutzt man aus, dass der Tunnelstrom zwischen einer metal-
lischen Spitze und der Probe exponentiell mit steigendem Abstand absinkt. Wenn man nun
die Spitze über die Oberfläche der Probe bewegt und die Höhe der Spitze so anpasst, dass der
Tunnelstrom konstant bleibt (constant current-Modus), kann man aus den Höhenanpassun-
gen eine topographische Karte der Oberfläche rekonstruieren. Die Tunnelmikroskopie ist nur
auf elektrisch leitende Proben anwendbar, bei isolierenden Proben wie SrTiO3-Substraten
wird die Kraftmikroskopie herangezogen. Bei dieser wird eine Si-Spitze über die Probe be-
wegt, die sich am Ende eines Biegebalkens (cantilever) befindet. Die Kraft auf die Spitze
wird durch die Verbiegung des cantilevers detektiert (contact mode) und ist abhängig vom
Abstand zwischen Probe und Spitze. Damit kann man analog zur Tunnelmikroskopie eine
Aufnahme der Topographie gewinnen, indem man den Abstand zwischen Spitze und Probe
regelt, so dass die Kraft konstant bleibt. Durch die exponentielle Abstandsabhängigkeit des
Tunnelstroms ist nur ein kleiner Teil der metallischen Spitze relevant für die Abtastung der
Oberfläche (nur wenige Atome). Dadurch kann die laterale Auflösung auch atomare Dimen-
sionen erreichen [190]. Bei der Kraftmikroskopie bewirkt die komplexe Kontaktmechanik,
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Abbildung 5.1.: Bei der Röntgenbeugung verwendete Bragg-Brentano-Geometrie und De-
finition des Streuvektors ~Q mit den Vektoren für die unter dem Winkel θ auf die Probeno-
berfläche treffende Welle ~ki und die spekular gestreute Welle ~kf .

dass ein effektiver Spitzenradius von d ≈ 20− 50 nm mit der Probe wechselwirkt [191, 192].
Somit sind die hier gezeigten STM-Aufnahmen deutlich feiner aufgelöst als die Rasterkraft-
Aufnahmen, bei denen deutliche laterale Mittelungen zu erkennen sind. Die meisten STM-
und Rasterkraft-Bilder wurden mit einem kommerziellen Gerät des Typs Nanoscope IV der
Firma Veeco Instruments [191] erstellt. Da dieses maximal Bilder mit einer Kantenlänge
von 5µm aufnehmen kann, wurde für größere Aufnahmen mit Kantenlängen bis zu 100µm
außerdem ein Rasterkraftmikroskop von Bruker verwendet [192].

5.2. Röntgenmethoden

Die Röntgenmessungen wurden mit dem kommerziellen Diffraktometer D8 Advance der Fir-
ma Bruker AXS durchgeführt [164]. Aus einer Röntgenröhre mit Cu-Anode kommend trifft die
Strahlung unter einem Winkel θ auf die Probe. Die spekular gestreute Strahlung wird dann in
einem Aufbau, der der Geometrie von Bragg und Brentano folgt, im Detektor gesammelt (sie-
he Abbildung 5.1). Das Spektrum der verwendeten Strahlung wird von den Cu−Kα-Linien
dominiert. Es liegt jedoch kein monochromatisches Spektrum vor, es gibt weitere charakteris-
tische Linien wie Cu−Kβ und W− Lα/β, die durch Verunreinigungen der Anode verursacht
werden, sowie einen Untergrund aus Bremsstrahlung. Da die Verunreinigungen des Spek-
trums eine deutlich kleinere Intensität aufweisen als der von der Cu−Kα-stammende Anteil,
ergeben sich durch diese nur bei der Messung von sehr dicken Schichten bzw. Substraten
zusätzliche Linien im gemessenen Spektrum. In Spektren von dünnen Schichten kann man
die vom Substrat stammenden parasitären Linien durch die Messung eines unbeschichteten
Substrates identifizieren. Später wird ohne weitere Erwähnung ein solches Spektrum mit den
Spektren der Heterostrukturen gezeigt bzw. das Spektrum des Substrates subtrahiert, um
die Teile des Spektrums zu erkennen, die von den deponierten Lagen stammen und die In-
tensitäten der Schichtpeaks exakt zu ermitteln. Die Cu−Kα-Strahlung spaltet aufgrund der
Spin-Bahn-Kopplung in Cu−Kα1 der Wellenlänge λKα1 = 0.1540593 nm und Cu−Kα2 der



77 Kapitel 5. Charakterisierung

Wellenlänge λKα2 = 0.1544427 nm auf. Bei der Beugung an dünnen Schichten kann man diese
Wellenlängen aufgrund der Linienverbreiterung nicht voneinander trennen und man rechnet
mit dem gewichteten Mittelwert λKα = 0.1541871 nm [164].

In diesem Abschnitt werden separat die Röntgenbeugung (XRD), mit der man durch Mes-
sung der gestreuten Strahlung im Weitwinkelbereich (2θ & 10 ◦) Informationen über die
Gitterstruktur erhält, und die Röntgenreflektometrie (XRR), wo man durch Messungen im
Kleinwinkelbereich (2θ . 10 ◦) die chemische Modulation in Heterostrukturen erfassen kann,
behandelt. Bei allen Messungen schließen der einlaufende und gestreute Strahl mit der Pro-
benoberfläche den gleichen Winkel θ ein, so dass der Streuvektor ~Q senkrecht auf der Pro-
benoberfläche steht. Es werden also ausschließlich Strukturen entlang der c-Achse abgetastet.
Der Röntgenstrahl wird durch Spaltblenden vor und nach Wechselwirkung mit der Probe ein-
geschränkt [164]. Hier werden bei allen Messungen Spaltbreiten von w = 0.2 mm verwendet.
Dies führt zu einer deutlichen Verkleinerung des Bereichs, der vom Strahlbündel getroffen
wird, auf eine winkelabhängige Breite bSpalt = w

sin θ . Bei den Kleinwinkelmessungen wird zu-
dem eine Schneidblende mit einem Abstand von h = 10− 30µm vor der Probe positioniert,
um den Anteil der Probe, der bei streifendem Einfall berücksichtigt wird, auf eine Breite
bSchneid = 2h

tan θ einzuschränken. Für Einfallswinkel θs . 1.4 ◦ ist die Breite des Strahlbündels
auf der Probe bei den gewählten Blendeneinstellungen größer als die Breite des beschichteten
Bereichs von ca. 8 mm, so dass die gemessene Intensität für θ < θs kleiner wird als in den
Simulationen. Die Kombination von Schneid- und Spaltblende bewirkt nur eine schwache Mo-
difikation von der winkelabhängigen Intensitätsverteilung I (θ), da bSchneid/bSpalt ∝ cos θ ≈ 1
für kleine θ.

5.2.1. Röntgenbeugung (XRD)

In der kinematischen Theorie der Beugung werden nur einfache Wechselwirkungen der Strah-
lung mit Materie berücksichtigt16. Der eintreffende Röntgenstrahl regt die Elektronen im Ma-
terial an, so dass von der vorhandenen Elektronenverteilung, die durch eine Elektronendichte
n (~r) beschrieben wird, Kugelwellen ausgehen. Bei einem Streuvektor ~Q (siehe Abbildung 5.1)
ist die Phasenverschiebung zwischen einer im Ursprung und an der Stelle ~r gestreuten Welle
im Fernfeld ∆φ = ~Q · ~r. Die Interferenz dieser Wellen resultiert in folgender Feldamplitude:

A
(
~Q
)
∝
∫
V
n (~r) e−i ~Q·~rdV (5.1)

Die gemessene Intensität erhält man durch Bildung des komplexen Betragsquadrates

I
(
~Q
)

=
∣∣∣A ( ~Q)∣∣∣2 (5.2)

Kristalline Strukturen kann man durch ein Bravais-Gitter der Form

~R (n1, n2, n3) = n1~a1 + n2~a2 + n3~a3 (5.3)

16Bei den dünnen Filmen, die man hier betrachtet, ist diese Näherung für die Geometrie bei der Röntgenbeu-
gung gerechtfertigt. Wenn dickere Filme d > 200 nm untersucht werden, führt die Absorption der gestreuten
Strahlung im Film zu einer Verbreiterung der Bragg-Peaks im Vergleich zur Simulation im Rahmen der ki-
nematischen Näherung. Der Fall des streifenden Einfalls wird im Abschnitt über Reflektometrie behandelt,
wo eine rein kinematische Betrachtung ebenso zu ungenauen Ergebnissen führt [193].
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mit ganzzahligen ni und den primitiven Gittervektoren ~ai sowie einer Basis mit d Atomen, die
sich an den Positionen ~rj befinden, beschreiben. Wenn man daraus die Ladungsdichte n (~r)
konstruiert, kann man die im Fernfeld messbare Feldamplitude in zwei Faktoren aufspalten:

A
(
~Q
)
∝
( ∑
n1,n2,n3

e−i
~R· ~Q
)
·

∑
j

fje
−i~rj · ~Q

 (5.4)

Mit fj werden die atomaren Streufaktoren bezeichnet, welche durch

fj =
∫
nj (~r) e−i~r· ~QdV (5.5)

definiert sind. Dabei ist nj (~r) die Elektronendichteverteilung der Atomsorte, die sich an Po-
sition j der Basis befindet. Der erste Faktor in Gleichung 5.4 wird durch die Gitterstruktur
des Materials bestimmt. Mit der Konstruktion des reziproken Gitters kann man aus diesem
die ~Q-Vektoren ableiten, für die Beugungsmaxima erscheinen [48]. Für eine kubische Gitter-
struktur mit Gitterparameter a ergibt sich daraus dann die Bragg-Bedingung für die Position
der Maxima in den winkelabhängigen Röntgenspektren

2dhkl sin θ = nλ mit dhkl = a√
h2 + k2 + l2

(5.6)

mit der Ordnung n = 1, 2, ... und den Millerschen Indizes (h,k,l).

Der zweite Faktor in Gleichung 5.4, der Strukturfaktor, hängt vom genauen Aufbau der
Basis ab. Dieser beeinflusst die Intensitätsverhältnisse der Reflexe, die sich durch die Bragg-
Bedingung ergeben. Eine quantitative Auswertung der Intensitätsverhältnisse erlaubt Rück-
schlüsse auf die chemische Zusammensetzung oder die Quantifizierung einer etwaigen Ord-
nung der Atome in der Basis. Für die genaue Berechnung der Intensitäten muss man aber
zusätzliche Faktoren berücksichtigen: Zunächst sind die atomaren Streufaktoren keine Kon-
stanten, sondern zeigen eine Abhängigkeit vom Streuvektor [194–196]. Man kann diese Ab-
hängigkeit numerisch mit hoher Genauigkeit berechnen und mit einem empirischen Gesetz
der Form

f (sin θ/λ) =
4∑
i=1

ai exp
(
−bi sin2 θ/λ2

)
+ c (5.7)

anpassen [196]. Die Parameter ai, bi und c sind in [196] tabelliert und hängen im hier be-
trachteten Fall der nichtresonanten Anregung mit harter Röntgenstrahlung nicht von der
Umgebung des jeweiligen Ions ab, sondern nur von dem betrachteten Element und dessen Io-
nisationszustand ab. Eine weitere Winkelabhängigkeit der Intensität folgt aus der endlichen
Breite der Ewaldkugeloberfläche und der Punkte im reziproken Raum, welche sich durch
experimentelle Verbreiterungen der Beugungslinien ergeben. Dadurch wird die Schnittfläche
zwischen der Kugelfläche der Ewaldkugel und den Punkten im reziproken Raum und damit
die Intensität des betreffenden Reflexes abhängig vom Einfallswinkel, was durch den Lorentz-
Faktor

I ∝ 1
sin2 θ cos θ

(5.8)

berücksichtigt wird [194, 195]. Die hier verwendete Röntgenstrahlung der Cu-Röhre ist unpo-
larisiert, was durch einen Faktor nach Thompson für die Streuung unpolarisierter Strahlung
einbezogen wird [194–196]:

I ∝ 1 + cos2 2θ (5.9)
In der Literatur werden noch weitere Faktoren für eine winkelabhängige Korrektur der Inten-
sitäten aufgeführt. Diese werden hier aber nicht weiter beachtet [194, 195], da sie entweder
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Abbildung 5.2.: Zur Simulation der Röntgenbeugungsspektren: a) Illustration der Durch-
mischungsprofile an einer rauen Grenzfläche bei z = 0 für verschiedene Rauigkeiten σ. Zur
Orientierung sind vertikale Linien gezeichnet, deren Abstand im Bereich einer Gitterkon-
stanten c ≈ 0.4 nm liegen. b) Darstellung der Größen, die zur atomaren Konstruktion der
entlang der (001)-Richtung gewachsenen Heterostrukturen aus Perowskit-Oxiden betrachtet
werden: Die Materiallagen mit i = 1−n weisen eine Dicke di auf. Entlang der (001)-Richtung
besteht das Perowskit aus AO- und BO2-Lagen, für die die chemische Zusammensetzung in
Lage i durch Ai und Bi bestimmt wird. Der Gitterparameter in Lage i ist durch ci gegeben.

zur Beschreibung der Beugung an Polykristallen vorgesehen sind oder zu vernachlässigbaren
Veränderungen der Intensitätsverhältnisse für die hier betrachteten Spektren führen (z.B.
Debye-Waller-Faktor).

Bei der Röntgenbeugung von Übergittern, die aus einer periodischen Anordnung von La-
gen verschiedener Materialien bestehen, erscheinen neben den Hauptpeaks, die zum durch-
schnittlichen Gitterebenenabstand d̄ gehören, weitere Satellitenpeaks. Aus den Positionen
dieser Peaks lässt sich die Periode, Λ, der Heterostruktur berechnen. Diese entspricht der
Dicke des sich in der Heterostruktur periodisch wiederholenden Elements. Nach [197] sind die
Positionen der Beugungsmaxima über

2sin θ
λ

= 1
d̄

+ n

Λ (5.10)

mit Λ verbunden, wobei n, eine ganze Zahl, die Ordnung der jeweiligen Peaks bezeichnet.

Eine genauere Betrachtung der Intensitäten der Satellitenpeaks erlaubt zusätzlich Aussagen
über die Gitterparameter und die genauen Schichtdicken der einzelnen Lagen innerhalb des
sich periodisch wiederholenden Elementes. Außerdem lassen sich die chemischen Rauigkeiten
abschätzen. Dafür wurde im Rahmen dieser Arbeit ein Computerprogramm zur numerischen
Simulation der Beugungsspektren von Heterostrukturen aus Perowskit-Oxiden in Visual C#
implementiert. Für das Wachstum entlang der (001)-Richtung nimmt man tetragonale Ein-
heitszellen an, wo die Modulation der Gitterkonstanten allein durch eine Veränderung der
Bindungslängen bewirkt wird. Eine Verkippung der Oktaeder wird komplett vernachlässigt.
Da die O2−-Ionen eine deutlich kleinere Gesamtelektronenanzahl aufweisen als die Kationen,
führt die Verkippung der Oktaeder nur zu kleinen Modifikationen der Spektren, was bei den
hier durchgeführten Beugungsexperimenten nicht aufzulösen ist. Eine Heterostruktur wird
dann durch n Lagen aufgebaut, für die folgende Parameter definiert werden (i = 1− n):
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• Dicke der Lage di.
• Chemische Zusammensetzung der Kationen auf dem A-Platz Ai.
• Chemische Zusammensetzung der Kationen auf dem B-Platz Bi.
• Rauigkeit zur in Wachstumsrichtung nächsten Lage σi.
• Gitterparameter in c-Richtung ci.

Der Index i wird in Wachstumsrichtung hochgezählt (siehe Abbildung 5.2). Die Rauigkeiten
an den Grenzflächen der Lage i führen zu einer Beimischung von Ionen aus den benachbarten
Lagen i − 1 und i + 117. Zur Behandlung der Unschärfe der Grenzflächen nimmt man eine
Gaußverteilung der Gesamtschichtdicke z am Ende der Lage i mit der Standardabweichung
σi um ihren Mittelwert dtoti an:

wi(z) = 1√
2πσ2

i

e
−(z−dtot

i )2

2σ2
i (5.11)

Durch Integration erhält man dann die Wahrscheinlichkeit

pi(z) = 1− 1
2

1 + erf

z − dtoti√
2σ2

i

 , (5.12)

mit der man an Position z in der Heterostruktur (hier werden wieder nur die Lagen mit den
Indizes i−1, i und i+1 berücksichtigt) Atome aus der Lage i findet. Mit den Wahrscheinlich-
keiten pi(z) werden dann die mittleren chemischen Zusammensetzungen A(z), B(z) und die
Gitterparameter c(z) für die entsprechenden Atomlagen, die sich an der Position z befinden,
berechnet (siehe Abbildung 5.2). Innerhalb der Materiallage mit dem Index i ergibt sich so
die folgende Rechenvorschrift für den Gitterparameter c(z):

c(z) = ci−1pi−1(z) + ci (pi(z)− pi−1(z)) + ci+1 (1− pi(z)) (5.13)

Diese wird analog für die Zusammensetzung auf dem A- und B-Platz angewendet, um die
mittlere chemische Zusammensetzung der jeweiligen Atomlage an der diskreten Position zk
(siehe Abbildung 5.2) festzulegen.

Für eine nach der obigen Beschreibung konstruierte Struktur kann man dann unter An-
wendung von Gleichung 5.4 und den winkelabhängigen Korrekturen der Intensität gemäß
den Gleichungen 5.7-5.9 die Beugungsspektren numerisch berechnen. Anhand der gemesse-
nen Daten eines LaMnO3/SrMnO3-Übergitters soll diskutiert werden, welche Informationen
über die Heterostrukturen aus der Anpassung der Beugungsspektren im Weitwinkelbereich
extrahiert werden können und die Sensitivität auf mögliche Variationen der angepassten Grö-
ßen aufgezeigt werden. Das Übergitter wurde auf einem SrTiO3 (STO) (001)-Substrat mit
elf Wiederholungen des Elements, das aus einer Lage LaMnO3 der Dicke dLMO und einer
Lage SrMnO3 mit der Dicke dSMO besteht, gewachsen. In Abbildung 5.3 a) sieht man das
Beugungsspektrum der Heterostruktur in der Umgebung des STO (001)-Peaks (es wurde das
Spektrum eines unbeschichteten STO-Substrates subtrahiert). Die Anpassung eines simulier-
ten Spektrums liefert dann die strukturellen Informationen über das Übergitter: die indivi-
duellen Schichtdicken, dLMO, dSMO, die Gitterkonstanten in c-Richtung, cLMO, cSMO und
die Rauigkeit zwischen den Lagen σLMO/SMO (siehe Abbildung 5.3 a)). Man betrachtet hier
17Durchmischungen mit anderen Lagen als den direkten Nachbarn werden vernachlässigt, da bei Heterostruk-
turen mit solch einer starken chemischen Durchmischung die genaue Analyse der Beugungsspektren aufgrund
des Fehlens von Übergitterreflexen nicht sinnvoll ist.
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Abbildung 5.3.: Simulation der Weitwinkelbeugung eines LaMnO3/SrMnO3-Übergitters
mit elf Wiederholungen der Doppellage, das auf einem SrTiO3 (001)-Substrat gewachsen
wurde: a) Experimentelle Messung mit der numerisch simulierten Anpassung mit den in der
Abbildung aufgeführten Parametern. Veränderungen der simulierten Spektren bei Variati-
on einzelner struktureller Parameter unter Fixierung der anderen: b) Grenzflächenrauigkeit
σLMO/SMO und Bilagendicke Λ, c) individuelle Gitterparameter cSMO, cLMO bei fester
durchschnittlicher Gitterkonstanten c̄, d) dLMO, dSMO bei festem c̄ und Λ. Die veränderten
Parameter sind in der jeweiligen Abbildung notiert und die Insets zeigen vergrößerte Berei-
che zur Illustration der sich ergebenden Abweichungen von der Messung bei Modifikation
der strukturellen Parameter des Übergitters.

nur den Bereich um den (001)-Peak, da die Intensität der Satelliten-Peaks beim (002)-Peak
deutlich kleiner ist. Zudem minimiert man durch die Fokussierung auf einen kleinen Winkel-
bereich den störenden Einfluss von weiteren möglichen Winkelabhängigkeiten der Intensität,
die sich z.B. aus einer Wölbung der Substratoberfläche oder kleinen Fehlern bei der Ausrich-
tung der Probe im Strahlengang ergeben können. Im gezeigten Beispiel weist die Anpassung
des Spektrum auf scharfe Grenzflächen und eine starke Modulation der Gitterkonstanten zwi-
schen den verschiedenen Materialien hin. Um die Signifikanz der angepassten Parameter zu
prüfen, werden die strukturellen Parameter einzeln variiert und die sich damit ergebenden
simulierten Spektren mit der Messung verglichen (Abbildung 5.3 b)-d)). Eine Veränderung
der Periode Λ = dLMO + dSMO führt zu einer Verschiebung der Übergitter-Peaks, womit Λ
sehr präzise bestimmt werden kann (∆Λ/Λ ≈ 1 %). Die Höhe der Satelliten-Peaks sinkt stark
bei einer Vergrößerung der Grenzflächenrauigkeit σLMO/SMO. Wenn man cSMO, cLMO ver-
ändert und dabei die durchschnittliche Gitterkonstante c̄ = (dLMOcLMO + dSMOcSMO) /Λ
festhält, verschieben sich die Intensitäten der Peaks rechts und links vom mittleren Haupt-
peak (Abbildung 5.3 c)). Die starke Modulation zwischen cSMO, cLMO verursacht eine stark
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asymmetrische Verteilung der Intensitäten für die Peaks rechts und links des Hauptpeaks.
Neben der gesamten Periode Λ kann man auch die individuellen Schichtdicken dLMO, dSMO

ermitteln. Eine Veränderung dieser Parameter für konstante c̄ und Λ ruft komplizierte Modi-
fikationen des Spektrums hervor (siehe Abbildung 5.3 d)). Dadurch ist der Fehler von dLMO,
dSMO mit ∆dLMO/SMO/dLMO/SMO ≈ 5− 10 % deutlich größer als für Λ.

Wie schon zuvor angedeutet, kann man mit der numerischen Simulation der Beugungsspek-
tren auch Rückschlüsse auf die chemische Zusammensetzung innerhalb der Basis schließen.
Für dünne Filme aus La1−xSrxMnO3, die auf STO (001) gewachsen wurden, vergleicht man
die Intensität des (001)- und (002)-Reflexes. Die numerische Berechnung zeigt, dass das In-
tensitätsverhältnis I(001)/I(002) monoton mit der Dotierung x abfällt. Bei dünnen Filmen wird
dieses Verhältnis auch durch die Durchmischung mit dem Substrat beeinflusst, die durch die
Rauigkeit σLSMO/STO charakterisiert wird. Für die im Folgenden betrachteten Filme mit ei-
ner Dicke von d ≈ 40 nm ist dies die größte Fehlerquelle. Die Unsicherheit, die sich durch die
unbekannten Gitterparameter im Bereich der Grenzfläche zum Substrat ergibt, hängt außer-
dem von der Dotierung x ab. Wenn man I(001)/I(002) für verschiedene Konfigurationen der
Grenzfläche zum Substrat simuliert, kann man Fehlerintervalle für das Intensitätsverhältnis
abschätzen. Für die aus den Messungen abgelesenen Werte Rexp = Iexp(001)/I

exp
(002) wird der Fehler

durch den Untergrund der Reflexe des STO-Substrates bestimmt. Die experimentell ermit-
telten Werte Rexp liegen nah an den Werten Rsim = Isim(001)/I

sim
(002), die sich aus der Simulation

ergeben: Für x = 0.33 ist Rsim = 0.37(1) und Rexp = 0.38(1), für x = 0.5 ist Rsim = 0.30(2)
und Rexp = 0.32(1), für x = 1.0 ist Rsim = 0.09(2) und Rexp = 0.09(3)18. Da sich Rsim mit
einer Dotierungsveränderung von ∆x = 0.1 um ∆Rsim = 0.04 verändert, kann man unter
Berücksichtigung der Fehlergrenzen die Dotierung x der LSMO-Filme mit einer Genauigkeit
von ∆x = 0.025− 0.05 verifizieren. Wenn man deutlich dickere Filme d & 500 nm untersucht,
kann man die Modifikationen des Spektrums durch Dünnfilmeffekte ausschließen und damit
die Fehlerintervalle für Rexp und Rsim deutlich reduzieren. Für dicke La1−xCaxMnO3-Filme,
die mit der MAD hergestellt wurden, konnte so die Dotierung mit einer Genauigkeit von
∆x = 0.02 verifiziert werden [198]. Das bei der MAD angewendete Verfahren zur Einstel-
lung verschiedener Dotierungen x, bei dem man die Präkursormengen der reinen Materialien
(hier LaMnO3 und SrMnO3 bzw. CaMnO3) entsprechend der Dotierung mischt, führt also
zu grundsätzlich korrekten Verhältnissen der Kationen im Film.

5.2.2. Röntgenreflektometrie (XRR)

Für streifenden Einfall 2θ . 10 ◦ wird der Betrag von ~Q klein gegenüber den Beträgen der
reziproken Gittervektoren, so dass die Streuung in diesem Winkelbereich nicht mehr empfind-
lich auf die atomaren Abstände ist. Man untersucht dadurch die durchschnittlichen chemi-
schen Eigenschaften der Schichten, aus denen die Heterostruktur besteht. Man geht von der
Diffraktometrie zur Reflektometrie über. In diesem Winkelbereich ergibt sich das Beugungs-
spektrum dann analog zur Behandlung der Reflexion von sichtbarem Licht an Vielfachlagen
durch die phasenrichtige Addition der innerhalb der Heterostruktur mehrfach reflektierten
Teilstrahlen [193, 199]. Die Ausbreitung der Röntgenstrahlen in einem Medium wird durch
den Brechungsindex

n = 1− δ − iβ (5.14)

18Für LaMnO3 kann Rexp nicht ermittelt werden, da die Peaks von den Reflexen des Substrates überdeckt
werden.



83 Kapitel 5. Charakterisierung

beschrieben. Für die hier betrachtete Röntgenstreuung mit harter Röntgenstrahlung sind
δ ∼ 10−5, β ∼ 10−6 positiv. Damit ergibt sich eine Totalreflexion bis zum maximalen Winkel

θc ≈ sin θc =
√

2δ (5.15)

Über das optische Theorem ist die Absorption β mit dem Imaginärteil des atomaren Streu-
faktors verknüpft [200], so dass man δ, β aus diesen berechnen kann [201]:

n = 1− δ − iβ = 1− re
2πλ

2∑
i

nifi(0) (5.16)

Dabei bezeichnet re den klassischen Elektronenradius und ni die Teilchendichte der Atom-
sorte i. Für den Kleinwinkelbereich kann man die Winkelabhängigkeit der Streufaktoren fi
vernachlässigen und die Werte für Vorwärtsstreuung verwenden, die man aus den Tabel-
len von Chantler et al. entnimmt [202]. Die Realteile der fi(0) sind dann im Wesentlichen
durch die Gesamtelektronenzahl Z des jeweiligen Elements gegeben. Zur Modellierung der
Röntgenreflektometrie (XRR) einer Heterostruktur kann man sich nun für jedes vorkommen-
de Material unter Kenntnis der chemischen Zusammensetzung und der Teilchendichte nach
Gleichung 5.16 die Brechungsindizes für die Röntgenstrahlung verschaffen. Analog zur Ellip-
sometrie (siehe Abschnitt 4.3) wird die Probe dann durch die Angabe der aufgewachsenen
Lagen mit ihrer Dicke di und deren Brechungsindex ni definiert. Rauigkeiten σi zwischen
den Lagen werden wie im vorherigen Abschnitt über Röntgenbeugung behandelt. Nach Glei-
chung 5.16 ist der Brechungsindex einer Mischung zweier Materialien einfach durch das mit
den jeweiligen Volumenanteilen gewichtete Mittel der Brechungsindizes beider Materialien
gegeben. Analog zu Gleichung 5.13 für die Variation der Gitterkonstanten an einer Grenzflä-
che kann man dann auch ein Tiefenprofil n(z) für den Brechungsindex aufstellen. Die Breite
der Übergangszone zwischen den Brechungsindizes n1, n2 zweier benachbarter Lagen ist dann
ein Maß für die Rauigkeit. Dabei ist die mathematische Definition identisch zu der im vorigen
Abschnitt über Diffraktion (vergleiche Abbildung 5.2 b)). Schließlich diskretisiert man das
Profil n(z) mit n virtuellen Lagen der Dicke ∆d = 0.2 nm, in denen der Brechungsindex durch
n(i∆d) für i = 0− n gegeben ist. Diese so konstruierte virtuelle Heterostruktur repräsentiert
dann die reale Probe mit rauen Grenzflächen zwischen den Materiallagen. Die Reflektivität
einer Mehrfachlagenstruktur kann man dann wie in Abschnitt 4.3 durch Vielstrahlinterferenz
bestimmen, wobei man den Algorithmus von Parratt verwendet [155].

In dieser Arbeit werden die XRR-Kurven mit dem Programm ReMagX, das von Macke et al.
am MPI Stuttgart entwickelt wurde, angepasst [165]. Dies führt die oben genannten Schritte
zur Erstellung einer virtuellen Lagenstruktur zur Einbeziehung der chemischen Rauigkeiten
und die Berechnung der XRR-Spektren für diese Strukturen unter Anwendung des Algo-
rithmus von Parratt aus. Die Anpassung der Messdaten an die Simulation erfolgt mit dem
Simplex-Verfahren. Um die Signifikanz der daraus resultierenden Größen, die die chemische
Struktur der Probe beschreiben, zu prüfen und Fehlerintervalle für diese abzuschätzen, va-
riiert man jeweils einzelne Größen unter Fixierung aller übrigen und untersucht die daraus
folgenden Abweichungen der Simulation von der gemessenen Kurve. Hier soll das am einfachen
Beispiel einer La0.7Sr0.3MnO3 (LSMO)-Schicht (d = 26.1 nm) auf SrTiO3 (STO) demonstriert
werden (siehe Abbildung 5.4): Der in Teil a) der Abbildung 5.4 gezeigte Fit reproduziert die
Messdaten mit den in der Grafik vermerkten Parametern sehr exakt, nur im Bereich der
Totalreflexion bei kleinen Winkeln kommt es wegen der Messgeometrie (bei kleinen Einfalls-
winkeln überstrahlt der Röntgenstrahl die Probe) zu Abweichungen. Die Schichtdicke ist aus
den XRR-Messungen sehr präzise bestimmbar, Simulationen mit leicht veränderter Schicht-
dicke führen zu einer deutlich anderen Periode der Interferenzoszillationen (Abbildung 5.4



5.2. Röntgenmethoden 84

1 2 3 4

c ) d )

b )

� � 	 


� � � � � � 	 � �

��
��

��
��"

�

� ! � � � � � � �� � � � �  � �
� � � � � 
 � � �
� � � � � 
 � � �

��
��

��
��"

�

� ! � � � � � � �

� � 	 


� � � � � � 	 � �

��
��

��
��"

�

� ! � � � � � � �� � � � �  � �
� σ
 � � � � � � � � � � 	 � � �
� σ
 � � � � � � � � � � 	 � � �

��
��

��
��"

�

� ! � � � � � � �
� � 	 


� � � � � � 	 � �

��
��

��
��"

�

� ! � � � � � � �� � � � �  � �
� σ
 � � � � � � � � � � � � � �
� σ
 � � � � � � � � � � � � � �

��
��

��
��"

�

� ! � � � � � � �

 M e s s u n g
 S i m u l a t i o n

��
��

��
���

�

Q z  [ n m - 1 ]

L a 0 . 7 S r 0 . 3 M n O 3  a u f  S r T i O 3  ( 0 0 1 )

d = 2 6 . 1 ( 2 )  n m
σL S M O / S T O = 0 . 6 ( 1 )  n m
σL S M O / V a k = 0 . 3 ( 1 )  n m

a )

Abbildung 5.4.: Zur Prüfung der Signifikanz der durch die Anpassung der XRR-Spektren
erhaltenen Informationen wird die Messung an einer dünnen La0.7Sr0.3MnO3 (LSMO)-
Schicht (d = 26.1 nm) auf SrTiO3 (STO) betrachtet: a) Messung und Fit mit den ange-
gebenen Parametern, b) Vergleich der Messung mit Simulationen, bei der die Schichtdicke
d um ∆d = ±0.4 nm verändert wurde, c) Vergleich der Messung mit Simulationen, bei der
die Rauigkeit zwischen Vakuum und LSMO-Film um ∆σLSMO/V ak = ±0.2 nm verändert
wurde, d) Vergleich der Messung mit Simulationen, bei der die Rauigkeit zwischen STO und
LSMO um ∆σLSMO/STO = ±0.3 nm verändert wurde. Die Insets in den Teilen b)-d) zeigen
eine vergrößerte Darstellung der jeweiligen Kurven. (Die simulierten XRR-Kurven wurden
mit ReMagX berechnet [165].)

b)). Eine raue Oberfläche wird durch einen stetigen Übergang vom Brechungsindex des Va-
kuums zum Brechungsindex der ersten Lage dargestellt. Bei dieser kontinuierlichen Variation
des Brechungsindexes ist die Reflektivität deutlich kleiner als bei einer scharfen Grenzfläche.
Dies kann man dadurch verstehen, dass die diffuse Grenzfläche aus vielen Lagen mit leicht
unterschiedlichem Brechungsindex aufgebaut ist. An den Grenzflächen dieser Lagen ist der
Reflexionskoeffizient sehr klein, da die Brechungsindizes sehr ähnlich sind. Für die scharfe
Grenzfläche gibt es eine plötzliche Änderung von n(z), wodurch die Reflektivität groß wird.
Dadurch verändert die Rauigkeit der Oberfläche den winkelabhängigen Abfall der Intensität
nach dem Peak der Totalreflexion (Abbildung 5.4 c)), bei einer rauen Oberfläche fällt die
reflektierte Intensität deutlich schneller ab als bei einer glatten. Wie bei der Oberfläche ist
die Reflektivität an der Grenzfläche zwischen LSMO und STO abhängig von ihrer Abrupt-
heit. Da sich die Oszillationen in der XRR-Kurve durch Interferenz der Strahlen, die an der
LSMO/STO- und LSMO/Vakuum-Grenzfläche reflektiert werden, ergeben, hängt ihre Aus-
prägung von der Reflektivität an der LSMO/STO-Grenze ab. Bei einer stark durchmischten
Grenzfläche wird diese Reflektivität klein und die Interferenzoszillationen haben eine deut-
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lich kleinere Amplitude als bei einer scharfen Grenzfläche (Abbilung 5.4 d)). Aufgrund der
Tatsache, dass die Reflektivitäten innerhalb der Heterostrukturen direkt mit der chemischen
Schärfe der Grenzflächen verbunden sind, ist die Röntgenreflektometrie eine wertvolle Me-
thode zur Charakterisierung von Grenzflächen.

5.3. Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)

Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) ermöglicht die Abbildung der lokalen Struktur
und Chemie, wobei die räumliche Auflösung Bruchteilen einer Gitterkonstanten entspricht.
Die in dieser Arbeit gezeigten TEM-Aufnahmen wurden von Ricardo Egoavil und Haiyan
Tan aus der Arbeitsgruppe von Jo Verbeeck an der Universität Antwerpen sowie Vladi-
mir Roddatis vom Institut für Materialphysik der Universität Göttingen erstellt. An der
Universität Antwerpen wurden die Messungen mit einem FEI Titan G3 Mikroskop aufge-
nommen, das bei einer Beschleunigungsspannung von 300 kV betrieben wurde, im Institut
für Materialphysik wurde das Titan ETEM G2 mit der gleichen Beschleunigungsspannung
verwendet. Experimentelle Details dazu können z.B. in der Arbeit von Ricardo Egoavil nach-
gelesen werden [203]. Die Abbildung erfolgt durch einen Elektronenstrahl, mit dem man
bei einer Beschleunigungsspannung von 300 kV eine Auflösung von 0.05 nm erreichen kann.
Für TEM-Untersuchungen muss aus der Probe zunächst eine Lamelle hergestellt werden, die
einen Querschnitt durch die Heterostruktur darstellt. Damit der Elektronenstrahl nicht voll-
ständig in der Lamelle absorbiert wird, muss die Dicke der Lamelle kleiner als 100 nm sein.
Typischerweise werden die TEM-Lamellen mit einem fokussierten Ionenstrahl (FIB) aus der
Probe geschnitten. Durch den Beschuss mit hochenergetischen Ionen im Vakuum können
aber besonders bei komplexen Oxiden Defekte eingebracht werden, die die Ergebnisse verfäl-
schen. So wurde beobachtet, dass es bei (SrTiO3)n SrO-Mehrfachlagen zu einer Bewegung der
SrO-Lagen kommt. Deshalb kann man die Lamellen auch alternativ mit einer Kombination
aus mechanischem Schleifen und Ionenätzen präparieren, wobei die verwendeten Ar-Ionen
das Material unter streifendem Einfall abtragen und so keine Defekte in tieferen Schichten
induzieren. Durch diese Lamelle kann dann der Elektronenstrahl transmittieren. Die Elektro-
nen des Strahls wechselwirken mit den Elektronen in der Probe, der Elektronenstrahl wird
elastisch gestreut (Rutherford-Streuung) und verliert bei Anregungen von Elektronen in der
Probe Energie (Anregung von charakteristischer Röntgenstrahlung). Die Wahrscheinlichkeit,
mit der die Elektronen aus dem Strahl gestreut werden, ist abhängig von der lokalen Elektro-
nendichte in der Probe. Wenn man nun einen fokussierten Elektronenstrahl über die Lamelle
bewegt (scanning TEM - STEM), kann man durch Messung der Intensität des gestreuten
Elektronenstrahls eine Karte der Elektronendichte aufnehmen. Bei dieser Art der Abbildung,
die high angle annular dark field (HAADF) genannt wird, erscheinen die Atome dann umso
heller, je größer ihre totale Elektronendichte Z ist. Für eine Aufnahme im annular dark field
(ADF) werden die gestreuten Elektronen bei kleineren Ablenkungswinkeln gesammelt als für
HAADF, wodurch sich ein invertierter Kontrast ergibt. Wenn man die Energieverteilung der
inelastisch gestreuten Elektronen analysiert (electron energy loss spectroscopy (EELS)), kann
man aus der Identifikation der auftretenden Linien auf die lokale chemische Zusammenset-
zung der Probe schließen. Bei Übergangsmetallionen kann man zudem durch eine genaue
Betrachtung der Gestalt der Linien auf die Valenz und die chemische Umgebung schließen.
Für die hier vorkommenden chemischen Elemente wurden folgende charakteristische Kanten
zur Identifikation herangezogen: O−K, Ti− L2;3, Mn− L2;3, Sr−M4;5, La−M4;5.
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5.4. Magnetometrie

Die Messung der Magnetisierung wurde mit einem kommerziellen SQUID (superconducting
quantum interference device)-Magnetometer des Typs MPMS (magnetic property measure-
ment system) XL der Firma Quantum Design ausgeführt [204]. Mit diesem Gerät kann das
magnetische Moment m der Proben als Funktion des Feldes (Bmax = 5 T) und der Tempe-
ratur (T = 5 − 400 K) erfasst werden. Die in einer Kunststoffkapsel befindliche Probe wird
in einen Plastikstrohhalm geklemmt, der zur Messung des magnetischen Moments in einer
Induktionsspule oszilliert. Wenn es nicht anders angegeben wird, liegt das magnetische Feld
in der Filmebene. Außerdem war das Feld im Bezug auf die kristallinen Richtungen der Sub-
strate entlang der [100]-Richtung bei einem Schnitt des Substrates in der (001)-Ebene und
entlang der [1̄1̄2]-Richtung bei einem Schnitt in der (111)-Ebene ausgerichtet. Der Fehler
der Ausrichtung des Feldes liegt durch Ungenauigkeiten des Einbaus in den Strohhalm bei
∆α ± 10 ◦. Die Projektion des Feldes in die Filmebene wird dadurch jedoch um weniger als
2 % verkleinert, so dass dieser Fehler in der Ausrichtung des magnetischen Feldes bei einer in-
plane Anisotropie nicht ins Gewicht fällt. Aus dem gemessenen totalen magnetischen Moment
wird das magnetische Moment pro Übergangsmetallion M berechnet. Bei einer ferromagne-
tischen Schicht betrachtet man dazu das totale Moment in einem äußeren Feld, bei dem sich
der Ferromagnet in Sättigung befindet. Neben der Schicht tragen dann noch das Substrat
und die Kunststoffkapsel zum Moment bei. Diese sind wegen ihrer abgeschlossenen Elek-
tronenschalen diamagnetisch und weisen somit eine temperaturunabhängige Suszeptibilität
auf. Diese Suszeptibilität kann man so oberhalb der Curie-Temperatur des Ferromagneten
bestimmen und dann von den Messungen bei den anderen Temperaturen abziehen, um den
Beitrag der isolierten Schicht zu gewinnen19. Mit der bekannten Schichtdicke des Films und
der von diesem bedeckten Fläche auf dem Substrat kann man dann das magnetische Moment
pro Übergangsmetallion berechnen. Der Fehler der Berechnung des Volumens resultiert aus
Unsicherheiten bei der mittleren Schichtdicke d, die man mit σd

d = 2 % ansetzen kann, und
der bedeckten Fläche, die bei σAA = 2.5 % liegt (vergleiche Abbildung 4.9). Außerdem kommt
es bei einer nicht perfekt zentrierten Ausrichtung der Probe in der Mitte der Induktionsspule
zu einer Verfälschung der Messung des magnetischen Moments. Die Feldlinien, die sich inner-
halb der Spule schließen, tragen nicht zum magnetischen Fluss bei. Damit kommt es bei einer
dezentralen Position der Probe zu einer Vergrößerung des magnetischen Flusses [205]. Unter
Berücksichtigung der Geometrie der Probenkammer des SQUID-Magnetometers erhält man
bei der typischen Probengröße von 5 mm x 10 mm einen relativen Fehler von σm

m = 2.5 %, wo-
bei man die Berechnungen aus [205] verwendet20. Insgesamt ist der Fehler bei der Berechnung
des magnetischen Moments pro Übergangsmetallion also mit σM

M = 5 % anzusetzen.

5.5. Elektrischer Widerstand

Der elektrische Widerstand als Funktion des magnetischen Feldes (Bmax = 9 T) und der
Temperatur (T = 5 − 400 K) wurde im PPMS (physical property measurement system) der
Firma Quantum Design gemessen [206]. Dazu wurden vier elektrische Kontakte mit Leitsilber

19Der Fehler dieser Prozedur hängt vom absoluten Moment des Films und dem Sättigungsfeld ab, wodurch
dieser hier nicht pauschal angegeben werden kann.

20Diese Abschätzung ergibt sich für die Messung kompletter Substrate mit Kantenlängen 5 mm x 10 mm. Wenn
man kleinere Probenstücke vermisst, vergrößert sich σm

m
deutlich, da es dann zu größeren Änderungen der

räumlichen Verteilung des magnetischen Flusses in den Induktionsspulen kommen kann.
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und Cu-Drähten auf die Probe aufgebracht, so dass durch die Messung in Vierpunktkonfi-
guration die Widerstände der Kontakte keine Rolle spielen. Der spezifische Widerstand ρ
wird aus der Kontaktgeometrie mit Kontakten eines Durchmessers dAg ≈ 2 mm und Abstand
dAg−dist ≈ 2 mm sowie der Dicke des dünnen Films dFilm zu ρ ≈ RmeasdFilm abgeschätzt,
wobei Rmeas den gemessenen Widerstand bezeichnet. Durch die manuelle Erstellung der Leit-
silberkontakte ist der relative Fehler dabei sehr groß und liegt aufgrund von Variationen in
dAg und dAg−dist im Bereich von 50 %. Bei den Manganaten kommt es im Zusammenhang
mit dem Phasenübergang vom Paramagneten zum Ferromagneten zu einer Änderung der
Steigung im Verlauf von R(T ). Um diese zu quantifizieren, betrachtet man die Funktion

TCR(T ) = 1
R(T )

dR

dT
(T ), (5.17)

die man aus dem gemessenen Verlauf von R(T ) berechnet. Die Position des Maximums
von TCR(T ) definiert dann die Metall-Isolator-Übergangstemperatur TMI (Dieses Kriterium
kann auch herangezogen werden, wenn die Probe einen Metall-Metall-Übergang aufweist, um
die Position des Überganges zu bestimmen). Der Wert beim Maximum ist ein Maß für die
Schärfe des Überganges.
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Kapitel 6
In-situ Ellipsometrie beim Wachstum
dünner Manganatfilme

Bevor in den kommenden Kapiteln das Wachstum von Heterostrukturen aus verschieden do-
tierten Manganatfilmen besprochen wird, sollen in diesem Kapitel Vorarbeiten dafür gezeigt
werden, die sich mit dem Wachstum einzelner La1−xSrxMnO3-Filme auf SrTiO3 (001) und
(111)-Substraten befassen. Es wird zunächst gezeigt, dass sich Fehler bei der Stöchiometrie
der metallorganischen Präkursoren in den Messungen der in-situ Ellipsometrie abzeichnen.
Dann erfolgt die Bestimmung der Brechungsindizes von La1−xSrxMnO3 (x = 0 − 1) für die
hier verwendete Depositionstemperatur von TDep = 930 ◦C. Diese werden bei der späteren
Auswertung des Wachstums von Übergittern aus verschieden dotierten Manganaten benötigt.
Schließlich wird ein Fokus auf das Wachstum der ersten 4-6 Monolagen (ML) des Manganatfil-
mes auf STO (001) gelegt, wo man mit Hilfe der in-situ Ellipsometrie Interdiffusionsprozesse
und Änderungen der Wachstumsmode beobachten kann.

6.1. Stöchiometrie von La0.7Sr0.3MnO3

Bei der Herstellung dünner Filme komplexer Oxide mittels MAD ist es notwendig, die kor-
rekten molaren Verhältnisse der Präkursoren für die gewünschte Zusammensetzung im Film
empirisch zu bestimmen. Dabei können schon die in-situ gemessenen Daten der Ellipsome-
trie Aufschlüsse über die Korrektheit der verwendeten Präkursor-Zusammensetzung liefern.
Dies wird hier anhand des Wachstums von La0.7Sr0.3MnO3-Filmen mit einer Dicke von et-
wa 26 nm auf SrTiO3 (001) aufgezeigt. Man lässt die Mengen der Präkursoren für Sr und
Mn konstant und variiert die Menge des La-Präkursors in Relation zu dem Präkursor von
Mn. Das hier angegebene La/Mn-Verhältnis bezeichnet das Gewichtsverhältnis der zur Her-
stellung der gezeigten Proben verwendeten Präkursoren, welches proportional zum molaren
Verhältnis ist. In Abbildung 6.1 sind Messungen der in-situ Ellipsometrie für drei verschie-
dene La/Mn-Verhältnisse gezeichnet. Bei den Kurven in Teil a) der Abbildung von ∆ (t)
während der Deposition der Filme erkennt man für La/Mn=1.67 und La/Mn=1.69 einen
qualitativ sehr ähnlichen Verlauf. Bei La/Mn=1.74 zeigt sich nach etwa 40 s, was einer Dicke
von etwa 5 nm entspricht, eine plötzliche Änderung der Steigung. Dies ist möglicherweise auf
eine Änderung der Wachstumsmode von einem zweidimensionalen Inselwachstum zu einer
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Abbildung 6.1.: In-situ Ellipsometrie bei der Deposition von LSMO-Filmen auf STO
(001) mit verschiedenen Verhältnissen von La-und Mn-Präkursoren in der Präkursorlösung:
a) ∆ (t) während des Wachstums, b) ∆ als Funktion des Heizerstroms beim Abkühlen der
Schichten nach der Deposition, die Temperatur des Überganges TC ≈ 340 K wurde mit den
Daten aus Abschnitt 4.4.3 bestimmt.

La/Mn=1.74 La/Mn=1.69

Abbildung 6.2.: Oberflächenmorphologien der Filme mit La/Mn=1.69 und La/Mn=1.74,
gemessen mit Rastertunnelmikroskopie (STM).

dreidimensionalen Mode zu erklären. Die bei einem Überschuss von La entstehenden Aus-
scheidungen behindern die Diffusion der Ionen auf den Terrassen und unterstützen so das
Inselwachstum. Die raue Oberfläche hat im Modell des effektiven Mediums einen anderen
Brechungsindex als der geschlossene Film, wodurch sich andere Reflexionskoeffizienten rp/s
ergeben. Nach dem Ende der Deposition kann man die Brechungsindizes der Schichten be-
rechnen (siehe Tabelle 6.1). Der Imaginärteil k fällt monoton mit dem La/Mn-Verhältnis,
wogegen sich der Realteil kaum für La/Mn=1.67 und La/Mn=1.69 unterscheidet. Dies ist
konsistent mit dem Verhalten von N für La1−xSrxMnO3 als Funktion von x (siehe Abbildung
6.4). Ein größeres La/Mn-Verhältnis entspricht einem kleineren x. In der Nähe von x = 0.3
steigt k monoton mit x und n zeigt ein Minimum.

Nach Abschluss der Deposition wurden die Proben abgekühlt und dabei in-situ die Tempera-
turabhängigkeit von (∆,Ψ) gemessen. Für die beiden niedrigeren La-Mengen zeigt sich eine
Steigungsänderung in den Messdaten von ∆ als Funktion des Stroms durch den Heizer, für
La/Mn=1.74 steigt ∆ mit sinkendem Heizerstrom monoton an. Die beobachtete Änderung
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der optischen Eigenschaften bei ISiC ≈ 6.5 A hängt mit der Änderung der optischen Eigen-
schaften der Manganatfilme beim Einsetzen der ferromagnetischen Ordnung unterhalb von
TC zusammen [27, 207–210]. Mit dem Zusammenhang zwischen der Substrattemperatur und
dem Strom durch den Heizer ISiC aus Abschnitt 4.4.3 kann man die Position ISiC ≈ 6.5 A
einer Temperatur von T ellipC ≈ 340 K zuordnen. Genauere Betrachtung zeigt, dass dieser Wert
mit T ellipC ≈ 338 K für La/Mn=1.69 etwas kleiner ist als für La/Mn=1.67, wo der Übergang
bei T ellipC ≈ 343 K auftritt. Dieser Wert ist kleiner als die Curie-Temperatur TC ≈ 350 K,
die sich durch SQUID-Magnetometrie ergibt, was sich durch den systematischen Fehler der
Bestimmung kleiner Substrattemperaturen auf dem SiC-Heizer ergibt (siehe Abschnitt 4.4.3).

Die Ex-situ Charakterisierung ist im Einklang mit den Informationen, die sich bei den El-
lipsometriemessungen ergeben haben. Die Oberfläche des Films für La/Mn=1.69 zeigt ein
step-flow-Wachstum mit klar ausgeprägten Terrassen, für La/Mn=1.74 sind die durch den
Fehlschnitt des Substrates verursachten Terrassen nur schwer zu erahnen, da die Schicht
aus vielen kleinen Inseln aufgebaut ist (siehe Abbildung 6.2). In der Röntgenreflektometrie
(XRR) kann man die drei in diesem Abschnitt behandelten Proben nicht unterscheiden. Die
Rauigkeiten an der Oberfläche und der Grenzfläche zum STO sind innerhalb des Fehlerin-
tervalls identisch. Dagegen schlagen sich die Veränderungen der La/Mn Dotierung in der
Gitterkonstanten und damit den Röntgenbeugungsspektren nieder (Abbildung 6.3 a)). Der
Wert der c-Achse zeigt aber keinen klaren Trend mit dem La/Mn-Verhältnis (siehe Tabelle
6.1). Die Verkleinerung von c bei La/Mn=1.74 ist nicht konsistent mit einer Vergrößerung
des La/Sr-Verhältnisses und der damit verbundenen Vergrößerung des Verhältnisses zwischen
den Mn3+- und Mn4+-Ionen, was zu einer Vergrößerung des Gitterparameters führen müsste.
Dies wäre auch der Fall, wenn die Filme für die beiden niedrigeren La/Mn-Verhältnisse La-
Leerstellen enthalten würden, welche dann bei La/Mn=1.74 aufgefüllt worden würden [211].
Die Größe der c-Achse hängt daneben auch vom Verspannungszustand der Schicht ab und der
genauen Gitterstruktur des Materials, aus der der Film besteht, wodurch es schwierig ist an
dem Gitterparameter Änderungen der Dotierung zu identifizieren. Im DC-Widerstand zeigen
die beiden Proben mit den niedrigeren La/Mn-Verhältnissen einen Metall-Metall-Übergang,
wogegen die Probe mit La/Mn=1.74 einen isolierenden Verlauf im Hochtemperaturbereich
aufweist (siehe Abbildung 6.3 b)). Die für den Übergang im Widerstand charakteristische
Temperatur TMI folgt dem Trend, der sich schon bei T ellipC gezeigt hat, wo bei La/Mn=1.67
die Übergangstemperatur am höchsten ist und bei La/Mn=1.74 am niedrigsten (vergleiche
Tabelle 6.1).

Insgesamt sind also die mit der in-situ Ellipsometrie gemessenen Größen, der qualitative
Verlauf von ∆ (t), der Brechungsindex N und die Übergangstemperatur in der Abkühlkurve
T ellipC , mit den ex-situ gemessenen Eigenschaften der LSMO-Filme verknüpft. Somit liefern die
Ellipsometriemessungen Hinweise auf die korrekte Stöchiometrie und die Richtung, in der die
Anpassung für eine optimale Zusammensetzung erfolgen muss. In dem hier gezeigten Beispiel
werden für La/Mn=1.67 die elektrischen und magnetischen Eigenschaften optimiert. Über den
Brechungsindex N kann man auch sehr kleine Änderungen der Zusammensetzung erfassen,
was durch die auflösbaren Unterschiede zwischen den Proben mit La/Mn=1.67 und 1.69
demonstriert wird. Der Brechungsindex N ist dabei direkt mit dem Verhältnis zwischen den
Mn3+- und Mn4+-Ionen verknüpft und hängt nicht kompliziert vom Grad der Verspannung
und der Gitterstruktur ab wie der Gitterebenenabstand entlang der c-Achse.

Hier wurde aufgezeigt, wie man das korrekte molare Verhältnis der La- und Mn-Ionen in der
Präkursorlösung über in-situ Ellipsometrie ermitteln kann. Ähnliche Betrachtungen würden
auch zum korrekten molaren Verhältnis der Sr- und Mn-Ionen, Sr/Mn, führen, da dies ebenso
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Abbildung 6.3.: Ex-situ Charakterisierung der LSMO-Filme auf STO (001) mit verschie-
dener La/Mn-Stöchiometrie: a) Röntgenbeugungsspektrum um den (002)-Peak des STO-
Substrates, b) Temperaturabhängigkeit des elektrischen Widerstandes mit den aus den
Messdaten ermittelten Werten für TMI , die den Metall-Isolator-Übergang charakterisieren.

La/Mn-Verhältnis n k T ellipC [K] TMI [K] c [nm]
1.74 2.380(4) 0.470(5) - 306(1) 0.3853(2)
1.69 2.300(4) 0.522(5) 338(2) 334(1) 0.3862(2)
1.67 2.310(4) 0.531(5) 343(2) 340(1) 0.3858(3)

Tabelle 6.1.: Zusammenfassung der Eigenschaften der LSMO-Filme auf STO (001) mit
verschiedener La/Mn-Stöchiometrie: Brechungsindex N = n− ik aus den in-situ Messungen
der Ellipsometrie, der Fehler wird durch das Rauschen von (∆,Ψ) bestimmt, Übergang-
stemperatur T ellipC in den Abkühlkurven von ∆ , charakteristische Temperatur TMI für den
Metall-Isolator-Übergang, Gitterkonstante senkrecht zur Filmebene.

Einfluss auf die Anteile der Mn3+- und Mn4+-Ionen im Film besitzt. Auch Abweichungen
vom stöchiometrischen Verhältnis der Ionen auf den A-Plätzen insgesamt und den Mn-Ionen,
(La+Sr)/Mn, schlagen sich in Veränderungen der durchschnittlichen Mn-Valenz wieder bzw.
verursachen eine Veränderung des Wachstums.

6.2. Brechungsindex von La1-xSrxMnO3 für x=0-1

Bei der späteren Betrachtung der in-situ Ellipsometrie des Wachstums von Heterostrukturen
ist es notwendig, den Brechungsindex der Manganat-Filme in Abhängigkeit des Verhältnisses
der Mn3+- und Mn4+-Ionen bei den Depositionsbedingungen und für die benutzte Wellenlän-
ge (λ = 632.8 nm) zu kennen. Als Prototyp wird dafür der von der Sr-Dotierung x abhängige
Brechungsindex von dünnen La1−xSrxMnO3 (x = 0.0 − 1.0)-Filmen herangezogen. Die Fil-
me wurden auf SrTiO3 (001) bzw. (111)-Substraten gewachsen, wobei eine Schichtdicke von
d ≈ 40 nm gewählt wurde. Durch die relativ große Schichtdicke wird der durch die Durch-
mischung an der Grenzfläche zum Substrat und die Rauigkeit der Oberfläche verursachte
Fehler minimiert. Durch orbitale Ordnung ergibt sich für LaMnO3 in der bulk-Phase eine
starke Anisotropie der optischen Konstanten, welche aber oberhalb der Ordnungstempera-
tur TOO = 780 K verschwindet [28]. Bei Depositionstemperatur TDep ≈ 1208 K ist also nicht
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Abbildung 6.4.: Zur Bestimmung des Brechungsindexes N = n − ik (λ = 632.8 nm)
von La1−xSrxMnO3-Filmen (d ≈ 40 nm) auf SrTiO3-Substraten mit (111)- und (001)-
Orientierung bei Depositionstemperatur TDep ≈ 1208 K: a) Rauigkeiten zwischen STO-
Substrat und Manganatfilm, σLSMO/STO, sowie zwischen Film und Luft, σLSMO/V ak, als
Funktion der Sr-Dotierung x, b) Realteil n und Imaginärteil k des Brechungsindexes N als
Funktion der Sr-Dotierung x.

damit zu rechnen, dass sich optische Anisotropien durch eine orbitale Ordnung ergeben. Zur
Berechnung der optischen Konstanten der La1−xSrxMnO3-Filme verwendet man die Werte
von (∆,Ψ) am Ende der Deposition, bevor der Abkühlvorgang eingeleitet wurde.

Mittels Röntgenreflektometrie wurden die genauen Schichtdicken d und Rauigkeiten zwischen
Substrat und Film, σLSMO/STO, sowie zwischen Substrat und Luft, σLSMO/V ak, bestimmt
(siehe Abbildung 6.4). Man sieht, dass die Durchmischung zum Substrat in weiten Teilen
des Phasendiagramms konstant bei einem Wert von σLSMO/STO ≈ 0.6 nm liegt und dann bei
x ≤ 0.2 stark ansteigt. Der Fehler von σLSMO/STO vergrößert sich bei großen Sr-Dotierungen,
da sich der Kontrast zum STO-Substrat bei der Röntgenreflektometrie verschlechtert. Die
starke Durchmischung am linken Ende des La1−xSrxMnO3-Phasendiagrammes ergibt sich
durch die polare Katastrophe analog zur Situation an der Grenzfläche von LaAlO3/SrTiO3
(siehe Abschnitt 3.1). Beim Zufügen von Sr ermöglicht die Mischvalenz der Mn-Ionen eine
Umverteilung der Ladungen an der Grenzfläche zur Abschirmung des elektrischen Dipols,
so dass dies nicht mehr durch Umlagerung der Ionen auf den A-Plätzen erfolgen muss. Für
große x rauen die Oberflächen der Filme stark auf, was aus der großen Fehlpassung zwischen
den Gitterkonstanten von Substrat und Film folgt (SrTiO3 hat einen Gitterparameter von
aSTO = 0.3905 nm und SrMnO3 (SMO) von aSMO = 0.3805 nm [212]). Wie in Kapitel 8
beschrieben wird, bilden sich in SMO-Filmen auf STO (001) ab einer Dicke von etwa 5 nm
Spannungsrisse, die zu einem Inselwachstum führen.

Mit den Werten von d und (∆,Ψ) am Ende der Deposition kann man die Brechungsindizes
der Filme numerisch erhalten, indem man die Gleichungen aus Abschnitt 4.3 invertiert (sie-
he Abbildung 6.4 b)). Der Fehler wird dabei hauptsächlich durch die Vernachlässigung der
rauen Bereiche an den Grenzflächen verursacht. Eine Abschätzung des Fehlers von n und k
erfolgt durch die Betrachtung von Heterostrukturen, bei denen die durchmischte Grenzfläche
und die raue Oberfläche durch zusätzliche Schichten modelliert werden, deren Dicke mit den
Rauigkeiten σLSMO/STO, σLSMO/V ak genähert wird und deren Brechungsindizes sich aus der
Mischung der entsprechenden Brechungsindizes von Luft, STO und La1−xSrxMnO3 nach der
Gleichung von Bruggeman ergeben. Die Dicke der Manganatschicht in diesen Trilagen behält
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Abbildung 6.5.: Vergleich des Brechungsindexes N = n− ik von La1−xSrxMnO3-Filmen
(d ≈ 40 nm) auf SrTiO3-Substraten mit (111)- und (001)-Orientierung bei Depositionstem-
peratur TDep ≈ 1208 K mit den korrespondierenden Werten, die sich aus dem Modell des
effektiven Mediums durch die Mischung von LaMnO3 und SrMnO3 nach der Gleichung von
Bruggeman ergeben.

den Wert, der sich aus der Röntgenreflektometrie ergeben hat. Für diese Multilagen berechnet
man nun numerisch die Werte von (∆,Ψ). Aus diesen wird wiederum der Brechungsindex un-
ter Annahme eines Einschichtmodells durch numerische Inversion berechnet. Der Unterschied
zwischen den direkt aus den Messdaten berechneten Werten von n, k und den Werten, die
sich aus den konstruierten Trilagen ergeben, wird dann als Fehler angenommen. Man sieht
in Abbildung 6.4 b), dass der Fehler sich bei den Filmen mit großer Sr-Dotierung stark ver-
größert, da Modifikationen der Oberfläche wegen der Absorption der Lichtstrahlen im Film
stärker ins Gewicht fallen als Rauigkeiten an der Grenzfläche zum Substrat.

Dass die durch Verspannungen verursachten optischen Anisotropien bei der hier erreichba-
ren experimentellen Auflösung keine Rolle spielen, zeigt sich daran, dass sich die optischen
Konstanten von Filmen, die auf (001)- und (111)-orientierten Substraten gewachsen wurden,
nicht unterscheiden. So ergibt sich bei La0.5Sr0.5MnO3, das voll verspannt auf STO (001)
und (111) aufwächst, ein Brechungsindex von N(001) = 2.53(2)− i · 0.61(1) für das Wachstum
auf STO (001) und N(111) = 2.52(2) − i · 0.58(1) für das Wachstum auf STO (111). Man
sieht, dass der mit der Absorption verbundene Imaginärteil k monoton mit der Sr-Dotierung
ansteigt, wobei die Steigung für x ≤ 0.4 deutlich kleiner ist als für größere x. Der Realteil
weist ein Minimum um x = 0.3 auf und zeigt seine stärkste Änderung auch für x > 0.4. Somit
ist man bei der verwendeten Wellenlänge (λ = 632.8 nm) besonders sensitiv auf Änderungen
des Anteils der Mn4+-Ionen, wenn dieser bereits oberhalb von 0.4 liegt. Das komplizierte
Verhalten von n und k als Funktion von x lässt sich nicht durch eine einfache Mischung von
SrMnO3 und LaMnO3 im Modell eines effektiven Mediums beschreiben. Wie in Abbildung
6.5 zu sehen ist, zeigen die Werte, die sich aus dem Modell des effektiven Mediums nach
Bruggeman ergeben, einen fast linearen Verlauf, der besonders für n von den experimentellen
Daten abweicht.

Die Dotierungsabhängigkeit ist also mit einer Verschiebung von Anregungsenergien verbun-
den. Bei der verwendeten Laserwellenlänge (λ = 632.8 nm) tastet man eine Anregungsenergie
von ∆E = 1.96 eV ab. In diesem spektralen Bereich werden typischerweise zwei Anregun-
gen in mischvalenten Manganaten betrachtet: die Ladungstransfer-Anregung von den O2p- in
die eg-Zustände (O2p → eg, O2− + Mn3+ → O− + Mn2+ bzw. O2− + Mn4+ → O− + Mn3+

[26, 213, 214]) und d-d-Anregungen der Mn-Ionen. Die Ladungstransfer-Anregungen sind
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aufgrund von ∆l = 1 erlaubt für Dipolanregungen. Die d-d-Übergänge scheinen zunächst
aufgrund der Auswahlregeln verboten. Jedoch sind die zur Erklärung der Spektren herange-
zogenen Übergänge Anregungen zwischen verschiedenen Mn-Ionen, die aufgrund der verschie-
denen Symmetriezentren optisch erlaubt sind [27]. Diese werden durch die p-d-Hybridisierung
vermittelt, so dass Anregungen der t2g-Elektronen sehr unwahrscheinlich sind. Dementspre-
chend beobachtet man experimentell für CaMnO3, in dem wie bei SrMnO3 nur Mn4+-Ionen
vorkommen, nur die bei ∆E = 3.1 − 4.5 eV zentrierte Ladungstransfer-Anregung [213]. In
La1−xCaxMnO3 werden durch die vorhandenen Elektronen auf den eg-Niveaus d-d-Übergänge
ermöglicht, so dass eine weitere Absorptionsbande in der optischen Leitfähigkeit erscheint, die
bei ∆E = 1.2− 1.8 eV zentriert ist [213]. Im gemischtvalenten Fall zieht man zur Erklärung
dieser Bande einen Übergang von einem besetzten eg-Orbital eines Mn3+-Ions in ein unbesetz-
tes eines Mn4+-Ions heran (Mn3+ + Mn4+ → Mn4+ + Mn3+). Die für diesen Übergang nötige
Photonenenergie wird von der Jahn-Teller-Energie bestimmt [27, 213]. Für reines LaMnO3
wird die Anregung eines eg-Elektrons von einem Mn3+-Ion in ein unbesetztes eg-Orbital eines
anderen Mn3+-Ions (Mn3+ + Mn3+ → Mn4+ + Mn2+) diskutiert [26]. Bei Raumtemperatur
werden die optischen Eigenschaften von La1−xSrxMnO3 bei einer Energie ∆E = 1.96 eV also
von der Überlagerung der d-d-Anregungen um ∆E = 1.2− 1.8 eV und der Ladungstransfer-
Anregungen um ∆E = 3.1−4.5 eV bestimmt [213]. Für LaMnO3 beobachtet man bei höheren
Temperaturen, T > 800 K, ein Verschwinden der Bande von d-d-Anregungen [215]. Da bei
den höheren Temperaturen die Mn-Oktaeder bereits durch thermische Schwingungen in ei-
ner Jahn-Teller-Mode verzerrt werden, ist bei den Anregungen zwischen den Mn-Ionen keine
Jahn-Teller-Energie mehr aufzubringen und das spektrale Gewicht verschiebt sich von der Re-
gion um ∆E = 1.2− 1.8 eV zu kleineren Energien [215]. Damit wird das Anregungsspektrum
bei der hier betrachteten Temperatur TDep ≈ 1208 K und der verwendeten Anregungsenergie
∆E = 1.96 eV von der O2p → eg-Anregung bestimmt, die sich hinsichtlich ihrer Position und
ihres spektralen Gewichts wenig ändert [27, 215]. Dadurch ist die Temperaturabhängigkeit des
Brechungsindexes von SrMnO3, wo die d-d-Anregungen aufgrund der fehlenden eg-Elektronen
nicht auftreten, deutlich schwächer als für La1−xSrxMnO3. Dies bestätigt sich auch hier ex-
perimentell bei der Betrachtung der Abkühlkurven der La1−xSrxMnO3-Schichten nach der
Deposition, wo bei SMO deutlich kleinere Änderungen zu sehen sind als bei La0.7Sr0.3MnO3.
Die zunehmende Besetzung der eg-Niveaus bei sinkender Sr-Dotierung führt zu einer klei-
neren Wahrscheinlichkeit der O2p → eg-Übergänge und einer Verschiebung des Zentrums
der Absorption zu größeren Energien [213]. Für ∆E = 1.96 eV sinkt so die optische Leitfä-
higkeit und damit die Absorption k mit kleiner werdendem x. Die optischen Eigenschaften
der mischvalenten Manganate werden hauptsächlich durch das Verhältnis zwischen der Zahl
der Mn3+- und Mn4+-Ionen bestimmt. Strukturelle Parameter wie die Bindungswinkel der
Mn-Oktaeder haben nur geringen Einfluss, was sich durch die Ähnlichkeit der Spektren der
optischen Leitfähigkeit für RMnO3 mit R = La3+,Pr3+,Nd3+, Sm3+,Eu3+ zeigt [214]. So-
mit lässt sich beim Wachstum von Heterostrukturen durch die Beobachtung der optischen
Eigenschaften der wachsenden Lagen direkt auf die Valenz der Mn-Ionen schließen.

6.3. Die ersten Monolagen:
Durchmischung mit Substrat und Monolagenoszillationen

Eine einfache numerische Simulation der in-situ Ellipsometrie, bei der man eine kontinuierli-
che Zunahme der Dicke eines La0.7Sr0.3MnO3 (LSMO)-Filmes auf einem SrTiO3-Substrat
annimmt, führt zu starken Abweichungen von den gemessenen Daten. In Abbildung 6.6
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Abbildung 6.6.: Vergleich der gemessenen in-situ Ellipsometrie mit einer Simulation,
bei der ein kontinuierliches Wachstum angenommen wird, für die Deposition einer LSMO-
Schicht auf einem unbehandelten STO (001)-Substrat. Nach der Übergangsregion dTrans ≈
1.5 nm verlaufen die gemessenen Daten und die Simulation parallel.

sieht man die in-situ Messungen von (∆,Ψ) während des Wachstums einer LSMO-Schicht
(dLSMO = 4.6 nm) auf einem unbehandelten STO (001)-Substrat zusammen mit einer ein-
fachen Simulation, für die der oben ermittelte Wert des Brechungsindexes von LSMO ver-
wendet wurde (siehe Abbildung 6.4 b)). Für ∆ und Ψ sind deutliche Abweichungen zwischen
den Messdaten und den simulierten Kurven auszumachen: In der Simulation zeigen ∆ (t)
und Ψ (t) einen monotonen Anstieg mit einer fast konstanten Steigung. Dagegen zeigt sich
bei den Messungen ein Übergangsbereich, dessen Breite sich über das deponierte Volumen
der Präkursorlösung zu dTrans ≈ 1.5 nm ergibt. In dieser Region offenbart sich für ∆ (t) ein
Minimum und für Ψ (t) eine deutlich kleinere Steigung als in späteren Phasen der Deposition.

Wenn man ∆ (t) in Abbildung 6.6 genauer untersucht, erkennt man besonders in der Anfangs-
phase eine weitere Struktur in den Messdaten. Diese kann man genauer analysieren, indem
man die Messpunkte fortlaufend über jeweils 50 Punkte mittelt und diese gemittelte Größe,
∆Av (t), von den Messpunkten subtrahiert (Abbildung 6.7 a), b)). Die Differenz ∆ − ∆Av

weist ein oszillierendes Verhalten auf, wobei die Schwingungsamplitude nach einer Depositi-
onszeit von ∆t ≈ 15 s, was einer deponierten Schichtdicke von d ≈ 4 ML entspricht, beginnt
abzuklingen. Wenn man die Zeitpunkte t (nEx), an denen die Extrema auftreten als Funktion
ihres Indexes nEx aufträgt, ergibt sich ein linearer Verlauf (Abbildung 6.7 c)). Der sich aus
der Steigung dieser Geraden ergebende mittlere Abstand zwischen den Maxima bzw. Mini-
ma, ∆t = 3.54(3) s, stimmt mit der Depositionszeit pro Monolage, ∆t(1ML)XRR = 3.6(2) s,
die sich aus der Gesamtdauer der Deposition und der nachträglich durch XRR bestimmten
Gesamtschichtdicke ergibt, überein. Wenn man mit den Zeitintervallen ∆t(1ML) von der
Startzeit der Deposition ausgeht, folgt, dass die Maxima von ∆ (t)−∆Av (t) zu Zeitpunkten
auftreten, wo gerade eine ganze Zahl von Monolagen deponiert wurde. Die darauf folgenden
Minima erscheinen nach der Deposition einer weiteren halben Monolage (siehe Abbildung
6.7 b)). Diese Monolagenoszillationen sind also mit dem zweidimensionalen Inselwachstum
verbunden. Wenn man LSMO-Filme mit unterschiedlichen Schichtdicken nach der Depositi-
on mit dem Rastertunnelmikroskop (STM) untersucht, stellt man fest, dass für dünne Filme
(dLSMO . 5 nm) eine Wachstumsmode mit zweidimensionalen Inseln dominiert, wogegen das
Wachstum für dickere Filme eher einer step-flow-Wachstumsmode folgt (vergleiche Abbil-
dung 6.8). Da bei einem step-flow-Wachstum die Oberfläche in jeder Phase des Wachstums
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Abbildung 6.7.: Oszillierendes Verhalten von ∆ (t) bei der Deposition von LSMO
(dLSMO = 4.6 nm) auf STO (001)-Substrat: a) Gemessenes ∆ (t) und dessen Mittel ∆Av (t),
für das fortlaufend der Mittelwert über 50 Punkte bestimmt wurde. b) Differenz ∆−∆Av für
die gesamte Depositionsdauer, mit nEx werden die lokalen Extrema durchnummeriert, die
starken Ausschläge beim Start und Ende der Deposition sind Artefakte der Mittelung von
∆. c) Darstellung der Zeitpunkte der Extrema als Funktion des Indexes nEx, die Steigung
der linearen Anpassung liefert die durchschnittliche Depositionszeit einer halben Monolage
∆t(1ML)/2.

das gleiche Erscheinungsbild besitzt, kann man dort keine periodischen Oszillationen der op-
tischen Eigenschaften erwarten. Somit folgt die Verminderung der Oszillationsamplitude in
Abbildung 6.7 b) aus einem kontinuierlichen Übergang der Wachstumsmode von zweidimen-
sionalem Inselwachstum zum step-flow-Wachstum.

Es ist nun zu begründen, wie sich die Messbarkeit der Monolagenoszillationen mit optischen
Methoden ergibt. Eine halb bedeckte Oberfläche muss andere optische Eigenschaften besitzen
als eine geschlossene Monolage. Ein einfacher Ansatz, bei dem man die optischen Eigenschaf-
ten einer mit einem Anteil s bedeckten Oberfläche durch ein effektives Medium, das zu einem
Anteil s aus dem Material des Films und einem Teil 1−s aus Luft besteht, nähert, liefert auch
ein oszillierendes Verhalten mit der Periode einer Monolage. Allerdings ergeben sich entgegen
den oben gezeigten Messungen die Maxima von ∆−∆Av bei einer halben Bedeckung, s = 0.5,
und nicht bei einer abgeschlossenen Monolage. Zudem ist die Amplitude der Oszillationen
um einen Faktor ≈ 25 größer als im hier durchgeführten Experiment. Dies deutet an, dass die
lateralen Abmessungen der meisten Inseln zu groß sind für die Näherung durch ein effektives
Medium. So ist in Abbildung 6.8 a) nur ein kleiner Teil der Probenoberfläche von Inseln
bedeckt, für deren Durchmesser

d < λ/30 = 632.8/30 nm ≈ 20 nm (6.1)
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b)

a)

d=20 nm

d=10 nm

d=40 nm

Abbildung 6.8.: Messungen der Oberflächenmorphologie mit dem STM für auf STO (001)-
Substraten gewachsene LSMO-Schichten verschiedener Dicke: a) dLSMO ≈ 6 nm, das rechte
Bild zeigt eine Vergrößerung des weiß umrandeten Bereichs im linken Bild. Im vergrößerten
Ausschnitt sind einzelne Inseln markiert und deren mittlere Durchmesser angegeben. b)
dLSMO ≈ 120 nm.

gilt (vergleiche Abschnitt 4.3.3 und [156]). Ein Großteil des aufgebrachten Materials ist bereits
zu den Kanten der Stufen diffundiert und bildet dort Strukturen, deren laterale Abmessungen
20 nm deutlich übersteigen. Bei der Homoepitaxie von STO wurden auch Oszillationen der
optischen Eigenschaften mit der Periode einer Monolage beobachtet [148]. Fei et al. erklärten
diese durch eine andere Konzentration von Sauerstoffleerstellen an den Kanten der Inseln.
In den Experimenten hier sind keine Sauerstoffleerstellen in den abgeschiedenen Filmen an-
zunehmen. Es besteht jedoch die Möglichkeit einer abweichenden chemischen Zusammenset-
zung im Bereich der Kanten der Inseln. Diese Randbereiche besitzen dann andere optische
Eigenschaften. Dadurch dass das Volumen der Randbereiche mit dem Grad der Bedeckung s
oszilliert, ergeben sich dann die periodischen Variationen der optischen Eigenschaften. Eine
mögliche Erklärung für eine solche chemisch inhomogene Verteilung ist in unterschiedlichen
Mobilitäten der verschiedenen Adatome zu suchen.

Im Folgenden soll die starke Abweichung der gemessenen Verläufe von ∆ (t) und Ψ (t) von
den einfachen theoretischen Berechnungen in der Anfangsphase der Deposition (vergleiche
Abbildung 6.6) genauer betrachtet werden. Zur genaueren Anpassung der Messungen zerlegt
man die gewachsene Schicht in einzelne Lagen mit dem Index iML = 1, 2, ..., nML, die jeweils
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Abbildung 6.9.: Anpassung der gemessenen Verläufe ∆ (t) und Ψ (t) in der Anfangsphase
der Deposition einer LSMO-Schicht auf einem unbehandelten STO (001)-Substrat durch die
Zerlegung der Schicht in nML Monolagen mit individuellen Werten für den Brechungsindex
(vgl. b)): a) Gemessene ∆ (t) und Ψ (t) mit zugehörigen Anpassungen, b) Abhängigkeit von
n (iML) und k (iML) als Funktion des Index der Lage iML.

die Dicke einer Monolage dML und einen komplexen Brechungsindex N (iML) = n (iML) +
ik (iML) aufweisen (siehe Abbildung 6.9 b)). Für diese Zerlegung kann man n (iML) und
k (iML) iterativ durch numerische Inversion berechnen. In Abbildung 6.9 a) ist die sich so
ergebende Anpassung für das Wachstum einer LSMO-Schicht (dLSMO = 4.6 nm) auf einem
STO (001)-Substrat dargestellt. Die daraus folgenden Abhängigkeiten der Brechungsindizes
n (iML) und k (iML) sind in Abbildung 6.9 b) aufgetragen. Man erkennt, dass n und k für
iML ≥ 4 um einen festen Wert schwanken, der ungefähr dem Brechungsindex einer vollen
LSMO-Schicht entspricht. Für kleinere Werte von iML zeigen n und k einen Abfall, wobei die
Änderungen für n wesentlich kleiner ausfallen als für k.

Es liegt nahe die Abweichungen der optischen Eigenschaften der ersten drei gewachsenen
Monolagen von jenen einer reinen LSMO-Schicht der Durchmischung mit dem STO-Substrat
zuzuschreiben. Darauf weist auch die Tatsache hin, dass k zu Beginn nur einen kleinen Betrag
besitzt. Da STO einen verschwindenden Imaginärteil des Brechungsindexes aufweist, sollte
für eine Mischung von STO und LSMO eine kleinere Absorption zu registrieren sein als für
reines LSMO. Die vierte aufgewachsene Monolage zeigt dann keine Beeinflussung aufgrund
der Durchmischung mit dem Substrat. Die sich daraus ergebende Länge von dMix ≈ 1.2 nm
gibt den Abstand von der Grenzfläche an, in dem man im aufgewachsenen LSMO-Film
noch den Einfluss der chemischen Durchmischung mit dem Substrat registrieren kann. Da-
bei ist der Einfluss der eindiffundierten Ti-Ionen dominant, da der Betrag von k kleiner
als in LSMO ist. Zusätzliche Sr-Ionen aus dem Substrat würden durch die Veränderung
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Abbildung 6.10.: Anfangsphase der Deposition eines LMO-Filmes auf einem unbehandel-
ten STO (001)-Substrat: a) Experimentelle Messung von Ψ (t) und einfache Simulation, bei
der kontinuierliches Wachstum angenommen wird. b) Abhängigkeit der analog zum Verfah-
ren in Abbildung 6.9 bestimmten Brechungsindizes n (iML) und k (iML) von der Nummer
der Monolage iML.

des Mn3+/Mn4+-Verhältnisses zu einer Vergrößerung des Betrages von k führen (siehe auch
Abbildung 6.4). Ex-situ kann man die chemische Durchmischung an der Grenzfläche mit Me-
thoden wie XRR und STEM-EELS quantifizieren. Für die in Abbildung 6.9 gezeigte LSMO-
Schicht ergibt sich durch die Anpassung des XRR-Spektrums eine Rauigkeit zum Substrat
von σSTO/LSMO = 0.6(1) nm. Wenn man das damit entstehende chemische Profil betrachtet,
kann man ablesen, dass in der dritten deponierten Monolage noch etwa 5 % des Materials
vom Substrat zu registrieren sind und in der vierten Monolage weniger als 1 %. Da die XRR-
Messungen im Wesentlichen nur Informationen über die chemische Verteilung der La- und
Sr-Ionen liefern, zieht man zum Vergleich außerdem Messungen mit STEM-EELS heran. Für
LSMO-Filme, die bei den gleichen Bedingungen wie der in Abbildung 6.9 gezeigte Film mit
der MAD hergestellt wurden, zeigt sich auch das Eindringen von Ti-Ionen bis einschließlich
zur dritten aufgewachsenen Monolage der Manganat-Schicht [104]. Selbst für LSMO-Filme,
die mit anderen Methoden wie PLD abgeschieden wurden, ergibt sich bei STEM-EELS-
Messungen ein ähnlicher Befund hinsichtlich der chemischen Verteilung der Ti-Ionen [105].
Somit liefert die in-situ gemessene Ellipsometrie Informationen über die chemischen Durch-
mischungen in Heterostrukturen.

Im Gegensatz zu den ex-situ Methoden kann man durch die in-situ Messungen außerdem
klären, zu welchem Zeitpunkt während der Deposition es zur Durchmischung mit dem Sub-
strat kommt. Die Messungen zeigen, dass das deponierte Material direkt beim Wachstum
der jeweiligen Monolage mit dem Substrat reagiert. Dass die Breite des chemischen Durch-
mischungsprofils ähnlich ist für die in-situ Messung und die ex-situ Charakterisierungen,
schließt außerdem Interdiffusionsprozesse beim weiteren Fortschreiten des Wachstums aus.
Im Experiment lässt sich dies weiter bestätigen, wenn man die Rauigkeit der LSMO/STO-
Grenzfläche für LSMO-Filme unterschiedlicher Dicke und damit verschiedenen Depositions-
zeiten vergleicht: Für einen LSMO-Film mit dLSMO = 6.1 nm (tDep ≈ 0.8 min) ergibt sich
mit σSTO/LSMO = 0.5(2) nm ein ähnlicher Wert wie für einen deutlich dickeren Film mit
dLSMO = 37 nm (tDep ≈ 5.1 min), wo eine Rauigkeit von σSTO/LSMO = 0.6(2) nm regis-
triert wird. Damit ist die LSMO/STO-Grenzfläche für die betrachteten Bedingungen und
Depositionszeiten stabil und eine einfache Interdiffusion der beiden Materialien über die
Zeit der Deposition kann ausgeschlossen werden. Das wird dadurch untermauert, dass sich
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Abbildung 6.11.: Anfangsphase der Deposition eines SMO-Filmes auf einem unbehandel-
ten STO (001)-Substrat: a) Experimentelle Messung von Ψ (t) und einfache Simulation, bei
der kontinuierliches Wachstum angenommen wird. b) Abhängigkeit der analog zum Verfah-
ren in Abbildung 6.9 bestimmten Brechungsindizes n (iML) und k (iML) von der Nummer
der Monolage iML.

auch bei einer gleichzeitigen Verringerung der Depositionstemperatur von TDep ≈ 930 ◦C auf
TDep ≈ 770 ◦C und Verringerung der Depositionszeit pro Monolage von ∆t(1ML) ≈ 3.5 s
auf ∆t(1ML) ≈ 0.1 s keine Veränderung von σSTO/LSMO zeigt. Die hier dargestellte Phäno-
menologie für das Wachstum von LSMO auf STO ist nicht auf den Fall beschränkt, in dem
STO als Substrat fungiert. Auch bei Übergittern aus STO und LSMO, die von Oleg Sha-
poval und Markus Michelmann deponiert wurden, beobachtet man für das Wachstum von
LSMO auf STO ein analoges Verhalten der in-situ Ellipsometrie und eine identische Rauig-
keit σSTO/LSMO = 0.6(1) nm bei den anschließenden XRR-Messungen. Auch beim Wachs-
tum von LSMO auf STO-Substraten, die entlang anderer Ebenen, der (110)- und (111)-
Ebene, geschnitten wurden, bemerkt man die Übergangsregion dTrans mit ähnlicher Breite
und Ausprägung der Verläufe von ∆ (t) und Ψ (t) [97]. Wenn man andere Zusammensetzun-
gen des La1−xSrxMnO3-Phasendiagrammes auf STO (001)-Substraten abscheidet, kann man
die Analyse von Abbildung 6.9 analog ausführen und erhält ein vergleichbares Ergebnis: Die
Brechungsindizes der ersten drei Monolagen unterscheiden sich vom Mittelwert der darauf
folgenden Lagen (iML > 3), der dem Wert des reinen Materials entspricht. Dies ist für die bei-
den Materialien an den Enden des Phasendiagrammes, LaMnO3 (LMO) und SrMnO3 (SMO),
in den Abbildungen 6.10 und 6.11 gezeigt. Ex-situ ermittelt man mittels XRR für SMO ei-
ne Rauigkeit von σSTO/SMO = 0.6(2) nm zum Substrat, was der Rauigkeit σSTO/LSMO von
LSMO und STO entspricht. Für LMO-Filme beobachtet man nach Abschluss der Deposition
deutlich größere Rauigkeiten. Außerdem hängt die Durchmischung mit dem STO-Substrat
von der Dauer der Deposition ab, der diffuse Bereich der LMO/STO-Grenzfläche verbreitert
sich bei Auslagerung der Probe unter Depositionsbedingungen. Durch diese Zeitabhängigkeit
ist die Rauigkeit σSTO/LMO bei gleicher Depositionsrate abhängig von der Schichtdicke, so
ergibt sich für dLMO = 27 nm (tDep ≈ 4 min) σSTO/LMO = 1.4(2) nm und für dLMO = 50 nm
(tDep = 7.5 min) σSTO/LMO = 2.2(2) nm.

Mit den zuletzt aufgezählten Tatsachen kann man die Rolle der durch die polare Katastro-
phe verursachten Umverteilungen der Ladungen (siehe Abschnitt 3.1) bei der chemischen
Diffusion an der Grenzfläche zwischen den Manganaten und STO beleuchten. Zur Motivation
der polare Katastrophe wird davon ausgegangen, dass der an der Grenzfläche stattfindende
Symmetriebruch der in Lagen angeordneten Ladungsdichten zu einem elektrischen Potential
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führt, das linear mit der Dicke des Filmes ansteigt. Eine Umverteilung von Ladungen wird
dabei erst bei einer bestimmten kritischen Schichtdicke des Filmes beobachtet [9]. Aufgrund
verschiedener experimenteller Befunde kommt die polare Katastrophe nicht als treibende
Kraft für die Durchmischung der ersten drei aufgewachsenen Monolagen der Manganatfil-
me in Frage: Bei den hier gezeigten Messungen der in-situ Ellipsometrie erkennt man eine
Abweichung der optischen Eigenschaften der aufwachsenden Manganatschichten schon beim
Beginn der ersten Einheitszelle. Für das Wachstum von SMO auf STO (001) und dem Wachs-
tum von Manganatfilmen auf STO (110)-Substraten erwartet man keine Umverteilungen von
Ladungen aufgrund eines divergierenden elektrostatischen Potentials, da für diese Fälle die
Abfolge von geladenen Lagen im Substrat und im Film identisch sind [97]. Die beobachte-
ten Modifikationen der ersten drei gewachsenen Monolagen haben somit den Charakter einer
Festkörperreaktion, welche aufgrund der modifizierten Bindungsenergien für die einzelnen
Monolagen der Manganatschicht eintritt. Eine einzelne Monolage des Manganats, die sich
auf dem STO-Substrat befindet, besitzt aufgrund der freien Oberfläche eine geringere Bin-
dungsenergie, wodurch die erhöhte Entropie bei einer Durchmischung mit dem STO insgesamt
die freie Enthalpie reduziert. Bei einer steigenden Schichtdicke wird diese Reaktion der Lage
an der Oberfläche durch die steigende Entfernung zum STO-Substrat immer weiter gehemmt,
bis sie bei der vierten Monolage komplett zum Erliegen kommt. Die Manganatlagen unterhalb
der Oberfläche sind durch die dreidimensionale Bindung stabil gegen die Durchmischung mit
dem Titanat.

Wenn man die Sr-Dotierung vermindert und sich im La1−xSrxMnO3-Phasendiagramm in
Richtung LMO bewegt, ist es nicht mehr möglich die zur Vermeidung der polare Katastrophe
nötigen Umverteilungen allein durch die Änderung der Valenz von Mn-Ionen zu bewerkstel-
ligen. Dadurch kommt es zu einer Änderung der Valenz der Ti-Ionen (T4+ → T3+) in der
Nähe zur Grenzfläche, vergleichbar zur Situation von LaAlO3/SrTiO3-Heterostrukturen [61].
Die räumliche Delokalisierung der Elektronen auf den Ti-Ionen führt dann zu einem Dipol,
dessen Feld die Durchmischung der Kationen auf den A-Plätzen treibt. Dies bewirkt ana-
log zu den LaAlO3/SrTiO3-Heterostrukturen eine Zunahme der Rauigkeit der Grenzflächen
mit längerer Auslagerung bei Depositionsbedingungen [61]. Somit kommt es für die niedri-
gen Sr-Dotierungen x . 0.3 neben der oben diskutierten Reaktion direkt beim Wachstum
zusätzlich zu einer Interdiffusion der Materialien, welche durch die Ladungsumverteilung zwi-
schen Grenz- und Oberfläche und dem dabei entstehenden Dipol im STO getrieben wird. In
Abbildung 6.4 a) wird dies damit belegt, dass σLSMO/STO über einen großen Teil des Pha-
sendiagrammes konstant bei σLSMO/STO ≈ 0.6 nm liegt, um dann für x . 0.3 anzusteigen.

Aus den getätigten Folgerungen über die graduelle Veränderung der chemischen Zusammen-
setzung der deponierten Monolagen kann man Schlüsse für den Grund der beobachteten Än-
derung der Wachstumsmode vom zweidimensionalen Inselwachstum zum step-flow-Wachstum
ziehen. Dieser Übergang wird getrieben durch eine Erhöhung der Beweglichkeit der Adato-
me mit steigender Schichtdicke. Wie in Abbildung 6.9 zu sehen ist, unterscheidet sich die
chemische Zusammensetzung der wachsenden LSMO-Schicht bis einschließlich zur dritten
Monolage vom Wert, der sich für das reine Material ergibt. Aufgrund dieser chemischen In-
homogenität ergibt sich für die Adatome eine komplizierte Energielandschaft bezüglich der
Bewegung über die Oberfläche der zuletzt abgeschlossenen Monolage. Dies kann einerseits
durch die Unterschiede in den Bindungsenergien für die Ti-O-Mn- und Mn-O-Mn-Bindungen
motiviert werden. Andererseits unterdrücken die zusätzlichen Ti-Ionen in den LSMO-Lagen
die Delokalisierung der eg-Elektronen. Dadurch kann auch eine zufällige Akkumulation von
La- bzw. Sr-Ionen zu lokalen Extrema in der Energielandschaft führen. Durch die Metallizität
dickerer LSMO-Schichten werden diese Inhomogenitäten auf den A-Plätzen durch die mobilen
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eg-Elektronen stärker abgeschirmt und die Energielandschaft ist homogener. Für das gezeigte
Beispiel der auf dem STO (001)-Substrat gewachsenen LSMO-Schicht (siehe Abbildungen 6.7
und 6.9) wächst somit die fünfte Monolage auf einer Lage auf, die eine Zusammensetzung wie
reines LSMO besitzt. Die Oszillationsamplitude ist für diese Lage bereits deutlich kleiner als
zu Beginn (nEx = 9, 10 in Abbildung 6.7 b)).

In diesem Abschnitt wurde die Untersuchung der Abscheidung von einfachen Manganatfilmen
auf STO-Substraten mit in-situ Ellipsometrie behandelt. Dabei konnte wie bei der in-situ
Kontrolle mittels RHEED bei Depositionsmethoden wie PLD [216–218] ein Übergang von
zweidimensionalem Inselwachstum zur step-flow-Wachstumsmode identifiziert werden. Die-
ser zeigte sich in einem Abklingen der Amplitude der Monolagenoszillationen, die sich bei der
Betrachtung des in-situ gemessenen Verlaufs von ∆ (t) zeigten. Weiterhin war es möglich In-
terdiffusionsprozesse zu identifizieren, die unmittelbar bei der Deposition auftreten und nicht
durch einfache Diffusion erklärbar sind, sondern in Form einer Festkörperreaktion ablaufen,
die sich mit steigender Schichtdicke selbst begrenzt. Die Änderung der Wachstumsmode wird
durch diese Schichtdickenabhängigkeit der chemischen Zusammensetzung der aufwachsenden
Manganatlagen induziert. Die Durchmischung der Filme aus La1−xSrxMnO3 mit dem SrTiO3-
Substrat schreitet direkt bei der Deposition unabhängig von der Sr-Dotierung x bis zu einer
Dicke von drei Monolagen fort. Für x . 0.3 ergibt sich außerdem eine weitere Verbreiterung
der durchmischten Grenzregion durch Diffusion, die durch die zur Vermeidung der polare
Katastrophe stattfindenden Ladungsumverteilungen getrieben wird.





Kapitel 7
Atomlagenepitaxie

7.1. Motivation

Perowskite sind entlang der [001]-Richtung aus AO- und BO2-Ebenen aufgebaut (Abbildung
7.1). Im normalen MAD-Prozess werden mit gemischten Präkursorlösungen ganze ABO3-
Einheitszellen aufgebracht. Verschiedene Experimente zeigen, dass es in Folge von Grenz-
bzw. Oberflächeneffekten zu Umverteilungen der Kationen auf den A- und B-Plätzen kom-
men kann [57, 58]. Diese intrinsisch getriebenen Abweichungen von der von außen vorgege-
benen Stöchiometrie finden teilweise auf der Längenskala einer halben Perowskitlage statt.
So beobachtet man an der La2/3Ca1/3MnO3/BaTiO3-Grenzfläche eine reine CaO-Lage statt
der stöchiometrischen La2/3Ca1/3O-Lage [58]. Als Auslöser für diese Rekonstruktionen wird
zumeist die polare Katastrophe angeführt (vergleiche Abschnitt 3.1). Im Zusammenhang mit
diesem Konzept ergibt sich für die LAO/STO-Grenzfläche eine starke Abhängigkeit von der
Terminierung der STO-Oberfläche. Bei einem TiO2-Abschluss wird ein zweidimensionales
Elektronengas registriert, für eine Bedeckung der Oberfläche mit einer SrO-Monolage nicht
[7, 61]. Zum genauen Studium von Effekten an Grenzflächen zwischen Perowskit-Oxiden ist
es also erstrebenswert, Heterostrukturen mit der Kontrolle über eine halbe Monolage herzu-
stellen.

Neben den Grenzflächen von einfachen Perowskiten ist diese Kontrolle auch entscheidend
für die Synthese von oxidischen Lagenstrukturen. Diese Materialklasse zeigt eine Vielzahl an
funktionalen Eigenschaften. Die Beispiele reichen von den Hochtemperatur-Supraleitern [219]
über ermüdungsfreie Ferroelektrika, SrBi2Ta2O9 [220], bis zu Photokatalysatoren, K4Nb6O17

SubstratSubstratSubstratSubstrat

AO BO2

Abbildung 7.1.: Prinzip der MAD Atomlagenepitaxie (ALE): Aufbau eines Perowskites,
ABO3, aus AO- und BO2-Lagen entlang der [001]-Richtung.

107
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[221]. Weiterhin sind die Ruddlesden-Popper (RP)-Strukturen, Srn+1TinO3n+1 (SrO (SrTiO3)n)
[222, 223], zu nennen. Diese eignen sich als einstellbare Dielektrika mit geringem Verlust für
Mikrowellen [224].

Die Synthese dieses Materialsystems mit einer einfachen Festkörperreaktion ist für n ≥ 3
nicht mehr in Reinform möglich [225]. Die entstehenden Polykristalle sind mit Ruddlesden-
Popper-Titanaten, die einen anderen Wert von n aufweisen, verunreinigt [225]. Die Ursachen
dafür sind die geringen Unterschiede in der freien Energie für die SrO (SrTiO3)n-Phasen mit
verschiedenen Werten von n [226]. Damit gibt es in der Energielandschaft viele lokale Minima
und die Diffusion zur Bildung der reinen Phasen wird behindert. Durch die verlängerten
Diffusionswege wird so der Ausschluss von Fremdphasen mit steigendem n immer schwieriger
zu erreichen. Mit MBE wurden RP STO-Filme mit n = 1 − 6 abgeschieden. Dazu wurden
abwechselnd Lagen aus SrO und TiO2 deponiert, um die gewünschte Sequenz zu erhalten.
Es gibt auch Beispiele für die Herstellung von gestapelten Heterostrukturen mit PLD, z.B.
CaO (CaMnO3)4−6 [227] (Bei der Herstellung dieser Strukturen wurden nicht durchgehend
halbe Perowskitlagen aus CaO und MnO2 deponiert, sondern komplette Perowskitlagen von
CaMnO3 und einzelne CaO-Lagen.). Bei diesen Vakuum-Depositionsmethoden erfolgt die
Wachstumskontrolle durch RHEED (siehe Abschnitt 4.2).

Die hier verwendete MAD arbeitet bei deutlich anderen Bedingungen (Wachstumstempe-
ratur, TDep, Sauerstoffpartialdruck, pO2). Mit Blick auf die potentiellen Anwendungen der
komplexen Oxide mit Lagenstruktur stellt die MAD eine vorteilhafte Technologie zur in-
dustriellen Produktion dar. Die in den vorherigen Kapiteln vorgestellten Möglichkeiten der
Wachstumsüberwachung mit in-situ Ellipsometrie werden auch für die MAD Atomlagene-
pitaxie (ALE) verwendet. Im Gegensatz zu der zuvor geschilderten Vorgehensweise bei der
Deposition dünner Filme mit MAD wird bei der ALE nicht mit einer gemischten Lösung
gearbeitet, in der sich die Präkursoren für die A- und B-Kationen befinden. Stattdessen löst
man die Präkursoren für die A- bzw. B-Kationen getrennt auf. Mit diesen beiden Lösungen
kann dann entweder eine AO- oder eine BO2-Lage deponiert werden (siehe Abbildung 7.1).
Durch die entsprechende Abfolge der AO- und BO2-Lagen kann man so prinzipiell beliebige
Lagenstrukturen abscheiden. Dabei sind allerdings die Stabilität der Lagen an der Oberfläche
und eine zweidimensionale Wachstumsmode notwendige Kriterien.

Hier werden die ersten Versuche zur MAD ALE vorgestellt. Deshalb werden Materialien
untersucht, die bereits häufig mit dem ursprünglichen MAD-Prozess hergestellt wurden und
grundsätzlich ein zweidimensionales Wachstum zeigen. Das RP STO-System stellt dabei einen
idealen Test für die Depositionsmethode dar. Aufgrund der ungeladenen SrO- und TiO2-Lagen
muss man keine Instabilitäten beim Wachstum aufgrund von Coulomb-Potentialen erwarten.

Im ersten Abschnitt dieses Kapitels wird die Erzeugung von RP STO-Strukturen mit n =
2, 3, 4 auf STO (001)-Substraten vorgestellt. Mit der in-situ Ellipsometrie kann man De-
fekte vorhersagen, die sich in den korrespondierenden TEM-Aufnahmen wiederfinden. Mit
Blick auf die abweichenden Wachstumsbedingungen werden die Unterschiede zu den etablier-
ten Depositionstechniken wie MBE und PLD diskutiert. Im Kontrast zu STO ergeben sich
für die gemischt-valenten Perowskit-Manganate potentiell Verletzungen der Ladungsneutra-
lität und der Aufbau von elektrostatischen Potentialen beim Wachstum mit ALE. Im zwei-
ten Abschnitt wird mit Blick auf diese Problematik die Epitaxie von Heterostrukturen aus
(SrMnO3)1 / (LaMnO3)2 untersucht. Dabei wird aufgezeigt, dass eine Abweichung von der
formalen Stöchiometrie in den beiden ersten halben Monolagen das Wachstum entscheidend
beeinflusst.
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n=1 n=4n=2 n=3 ... n=    ∞

SrTiO3Sr TiO42 Sr Ti O73 2 Sr Ti O104 3 Sr Ti O135 4

Sr

TiO3

Abbildung 7.2.: Einheitszellen der Ruddlesden-Popper Phase von STO, Srn+1TinO3n+1
für n = 1− 4,∞ (nach [228, 229] gezeichnet mit VESTA [21]).

7.2. Srn+1TinO3n+1 Ruddlesden-Popper Phase

7.2.1. Einführung

In Abbildung 7.2 sind die Einheitszellen der RP STO-Phase für n = 1 − 4,∞ dargestellt.
Nach n Lagen des Perowskits SrTiO3 folgt eine zusätzliche rocksalt-Lage aus SrO. Durch die
SrO-Lage kommt es zu einer Verschiebung der folgenden STO-Lagen um den Vektor [1/2 1/2
0]. Diesem Konstruktionsprinzip folgend gibt es neben dem namensgebenden Materialsystem
Srn+1TinO3n+1 auch andere Beispiele wie Srn+1RunO3n+1 [229] oder (SrO) (La1−xSrxMnO3)n
[230, 231].

In diesem Abschnitt wird das Vorgehen bei der Herstellung von RP STO-Strukturen mit MAD
ALE beschrieben. Zunächst erfolgen experimentelle Vorarbeiten, bei denen man die korrekte
Sr/Ti-Stöchiometrie mit in-situ Ellipsometrie ermittelt und die Depositionsmengen für eine
Monolage bestimmt. Darauf wird die Herstellung der RP STO-Filme beschrieben und die
dabei aufgenommenen Daten zur in-situ Ellipsometrie diskutiert. Die hergestellten Strukturen
werden mit XRD und TEM analysiert, wobei die Defekte in der Abfolge der SrTiO3-SrO-
Lagen erfasst werden. In der abschließenden Diskussion werden die strukturellen Messungen
mit den Daten der in-situ Ellipsometrie korreliert und ein Modell der Wachstumsvorgänge
erstellt. Mit Blick auf die verschiedenen Depositionsbedingungen erfolgt eine vergleichende
Betrachtung mit anderen Depositionstechniken wie MBE.

Die in diesem Abschnitt gezeigten Ergebnisse wurden in Zusammenarbeit mit der Gruppe
von Johan Verbeeck der Universität Antwerpen gewonnen. Dabei ist insbesondere Ricardo
Egoavil zu nennen, der die hoch aufgelösten TEM-Aufnahmen erstellte und auswertete. Die
Resultate wurden bereits veröffentlicht [232] und es erfolgen anknüpfende Forschungen zur
Herstellung von STO RP-Strukturen auf anderen Substraten wie LSAT und DyScO3 in der
Masterarbeit von Fryderyk Lyzwa, wobei Vladimir Roddatis vom Institut für Materialphysik
der Universität Göttingen TEM-Aufnahmen dieser Heterostrukturen erstellte.
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Abbildung 7.3.: Ermittlung der korrekten molaren Verhältnisse von den Sr- und Ti-
Präkursoren zur Herstellung stöchiometrischer STO-Filme auf STO (001)-Substraten: Im
konventionellen MAD-Prozess werden Mischlösungen aus Sr- und Ti-Präkursoren mit mo-
laren Verhältnissen n (Sr) /n (Ti) (Sr/Ti) erstellt und auf STO-Substraten abgeschieden.
Die resultierenden Verläufe von ∆(t) für das Wachstum von Filmen mit einer Dicke von
d ≈ 15 nm sind geplottet.

7.2.2. Experimentelle Vorbereitungen

Die RP STO-Heterostrukturen werden aus Monolagen von SrO und TiO2 aufgebaut. Somit
muss man für die verwendeten Depositionsbedingungen die korrekte Sr/Ti-Stöchiometrie ein-
stellen und das Volumen der Präkursorlösung bestimmen, das man dosieren muss, um eine
Monolage zu bedecken. Für die hier vorgestellten Experimente werden kommerzielle Präkur-
soren, Sr (acetylacetonat)2 und Ti (isoprop)2 (tetramethylheptadionat)2, verwendet21. Diese
werden in Dimethylformamid (DMF) mit einer Konzentration von 0.02 mol/l gelöst.

Der Faktor cSr/T i beziffert das molare Verhältnis von Sr- und Ti-Ionen in der Präkursorlösung,
das im abgeschiedenen Film zu einem stöchiometrischen molaren Verhältnis, n (Sr) /n (Ti) =
1, führt. Wie es in Abschnitt 4.1 beschrieben wurde, erfolgt die Bestimmung der Korrekturfak-
toren durch einen iterativen Prozess, bei dem die Qualität der deponierten Filme einbezogen
wird. In Abschnitt 6.1 wurde dargelegt, dass die in-situ Ellipsometrie beim Wachstum von
LSMO-Filmen Hinweise auf die Korrektheit der Stöchiometrie liefern kann. Dieses Prinzip
kann bei der Homoepitaxie von STO sehr anschaulich angewendet werden. Bei einem kor-
rekten molaren Verhältnis der Sr- und Ti-Ionen gibt es keinen Unterschied in den optischen
Eigenschaften des STO-Substrates und dem STO-Film. Eine Abweichung der Messgrößen
(∆,Ψ) von einer waagerechten Linie während des Filmwachstums zeigt also einen Fehler
der Stöchiometrie an. Je nachdem in welche Richtung (∆(t),Ψ(t)) von der Waagerechten
abweicht, kann man einen Ti- bzw. Sr-Überschuss feststellen.

In Abbildung 7.3 sind die Verläufe von ∆(t) für verschiedene molare Verhältnisse der Sr- und
Ti-Präkursoren dargestellt. Man erkennt, dass ∆(t) für Sr/Ti=0.83 einen fast waagerechten

21Zum Teil sind kommerziell keine Präkursoren mit ausreichender Qualität verfügbar. In diesen Fällen stellte
Serhiy Demeshko vom Institut für Anorganische Chemie der Universität Göttingen Sr-Präkursoren für unsere
Arbeitsgruppe her.
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Abbildung 7.4.: Zur Ermittlung der korrekten Sr/Ti-Stöchiometrie für MAD ALE beim
homoepitaktischen Wachstum von STO (001): Sr- und Ti-Lösungen gleicher Molarität
von 0.02 mol/l werden abwechselnd dosiert. Von der Ti-Lösung dosiert man ein Volu-
men von V (TiO2) = 11µl. Das Volumen der Sr-Lösung wird zu Bestimmung der Sr/Ti-
Stöchiometrie variiert. Dabei gibt Sr/Ti den Quotienten der dosierten Volumina cVSr/Ti =
V (SrO) /V (TiO2) an und die Zahl in Klammern die Zahl der Wiederholungen der Sr- und
Ti-Pulse. Für einen mittleren Wert Sr/Ti=0.763 kann man einen waagerechten Verlauf von
∆(t) erwarten.

Verlauf zeigt. Dagegen folgt für einen Sr-Überschuss (Sr/Ti=0.9) ein Drift zu größeren Werten
von ∆ und für Ti-Überschuss (Sr/Ti=0.8) zu kleineren. Auch externe Charakterisierungen
von Filmen, deren Stöchiometrie mit diesem Verfahren eingestellt wurde, demonstrieren die
Korrektheit der Zusammensetzung [233]. In TEM-Aufnahmen kann man keine Fremdpha-
sen ausmachen. Insbesondere sieht man keine Ruddlesden-Popper-Defekte (eingeschobene
vertikale oder horizontale SrO-Lagen) [233], die sich bei einem Überangebot von Sr-Ionen
ausbilden [234].

Die gemessenen ∆(t)-Kurven für verschiedene Verhältnisse der Volumina von den Sr- und Ti-
Lösungen, cVSr/T i = V (SrO) /V (TiO2) (Sr/Ti), sind in Abbildung 7.4 gezeigt. Es ergibt sich
eine ähnliche Tendenz wie für die Situation der Sr/Ti Mischlösungen (vgl. Abbildung 7.3): Für
einen Sr-Überschuss (Sr/Ti=0.8, 0.775) driftet ∆(t) zu größeren Werten, wogegen für einen
Ti-Überschuss (Sr/Ti=0.75) ein Drift in die negative Richtung folgt. Für Sr/Ti=0.763 kann
man näherungsweise einen waagerechten Verlauf erwarten22. Unter Beachtung des Signal-zu-
Rausch-Verhältnisses bei der in-situ Messung von ∆ lässt sich der Korrekturfaktor, cSr/T i
bzw. cVSr/T i, mit der oben geschilderten Herangehensweise bis zu einer Genauigkeit von etwa
1.5 % festlegen.

Nachdem die korrekte Sr/Ti-Stöchiometrie ermittelt worden ist, muss das Volumen, das zur
Abscheidung einer Monolage TiO2 dosiert werden muss, V (TiO2), bestimmt werden. Daraus
folgt dann direkt die Menge zur Deposition einer Monolage SrO:

V (SrO) = cVSr/T i ·V (TiO2) (7.1)
22Die Sr/Ti-Stöchiometrie entspricht nicht exakt den Werten für das konventionelle Verfahren, da bei den in
Abbildung 7.3 gezeigten Experimenten eine andere Charge der Sr- und Ti-Präkursoren verwendet wurde
als für die Experimente in Abbildung 7.4. Durch Unterschiede in der Menge des Kristallwassers können
die molaren Gewichte der Präkursoren differieren. Bei der Angabe der nominellen Sr/Ti-Verhältnisse wird
immer von der Summenformel, die der Hersteller angibt, ausgegangen, um die Molmassen zu ermitteln.
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Bei homoepitaktischen STO-Filmen kann man die Schichtdicke aufgrund des geringen chemi-
schen Kontrastes nicht durch XRR-Messungen gewinnen. Deshalb zieht man BaxSr1−xTiO3-
Filme mit x = 0.3 heran, die einen ausreichenden Kontrast zum STO-Substrat zeigen. Man
stellt Filme dieses Materials mit dem konventionellen MAD-Prozess auf STO-Substraten her
und ermittelt deren Dicke dann mit XRR. Mit dem bekannten Volumen der deponierten
Präkursorlösung folgt dann V (TiO2) = 11µl.

Die nach den Erläuterungen oben gewonnen Parameter, V (TiO2) und cVSr/T i, werden ver-
wendet, um die im Folgenden präsentierten RP STO-Strukturen herzustellen.

7.2.3. Wachstum und in-situ Ellipsometrie

In Abbildung 7.5 sieht man die in-situ Ellipsometrie für das Wachstum einer RP STO (n=4)-
Struktur. Die Deposition wird auf einem Ti-terminierten STO (001)-Substrat mit der Ab-
scheidung einer doppelten Lage SrO gestartet und endet mit einer TiO2-Lage. Hier wird
nur das Signal von ∆(t) vorgestellt, da man für Ψ(t) nur kleine Änderungen sieht, die im
Rauschen untergehen. Bei jedem Sr-Puls zeigt ∆ einen Anstieg und bei jedem Ti-Puls einen
Abfall. Aufgrund der insgesamt Sr-reichen Zusammensetzung der RP STO (n=4)-Struktur
zeigt ∆(t) in Abbildung 7.5 a) insgesamt einen leichten Anstieg (vergleiche Abschnitt 7.2.2).
Entsprechend der Bildung von STO heben sich die Änderungsamplituden bei der aufeinan-
derfolgenden Abscheidung einer Sr- und Ti-Lage gegenseitig fast auf.

Die durchschnittliche Sr/Ti-Oszillationsamplitude ∆STO für die vier konsekutiven STO-
Lagen zeigt für r = 1 einen deutlich kleineren Wert als für die späteren Perioden. Außerdem
sieht man während der Deposition der vier aufeinander folgenden STO-Lagen im Mittel einen
leichten Anstieg, der einen leichten Sr-Überschuss andeutet. Die Änderung von ∆ nach der
zweifachen SrO-Lage, ∆2SrO, ist auch nicht konstant für alle r, sondern nimmt von r = 1 bis
r = 5 kontinuierlich zu und streut dann um den Mittelwert ∆2SrO (r > 5) = 1.1(1) ◦ (Inset
von Abbildung 7.5 b)). Nach der Deposition nimmt man mit dem Rasterkraftmikroskop die
Oberflächenmorphologie auf, die mit σRMS = 0.28 nm nur kleine Rauigkeiten aufweist (siehe
Inset von Abbildung 7.5 a)).

7.2.4. Strukturelle Charakterisierung

In den XRD-Spektren der RP STO (n = 2, 3, 4)-Filme sieht man ausschließlich Maxima, die
(00l)-Ebenen zuzuordnen sind (Abbildung 7.6). Dies deutet auf ein epitaktisches Wachstum
hin, bei dem die c-Achse der RP STO-Strukturen senkrecht auf der (001)-Ebene des Substra-
tes steht. Die lineare Anpassung von sin θ für die Positionen der Beugungsmaxima liefert mit
dem Bragg-Gesetz die Gitterebenenabstände in c-Richtung, die gut zu den Literaturwerten
passen [222, 223, 226]. Insbesondere sieht man in den Spektren keine Beiträge von Phasen
mit anderem n.

Um lokale Informationen über die Defektstruktur zu erhalten, werden TEM-Aufnahmen des
Filmes aus RP STO mit n=4 betrachtet. Diese wurden von Ricardo Egoavil und Vladimir
Roddatis angefertigt. In der HAADF-Übersicht erkennt man ein epitaktisches Wachstum des
RP STO (n=4)-Filmes auf dem STO (001)-Substrat. Die mit dem TEM ermittelte Schicht-
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Abbildung 7.5.: In-situ Ellipsometrie beim Wachstum von RP STO (n=4) auf einem Ti-
terminierten STO (001)-Substrat: a) ∆(t) für alle 14 Wiederholungen der SrO (SrTiO3)4-
Einheitszelle. Das Inset zeigt eine Aufnahme der Oberfläche des resultierenden Filmes mit
dem Rasterkraftmikroskop. b) Vergrößerte Darstellung des roten Kastens aus a). ∆2SrO be-
zeichnet die Änderung von ∆ nach der Deposition einer doppelten Lage SrO und ∆STO die
durchschnittliche Oszillationsamplitude bei der Abscheidung der vier konsekutiven SrTiO3-
Lagen. Im Inset ist ∆2SrO als Funktion des Indexes r, mit dem die SrO (SrTiO3)4-Einheiten
durchnummeriert werden, dargestellt. Der Mittelwert für alle r > 5, ∆2SrO (r > 5) =
1.1(1) ◦, ist angegeben.

dicke beträgt etwa 22 nm, was um etwa eine Einheitszelle der Sr5Ti4O13-Struktur von der
theoretischen Filmdicke dcalc = nRP · 3.6 nm = 25.2 nm abweicht (siehe Abbildung 7.7 a)).
Die rocksalt-SrO-Lagen erkennt man an der horizontalen Verschiebung der angrenzenden
STO-Einheitszellen um eine halbe Gitterkonstante. Durch die Aufnahme von TEM EELS-
Karten für Sr und Ti kann man die SrO (SrTiO3)4-Sequenz noch präziser verifizieren: In
Abbildung 7.8 sieht man einen Ausschnitt von Abbildung 7.7 a), in dem die angestrebte
STO-SrO-Lagerung vorliegt. In den EELS-Linienprofilen kann man deutlich die Sequenz von
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Abbildung 7.6.: XRD-Spektren für Filme von RP STO (n = 2, 3, 4), Srn+1TinO3n+1, auf
STO (001)-Substraten: Neben den Spektren der Filme (rot) wird auch das Spektrum eines
reinen STO-Substrates (schwarz) geplottet, um die Peaks zu identifizieren, die aus einer
Verunreinigung der Cu−Kα-Strahlung resultieren. In den Insets werden die sin θ-Werte für
die Beugungsmaxima als Funktion der Ordnung l dargestellt. Aus diesen ergeben sich mit
dem Bragg-Gesetz die angegeben Gitterparameter in c-Richtung c die mit den theoretischen
Größen ctheo [222, 223, 226] verglichen werden.

4 STO-Lagen, die durch eine zusätzliche SrO-Lage separiert sind, erkennen. Da im Bereich
der doppelten SrO-Lagen keine Intensität an der Ti-Kante erkennbar ist, ist davon auszuge-
hen, dass sich die SrO-Lage über die gesamte Dicke der TEM-Lamelle (dTEM ≈ 10− 20 nm)
erstreckt.

Um die enthaltenen Defekte zu erfassen, betrachtet man die HAADF-Übersicht in Abbildung
7.7 a) mit einer Fläche ATEM = 22 · 49 nm2. Die Grenzfläche zwischen Film und Substrat
ist nicht scharf definiert auf der Längenskala einer Einheitszelle von STO. Die Positionen der
ersten horizontalen Lagen von SrO variieren um etwa vier STO-Einheitszellen entlang der
c-Achse. Neben der gewünschten SrO-STO-Abfolge für RP STO (n=4) gibt es auch andere
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Abbildung 7.7.: Analyse des Netzwerkes aus SrO-Lagen in RP STO (n=4)-Film auf STO
(001): a) HAADF-Übersicht, der Bereich des Filmes ist abgegrenzt und seine Schichtdicke
angegeben. b) Identifikation der eingeschobenen SrO-Lagen für Aufnahme aus a), durch
horizontale und vertikale Linien werden die doppelten SrO-lagen nachgezeichnet. Zwischen
den SrO-Lagen befinden sich Blöcke aus n Lagen STO. Man kennzeichnet diese Blöcke ent-
sprechend der Zahl der enthaltenen Lagen von STO mit der unten abgebildeten Farbskala.
Für die spätere statistische Auswertung teilt man die Struktur in Lagen i = 1 − 11 ein.
(Die TEM-Aufnahme und die Identifikation der STO-Blöcke wurden von Ricardo Egoavil
durchgeführt.).
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Abbildung 7.8.: TEM-Analyse von Ausschnitt aus Abbildung 7.7 a), in dem eine perfekte
Lagerung der STO und SrO-Lagen entsprechend der Struktur von RP STO (n=4) vorliegt:
a) HAADF-Aufnahme, die Sr-Ionen erscheinen aufgrund der größeren Gesamtelektronen-
dichte heller als die Ti-Ionen. Die Positionen der doppelten SrO-Lagen wurden mit weißen
Pfeilen markiert. b) Linien-Profile über die vier doppelten SrO-Lagen aus a). ADF: annu-
lar dark field, Sr: EELS an der Sr−M4;5-Kante, Ti: EELS an der Ti− L2;3-Kante (Die
TEM-Aufnahmen wurden von Ricardo Egoavil angefertigt und ausgewertet.).
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Abbildung 7.9.: Zur statistischen Auswertung von Abbildung 7.7 b): a) Zahl der zusätzli-
chen vertikalen, nvert (i), und horizontalen, nhorz (i), SrO-Lagen als Funktion des Indexes i.
b) Summen von nvert, nhorz aus a):Nvert,horz (i) =

∑i
k=1 nvert,horz (k) (Die eingezeichneten

Linien dienen der Orientierung.).

Periodizitäten mit n = 1−8. Die horizontalen SrO-Lagen verschieben die STO-Blöcke entlang
der a- und b-Achse um cSTO/2 ≈ 0.195 nm und entlang der c-Achse um cSrO ≈ 0.24 nm (cSTO
und cSrO aus [222, 223, 226]). Vertikale SrO-Ebenen werden eingefügt, um die Verschiebungen
zwischen den STO-Blöcken auszugleichen, die bei ungleichen SrO-STO-Sequenzen entstehen.
Durch den Unterschied zwischen cSTO/2 und cSrO ergeben sich im Netzwerk aus den durch
SrO-Ebenen eingeschlossenen STO-Einheiten elastische Verspannungen.

Zur statistischen Auswertung der Verteilung der Stapelfehler identifiziert man in Abbildung
7.7 a) die verschiedenen STO-Blöcke und kennzeichnet diese entsprechend der Zahl der ent-
haltenen STO-Lagen (Abbildung 7.7 b)). Die Größe der abgegrenzten Rechtecke entspricht
maßstabsgerecht der Ausdehnung der korrespondierenden Areale in Abbildung 7.7 a). Der
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Anteil von RP STO (n=4) an der gezeigten Fläche ATEM entspricht etwa 60 %. Man kann
deutlich erkennen, dass die Konzentration der Defekte in der Nähe zum Substrat deutlich
größer ist als an der Oberfläche.

Diese Phänomenologie bewertet man quantitativ, indem man die Probe in i = 1−11 Lagen mit
der Dicke einer SrO (SrTiO3)4-Zelle teilt (vergleiche Abbildung 7.7 b)). In jeder Lage i quan-
tifiziert man die Defekte durch die Abweichung von der gewünschten Sr/Ti-Stöchiometrie. Im
durch die Lage i abgegrenzten Bereich stellt man die Zahl der vertikalen, nvert (i), und hori-
zontalen, n∗horz (i), SrO-Lagen fest. nvert und n∗horz werden auf eine volle Monolage, die sich
für den gemessenen Bereich über eine Breite von 49 nm erstreckt, normiert. Da in der perfek-
ten RP STO (n=4)-Struktur eine horizontale SrO-Lage in jeder Lage mit Index i vorkommen
würde, zieht man diese in jeder Lage ab und erhält so nhorz (i) = n∗horz (i)− 1 ML.

nvert fällt als Funktion von i kontinuierlich ab und erreicht bei i = 6 dann ein fast konstantes
Niveau (siehe Abbildung 7.9 a)). nhorz oszilliert sehr stark für i = 1−6, was daraus resultiert,
dass die Länge der horizontalen SrO-Lagen im Bereich der Breite der HAADF-Aufnahme
liegt. Deshalb betrachtet man zusätzlich die Summen

Nvert,horz (i) =
i∑

k=1
nvert,horz (k) (7.2)

um einen Eindruck von der akkumulierten Unstöchiometrie zu gewinnen. Für Nvert,horz (i)
sieht man so eine klare Änderung der Steigung bei i = 6 (siehe Abbildung 7.9 b)). In den
ersten i = 1− 6 Lagen ergibt sich insgesamt ein Überschuss von

6∑
k=1

(nvert (k) + nhorz (k)) = 3.1 ML (7.3)

SrO, was einem Sr-Überschuss von ∼ 10 % gleichkommt. Für die folgenden i = 6− 11 Lagen
ist dieser Überschuss stark reduziert und liegt bei

11∑
k=6

(nvert (k) + nhorz (k)) = 0.6 ML (7.4)

einem Sr-Überschuss von ∼ 2.4 %. Diese verringerte Konzentration an Defekten in der oberen
Hälfte der Heterostruktur macht sich auch in einem erhöhten Anteil der gewünschten RP
STO (n=4)-Phase bemerkbar. Dieser beträgt in den letzten i = 7− 11 Lagen 85 %.

7.2.5. Diskussion

Zu Beginn soll ausgeschlossen werden, dass sich die hier vorgestellten RP STO-Strukturen
durch eine einfache Festkörperreaktion der aufgebrachten Sr- und Ti-Ionen gebildet ha-
ben. In einem zusätzlichen Experiment erstellt man eine gemischte Lösung der Sr- und Ti-
Präkursoren, wobei die molaren Verhältnisse entsprechend der mittleren Sr/Ti-Stöchiometrie
in der RP STO (n=4)-Struktur gewählt wurden. Bei der Deposition dieser Lösung auf ein STO
(001)-Substrat entstand ein Film, dessen XRD-Spektrum keine Peaks einer RP STO-Phase
enthielt. Es entstand also STO mit zufällig verteilten SrO-Lagen. Bei den in der Literatur
vorkommenden Studien zur Synthese von RP STO-Kristallen über eine Festkörperreaktion
wurden außerdem deutlich andere Herstellungsparameter gewählt als hier. Dort wurden die
Kristalle bei TFK ≈ 1240 ◦C über mehrere Wochen gesintert [225].
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Für die bei der MAD ALE vorherrschenden Bedingungen ist die bulk-Diffusion der Sr-
Ionen zu vernachlässigen. Der Diffusionskoeffizient für Sr in undotiertem STO beträgt bei
TDep ≈ 930 ◦C D (1208 K) ≈ 1.2 · 10−26m2s−1 [60], womit die Diffusionslänge bei einer Depo-
sitionsdauer in der Größenordnung tMAD ≈ 1 h bei

√
2DtMAD ≈ 0.01 nm liegt. Experimentell

lässt sich diese Tatsache dadurch bestätigen, dass man eine RP STO-Heterostruktur bei TDep
für eine Stunde auslagert und die Röntgenspektren vor und nach dem Auslagern betrachtet.
Dabei kann man keine signifikanten Unterschiede ausmachen.

Neben der Diffusion im bulk kann es aber noch zu Reaktionen an der Oberfläche kommen.
Diese wurden bereits im Abschnitt 6.3 für das Wachstum von Manganaten auf STO beob-
achtet. In der Tat berichten Szot et al. eine Anreicherung von SrO auf oder einige Monolagen
unterhalb der Oberfläche von STO (001), das unter oxidierenden Bedingungen (T = 900 ◦C,
pO2 = 200 torr) ausgelagert wurde [235]. Als treibende Kraft wird dabei eine erhöhte Verset-
zungsdichte an der Oberfläche angeführt [235]. Zudem werden die Versetzungen als Diffusi-
onskanäle benannt. Da bei der MAD ALE mit TDep ≈ 930 ◦C und pO2 ≈ 160 torr ähnliche
Bedingungen vorherrschen, lässt sich auch die beobachtete Mikrostruktur des RP STO (n=4)-
Filmes auf eine derartige Eigenschaft des Substrates zurückführen. Nahe zum STO-Substrat
stören Diffusionsvorgänge die Abfolge der SrO- und TiO2-Lagen. In den späteren Lagen ver-
schwindet der Einfluss des Substrates und das Wachstum ist nur wenig gestört.

Die Messungen der in-situ Ellipsometrie geben Hinweise auf Diffusionsvorgänge zu Beginn
der Deposition. ∆2SrO steigt für die ersten r = 1 − 5 kontinuierlich an, um dann zu sät-
tigen. Eine solche verkleinerte Amplitude von ∆ beim Wachstum der doppelten SrO-Lage
kann man nicht mit einem Aufrauen identifizieren. Eine raue SrO-Schicht würde im Rah-
men der Näherung durch ein effektives Medium einen kleineren effektiven Brechungsindex
aufweisen als SrO, wodurch ∆ einen stärkeren Anstieg zeigen würde. Bei einer teilweisen
Durchmischung von SrO mit dem STO-Substrat ist allerdings eine kleinere Änderung von
∆ zu erwarten als beim Wachstum eines geschlossenen SrO-Filmes. Die Mischlage aus STO
und der eindiffundierten Sr-Atome hat in der Näherung durch ein effektives Medium einen
Brechungsindex, der zwischen dem Wert für SrO und STO liegt. Durch den geringeren Un-
terschied zum STO-Substrat trägt eine derartige Mischlage dann deutlich weniger zu ∆ bei
als ein reiner SrO-Film.

In Abbildung 7.10 ist ein Modell der Vorgänge beim Wachstum dargestellt, das die Sr-
Diffusionsvorgänge berücksichtigt. Die erste zweifache SrO-Lage, die auf das Ti-terminierte
Substrat aufgebracht wird, diffundiert teilweise in das STO und bildet dort horizontale und
vertikale RP-Defekte (Abbildung 7.10 a)-b)). In der Folge wird TiO2 abgeschieden. Das SrO
im STO reagiert dabei mit der Bildung von STO (Abbildung 7.10 b)-c)). Das Auftreten dieses
Prozesses erklärt auch die kleine Amplitude von ∆STO zu Beginn. Für r = 1 kommt es nicht
zu einem Wechsel zwischen einer SrO- und TiO2-Terminierung, sondern die Heterostruktur
behält durch die Diffusionsvorgänge vorwiegend einen SrO-Abschluss (siehe Abbildung 7.10
b)-e)). Wenn die Heterostruktur nach dem TiO2-Puls aus SrO-terminiertem STO besteht
und nach dem SrO-Puls aus STO mit RP-Defekten (Abbildung 7.10 c)-d)), ist die Änderung
der optischen Eigenschaften deutlich kleiner als bei einer festen Änderung der Terminierung
zwischen SrO und TiO2 in den späteren Phasen.

Die geschilderten Bewegungen der Sr-Ionen führen zu einer Verschiebung der im TEM sicht-
baren Grenzfläche der gesamten Heterostruktur. Daraus resultiert der Unterschied zwischen
der aus der TEM-Aufnahme ermittelten Filmdicke und der Vorhersage. Durch lokale Variatio-



119 Kapitel 7. Atomlagenepitaxie
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TiO2

Grenzfläche

Abbildung 7.10.: Modell der Vorgänge zu Beginn des Wachstums von RP STO auf Ti-
terminiertem STO (001)-Substrat: a)-b) Auf das Ti-terminierte Substrat wird eine zweifa-
che Lage von SrO aufgebracht. Dabei diffundiert ein Teil der Sr-Ionen oberflächlich in das
STO-Substrat und bildet horizontale und vertikale RP-Defekte. b)-c) Eine TiO2-Lage wird
deponiert. Das SrO in den RP-Defekten bewegt sich an die Oberfläche und bildet mit dem
TiO2 eine STO-Lage mit SrO-Abschluss. c)-d) Bei der Abscheidung einer einfachen SrO-
Lage erfolgt die erneute Bildung von RP-Defekten an der Oberfläche. d)-e) Die RP-Defekte
reagieren wiederum mit dem dosierten TiO2, so dass STO mit Sr-Terminierung entsteht.

nen der SrO-Beweglichkeit resultiert zudem die undefinierte Position der ersten zusätzlichen
SrO-Lagen. Die in Abbildung 7.10 skizzierten Vorgänge bewirken eine Anreicherung von SrO
an der Oberfläche des Films vergleichbar zu den Prozessen, die Szot et al. vorschlagen. Diese
oberflächliche Erhöhung der SrO-Konzentration ist dann die Ursache des erhöhten Aufkom-
mens an SrO-Lagen im ersten Teil der RP STO (n=4)-Heterostruktur (vergleiche Abschnitt
7.2.4).

Im weiteren Verlauf der Deposition sinkt die Mobilität der SrO-Lagen. Für r > 5 sättigt
∆2SrO bei dem Mittelwert für r = 6 − 14, womit man annehmen kann, dass für r > 5 die
aufgebrachten doppelten SrO-Lagen nicht mehr in das Substrat diffundieren. Im zweiten Teil
der Heterostruktur sind die SrO-Lagen also nicht mehr so beweglich wie im ersten. Es gibt
keine treibende Kraft mehr, die eine Bewegung der Sr-Ionen zur Oberfläche hervorruft. Dies
wird an der plötzlichen Abnahme der Steigungen von Nhorz, Nvert bei i = 6 verdeutlicht
(siehe Abbildung 7.9 b)).

Man kann über die Ursachen der Demobilisierung der SrO-Lagen nur spekulieren. Zum einen
können die Versetzungen in der Oberfläche des STO-Substrates nach dem Wachstum des
ersten Teils der Heterostruktur ausgeheilt sein, so dass diese nicht mehr die Sr-Diffusion
treiben können. Andererseits hat sich in der ersten Hälfte der RP STO (n=4)-Struktur ein
STO-SrO-Netzwerk gebildet. In diesem ergibt sich durch cSTO/2 6= cSrO eine komplizierte
Landschaft der elastischen Energie. Beim Einbau zusätzlicher SrO-Lagen ist es so für das
System schwierig ein neues Energieminimum zu finden, da eine gleichzeitige Bewegung vieler
Lagen notwendig ist.
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Abbildung 7.11.: STEM ADF-Aufnahmen von RP STO (n=4)-Heterostruktur auf STO
(001)-Substrat. Rechts: Vergrößerte Darstellung von Bereich nahe zum Substrat (Der Film
wurde von Fryderyk Lyzwa mit MAD ALE abgeschieden und die TEM-Aufnahmen von
Vladimir Roddatis angefertigt.).

LSAT

Grenzfläche
LSAT
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Abbildung 7.12.: STEM ADF-Aufnahmen von RP STO (n=4)-Heterostruktur auf LSAT
(001)-Substrat. Rechts: Vergrößerte Darstellung von Bereich nahe zum Substrat (Der Film
wurde von Fryderyk Lyzwa mit MAD ALE abgeschieden und die TEM-Aufnahmen von
Vladimir Roddatis angefertigt.).

Im weiteren Verlauf der Deposition bestimmt dann allein die Stöchiometrie der dosierten
Sr-,Ti-Präkursoren die Sr/Ti-Stöchiometrie im Film. Der leichte Drift von ∆ nach oben beim
Wachstum der vier STO-Lagen ist so mit dem Sr-Überschuss von 2.4 % zu verbinden, der
sich bei der Auswertung der TEM-Aufnahme ergibt.

Mit dieser Modellvorstellung über das Wachstum der RP STO-Strukturen durch MAD ALE
wurden die nachfolgenden Experimente, die von Fryderyk Lyzwa im Rahmen seiner Master-
arbeit durchgeführt wurden, motiviert. Dabei wurden wie hier RP STO (n=4)-Strukturen



121 Kapitel 7. Atomlagenepitaxie

mittels MAD ALE abgeschieden. Allerdings wurden deutlich dickere Filme (d ≈ 50 nm) auf-
gewachsen, um die Struktur fern vom gestörten Bereich nahe zum Substrat zu betrachten.
Die RP STO (n=4)-Strukturen mit d ≈ 50 nm wurden auf STO (001)- und LSAT (001)-
Substraten aufgewachsen.

In Abbildung 7.11 sieht man eine STEM ADF-Aufnahme der RP STO (n=4)-Struktur auf
STO (001)23. Deutlich erkennt man Störungen der SrO-STO-Abfolge in der Nähe zum Sub-
strat. Dieser gestörte Bereich erstreckt sich ähnlich wie in Abbildung 7.7 über eine Dicke
von ∼ 10 nm. Daran anschließend herrscht die angestrebte Sequenz mit vier STO-Lagen zwi-
schen den zusätzlichen SrO-Ebenen bis hin zur Oberfläche des Filmes vor. Beim Wachstum
auf LSAT zeigt sich ein ähnliches Bild mit undefinierter STO-SrO-Abfolge in einer Region
mit d ∼ 10 nm in der Nähe zum Substrat und einer folgenden Zone, in der durchgehende
horizontale SrO-Lagen anzutreffen sind (Abbildung 7.12). Die zuvor geschilderten Diffusions-
vorgänge finden also auch beim LSAT-Substrat statt. Dies wird plausibel, wenn man die Fülle
von Perowskiten betrachtet, in die bereits zusätzliche rocksalt-Lagen eingebracht wurden, z.B.
SrRuO3 [229], La1−xSrxMnO3 [230, 231], CaMnO3 [227].

Zum Schluss wird die hier eingeführte MAD Atomlagenepitaxie (ALE) mit den etablierten
Depositionstechniken wie MBE verglichen. Der Anteil von 85 % der RP STO (n=4)-Phase im
oberen Teil der Heterostruktur aus Abbildung 7.7 ist nur etwas kleiner als ein Anteil von 94 %,
welcher sich für Filme ergibt, die mit MBE hergestellt wurden [226]. Für die Schichten, die mit
MBE hergestellt wurden, gibt es keine Berichte über eine gestörte Region in der Nähe zum
Substrat [226, 228, 236]. Dies ist womöglich eine Folge der anderen Wachstumsbedingungen
(TDep ≈ 750 ◦C, pO2 ≈ 2 ·10−7 torr), die zu einer teilweisen Reduktion von STO führen. Nach
Szot et al. folgen daraus andere Reaktionen an der Oberfläche von STO (001) [235]: Es kommt
zu einer Anreicherung von TiOx statt SrO. Bei MAD ALE lässt sich die Beweglichkeit der
SrO-Lagen derzeit nicht durch eine reduzierte Depositionstemperatur vermindern. Denn die
Pyrolyse des verwendeten Ti-Präkursors läuft für T ≤ 900 ◦C nicht mehr in der geeigneten
Art und Weise ab, die für ein epitaktisches Wachstum notwendig ist.

Hier wurde die korrekte Sr/Ti-Stöchiometrie unter Anwendung der in-situ Ellipsometrie er-
mittelt. Das Verhältnis der dosierten Volumina der Sr- und Ti-Lösung wurde so eingestellt,
dass die Änderung von ∆ nach aufeinanderfolgenden Sr- und Ti-Pulsen verschwindet. Die
erreichbare Genauigkeit dieser Methode wurde auf ∼ 1.5 % abgeschätzt. Diese Strategie ist
vergleichbar mit der Methode, die von Haeni et al. angewendet wird, um die SrO- und TiO2-
Flüsse bei der MBE zu kalibrieren [237]. Die SrO- und TiO2-Dosen können damit bis zu einer
Präzision von ∼ 1 % festgelegt werden.

23Die Positionen der doppelten SrO-Lagen sind hier nur verschwommen zu sehen, was auf eine Substratstufe
innerhalb der TEM-Lamelle zurückzuführen ist.
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7.3. ((SrMnO3)1/(LaMnO3)2)m: Rolle der ersten Lagen

7.3.1. Einführung

Bei den im vorherigen Kapitel vorgestellten STO-RP-Strukturen lag unter den oxidierenden
Bedingungen der MAD mit Ti4+ eine feste Valenz der Übergangsmetallionen vor. Des Weite-
ren sind die SrO- und TiO2-Lagen elektrisch neutral. Beim Wachstum von gemischtvalenten
Manganaten mittels MAD ALE ergibt sich im Gegensatz dazu eine veränderliche Mangan-
Valenz zwischen Mn3+ und Mn4+. Außerdem sind die MnO2- und LaO-Lagen nicht mehr
elektrisch neutral, so dass sich beim Wachstum elektrostatische Potentiale aufbauen können
(vergleiche Abschnitt 3.1). Mit der in-situ Ellipsometrie kann man dabei Umverteilungen der
Elektronen auf den Mn-Ionen erfassen. Die Qualität der mit MAD ALE hergestellten Man-
ganate lässt sich anschließend durch elektrische und magnetische Messungen verifizieren, so
dass man die in-situ Messungen direkt mit den funktionalen Eigenschaften verknüpfen kann.

In diesem Abschnitt betrachtet man das Wachstum der in Abbildung 7.13 dargestellten Hete-
rostruktur von (SrMnO3)1 / (LaMnO3)2 auf Ti-terminierten STO (001)-Substraten. Bei den
hier durchgeführten Experimenten wird die Einheitszelle aus Abbildung 7.13 m = 18-mal
wiederholt. Insgesamt werden so 6 ·m = 108 halbe Perowskit-Lagen abgeschieden. Hier soll
im Speziellen untersucht werden, welchen Einfluss eine lokale Abweichung von der korrekten
Stöchiometrie besitzt. Man variiert dabei nur die deponierten Volumina für die ersten beiden
halben Perowskit-Lagen (erste SrO- und MnO2-Lage). Für die restlichen 106 Lagen dosiert
man die stöchiometrischen Mengen der La-, Sr- und Mn-Lösungen. Die Bestimmung der stö-
chiometrischen Mengen wird in Abschnitt 7.3.2 beschrieben. Für die LMO-Lagen kann man
aufgrund der oxidierenden Bedingungen nicht ausschließen, dass ein La-Defizit eingebaut wird
(vergleiche Abschnitte 3.3.3 und 9.2.1). Dieses liegt jedoch im Bereich weniger Prozent [114–
116] und ist damit wesentlich kleiner als die absichtlich eingeführten lokalen Abweichungen
von der idealen Stöchiometrie. Die folgenden Ausführungen fokussieren sich auf zwei Proben:
Bei der ersten Probe wird für die erste SrO-Lage das 1.5-fache der stöchiometrischen Menge
deponiert (f (Mn/Sr) = 0.6) und bei der zweiten Probe für die erste MnO2-Lage das 1.6-fache
(f (Mn/Sr) = 1.6). Die verbleibenden Lagen sind für beide Proben identisch.

In diesem Abschnitt werden zunächst die zum Wachstum dieser Strukturen nötigen experi-
mentellen Vorbereitungen besprochen. Dann werden die Messungen der in-situ Ellipsometrie
für die beiden Proben mit f (Mn/Sr) = 0.6 bzw. f (Mn/Sr) = 1.6 detailliert verglichen. Nach
der Deposition wurden die strukturellen Eigenschaften mit XRD und XRR untersucht und

LaO

SrO

MnO  2 (2.La-Mn)

MnO  2 (1.La-Mn)

MnO  2 (Sr-Mn)

TiO   2

LaO

x m=18

Start

Abbildung 7.13.: Illustration der Heterostruktur von (SrMnO3)1 / (LaMnO3)2, die durch
abwechselnde Deposition von SrO-, MnO2- und LaO-Lagen auf einem Ti-terminierten STO
(001)-Substrat mit MAD ALE hergestellt wird. Die (SrMnO3)1 / (LaMnO3)2-Einheit wird
dabei m = 18-mal wiederholt.
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die Oberflächenmorphologie mittels STM abgetastet. Außerdem werden die elektrischen und
magnetischen Eigenschaften beider Heterostrukturen präsentiert. In der abschließenden Dis-
kussion werden anhand der in-situ Messungen Modelle für das Wachstum entwickelt und
aufgezeigt, wie sich die Abweichungen von der korrekten Stöchiometrie in den ersten SrO-
und MnO2-Lagen auf das Wachstum auswirken.

7.3.2. Experimentelle Vorbereitungen

Wie bei den STO-RP-Strukturen muss man vor der Deposition der Heterostrukturen aus
Manganaten die nötigen Volumina V (X) der Präkursorlösung bestimmen, die zur Abschei-
dung einer Monolage des Elementes X notwendig ist. Unter Verwendung von Mischlösun-
gen aus Sr- und Mn- bzw. La- und Mn-Präkursoren ergeben sich die Korrekturfaktoren
CSr/Mn = 1.37 bzw. CLa/Mn = 1.35 (vergleiche Abschnitt 4.1). V (SrO) und V (LaO) fol-
gen dann mit diesen Faktoren aus V (MnO2) (vergleiche Abschnitt 7.2.2), dem Volumen
der Mn-Präkursorlösung, das zur Deposition einer Monolage von MnO2 notwendig ist. Im
konventionellen MAD-Prozess deponiert man dazu La0.7Sr0.3MnO3-Filme unter Verwendung
unterschiedlicher Volumina der Präkursorlösung. Durch die Auswertung von XRR-Spektren
dieser Filme folgt dann unter Kenntnis der dosierten Präkursormenge V (MnO2) = 6.9µl.
In Abschnitt 8.2.3 wurde gezeigt, dass die abgeschiedene Schichtdicke von LSMO(x)-Filmen
nicht von der Sr-Dotierung x abhängt, sondern allein durch die Zahl der dosierten Mn-Ionen
bestimmt wird. Des Weiteren ergibt sich, dass die Korrekturfaktoren, CSr/Mn und CLa/Mn, für
das gesamte LSMO(x)-Phasendiagramm anwendbar sind. Damit ist eine gegenseitige Beein-
flussung der Präkursoren bei der gemeinsamen Lösung in DMF auszuschließen und die Kor-
rekturfaktoren lassen sich vom konventionellen MAD-Prozess auf die MAD ALE übertragen.
Für die ALE werden die einzelnen Präkursoren, Sr (acetylacetonat)2, La (acetylacetonat)3
und Mn (acetylacetonat)2, mit einer Konzentration von 0.02 mol/l in DMF gelöst. Man ter-
minierte die STO (001)-Substrate entsprechend dem Verfahren in Abschnitt 4.4.2 mit einem
TiO2-Abschluss. Die Deposition erfolgt bei einer Substrattemperatur von TDep = 930 ◦C und
mit einer Rate von pDep ≈ 0.5− 0.6 ML/s. Die Wartezeit zwischen den Präkursorpulsen wur-
de so eingestellt, dass das Aerosol in der Kammer komplett abgesaugt worden ist, bevor das
nächste Material deponiert wird.

Aus den individuellen Lösungen der La-, Sr-, und Mn-Präkursoren werden im Anschluss die
Heterostrukturen aus (SrMnO3)1 / (LaMnO3)2 abgeschieden. V (X) bezeichnet die stöchio-
metrische Menge, die nach den oben durchgeführten Prozeduren für die Deposition einer
Monolage des Materials X notwendig ist. Für die jeweils erste Lage des Materials X wird
nicht diese stöchiometrische Menge dosiert, sondern V0 (X). Bei den hier vorgestellten Expe-
rimenten erfolgt die Eichung der Länge der Depositionsleitungen durch die Beobachtung des
Wachstums mit in-situ Ellipsometrie (vergleiche Abschnitt 4.4). Dadurch ergibt sich ein Fehler
von σ (V0 (X)) = 0.4µl bei der nachträglichen Bestimmung von V0 (X) über die Auswertung
der in-situ Messungen. In den folgenden Darstellungen werden zwei Depositionsvorgänge ver-
glichen, die sich nur hinsichtlich V0 (Mn) und V0 (Sr) unterscheiden. Bei der ersten La-Lage
gilt in beiden Fällen V0 (La) = V (La). Zur einfacheren Differenzierung dieser beiden Proben
wird der Quotient

f (Mn/Sr) = V0 (Mn)
V (Mn) ·

V (Sr)
V0 (Sr) (7.5)

eingeführt, mit dem die Proben im Folgenden bezeichnet werden. Für die erste Probe folgt aus
V0 (Sr) /V (Sr) = 1.5 und V0 (Mn) /V (Mn) = 0.9 f (Mn/Sr) = 0.6 und für die zweite Probe
aus V0 (Sr) /V (Sr) = 1.0 und V0 (Mn) /V (Mn) = 1.6 f (Mn/Sr) = 1.6 (siehe Tabelle 7.1).
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Abbildung 7.14.: Überblick der in-situ Ellipsometrie von SMO1/LMO2 (m = 18)-
Heterostruktur auf STO (001)-Substraten für a) f (Mn/Sr) = 0.6 und b) f (Mn/Sr) = 1.6.
Aus den Werten von ∆, Ψ am Ende der Deposition ergeben sich die durchschnittlichen
Brechungsindizes NAv die in den Diagrammen vermerkt sind.

7.3.3. In-situ Ellipsometrie

In Abbildung 7.14 ist eine Übersicht der in-situ Messungen beim Wachstum der Proben
mit f (Mn/Sr) = 0.6 und f (Mn/Sr) = 1.6 gezeigt. Die Einhüllende von ∆ (t), Ψ (t) entspricht
dem Verlauf, der sich für einen einfachen LSMO(x=0.33)-Film ergibt. Die durchschnittli-
chen Brechungsindizes sind mit NAv = 2.35(2) − i · 0.55(1) für f (Mn/Sr) = 0.6 und NAv =
2.34(2) − i · 0.57(1) für f (Mn/Sr) = 1.6 fast identisch und stimmen mit dem Brechungsin-
dex einer einfachen LSMO(x=0.33)-Schicht überein (vergleiche Abschnitt 6.2). Dies deutet
eine vorwiegend homogene Verteilung der eg-Elektronen in der LMO/SMO-Heterostruktur
an (vergleiche Abschnitt 6.2 und 9.3.2).

Im Detail zeigen sich aber Unterschiede im zeitlichen Verlauf von ∆ und Ψ, wie man in den
Abbildungen 7.15 und 7.16, die den Verlauf von ∆ (t) zu Beginn zeigen, erkennen kann. Deut-
lich kann man einen längeren ersten Sr-Puls für f (Mn/Sr) = 0.6 und einen längeren ersten
Mn-Puls für f (Mn/Sr) = 1.6 erkennen. Beide Proben zeigen in den Pausen ein relaxieren-
des Verhalten in ∆ (t). Für f (Mn/Sr) = 1.6 sind die Änderungen in den Pausen kleiner als
für f (Mn/Sr) = 0.6. Des Weiteren folgt das Vorzeichen der Änderungen in den Pausen bei
f (Mn/Sr) = 1.6 dem Vorzeichen der Änderungen während der Dosierung der Präkursoren. Es
fällt auf, dass die Relaxation nach der Deposition einer MnO2-Lage deutlich ausgeprägter ist
als nach einer SrO- oder LaO-Lage, wo der Verlauf fast waagerecht ist. Bei f (Mn/Sr) = 0.6
zeigt sich ein anderes Bild: Es sind ausgeprägte Änderungen des Signals in den Pausen zu
erkennen und überdies besitzt die Steigung von ∆ (t) in den Pausen teilweise ein anderes
Vorzeichen als während der zuvor stattfindenden Präkursorpulse.
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Abbildung 7.15.: Vergrößerte Darstellung des grau umrandeten Bereichs aus Abbildung
7.14 a). Die Zeitintervalle, in denen eine Dosierung der Mn-, Sr- und La-Präkursoren statt-
findet, sind entsprechend der Farbskala im rechten Teil des Bildes hinterlegt. In den weiß
unterlegten Bereichen wurde keine Lösung dosiert.
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Abbildung 7.16.: Vergrößerte Darstellung des grau umrandeten Bereichs aus Abbildung
7.14 b). Die Zeitintervalle, in denen eine Dosierung der Mn-, Sr- und La-Präkursoren statt-
findet, sind entsprechend der Farbskala im rechten Teil des Bildes hinterlegt. In den weiß
unterlegten Bereichen wurde keine Lösung dosiert.

Zur quantitativen Auswertung der in-situ Ellipsometrie definiert man in Abbildung 7.17 die
Größen ∆D (X) und ∆R (X), mit denen die Änderungen von ∆ (t) während der Dosierung der
Präkursoren und in den Depositionspausen beschrieben werden. ∆T (X) = ∆D (X) + ∆R (X)
ist die gesamte Änderung von ∆ bis zur Dosierung des nächsten Präkursors. Für Ψ (t) sind
die Änderungen im Vergleich zum Rauschen zu klein, um eine systematische Übersicht zu
erhalten.
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Abbildung 7.17.: Zur quantitativen Auswertung von ∆ (t): Die Änderungen während der
Dosierung der Präkursorlösungen, ∆D (X), in der Pause zwischen den Präkursorpulsen,
∆R (X), und die gesamte Änderung, ∆T (X) = ∆D (X) + ∆R (X), werden aus dem Verlauf
von ∆ (t) abgelesen. Dabei steht X für das dosierte Element: die A-Plätze, Sr und La, sowie
Mn auf dem B-Platz.

In Abbildung 7.18 sind diese drei Größen für die Mn-Pulse als Funktion der Nummer der
MnO2-Lage, iMn = 1−54, dargestellt. ∆D (Mn) zeigt für f (Mn/Sr) = 1.6 einen sehr periodi-
schen Verlauf mit lokalen Minima bei der MnO2-Lage nach dem Sr-Puls (Sr-Mn) und lokalen
Maxima bei der MnO2-Lage nach dem zweiten La-Puls (2. La-Mn). Für f (Mn/Sr) = 0.6 ist
diese Periodizität nur schwach ausgeprägt, ∆D (Mn) schwankt als Funktion von iMn eher
zufällig. Des Weiteren fällt auf, dass ∆D (Mn) bei f (Mn/Sr) = 1.6 für alle iMn negativ ist,
wogegen ∆D (Mn) für f (Mn/Sr) = 0.6 bei iMn = 10 einen Vorzeichenwechsel erfährt. In den
Pausen verhält sich die Probe mit f (Mn/Sr) = 1.6 ähnlich wie während der Präkursorpulse.
Es ist die gleiche Periodizität zu erkennen mit Minima und Maxima an den gleichen Posi-
tionen wie bei ∆D (Mn). Im Mittel ist ∆R (Mn) wesentlich kleiner als ∆D (Mn) und macht
etwa 1/3 der totalen Änderung ∆T (Mn) aus. Auch für f (Mn/Sr) = 0.6 zeigt ∆R (Mn) aus-
geprägte Oszillationen als Funktion von iMn. Die Extrema dieser Schwingungen befinden
sich an den gleichen Stellen wie bei f (Mn/Sr) = 1.6. Allerdings reproduziert sich das Schema
der ∆R (Mn) mit den aufeinander folgenden Lagen, Sr-Mn, 1. La-Mn und 2. La-Mn nicht so
präzise wie für f (Mn/Sr) = 1.6. In der Addition resultiert dann ∆T (Mn). Diese Größe zeigt
für f (Mn/Sr) = 1.6 eine sich wiederholende Abfolge, bei der ∆T (Mn) von der Sr-Mn-Lage
über die erste La-Mn-Lage bis zur zweiten La-Mn-Lage kontinuierlich ansteigt. Die Oszil-
lationsamplitude, die Differenz zwischen ∆T (Mn) für die Sr-Mn-Lage und ∆T (Mn) für die
2. La-Mn-Lage, sinkt mit steigendem iMn langsam ab. Im Mittel liegt diese Amplitude für
f (Mn/Sr) = 1.6 bei 0.25 ◦, für f (Mn/Sr) = 0.6 ist diese mit 0.17 ◦ kleiner. Außerdem ist die
periodische Wiederholung der Oszillationen nicht so reproduzierbar wie bei f (Mn/Sr) = 1.6.
So ist ∆T (Mn) für die 1. La-Mn-Lage bei f (Mn/Sr) = 1.6 stets signifikant kleiner als für die
2. La-Mn-Lage. Dies ist bei f (Mn/Sr) = 0.6 nicht mehr der Fall, zum Teil ist dort ∆T (Mn)
für die 1. La-Mn-Lage innerhalb des Messfehlers gleich oder sogar größer als für die 2. La-
Mn-Lage.

Auch bei der Betrachtung der Änderung von ∆ beim Aufbringen von SrO- und LaO-Lagen auf
die A-Plätze zeigen sich periodische Abläufe entsprechend dem Depositionsschema. ∆D (A)
zeigt für f (Mn/Sr) = 0.6 und f (Mn/Sr) = 1.6 eine ähnliche Ausprägung der Oszillationen
sowohl mit Blick auf die Positionen der Extrema als auch hinsichtlich der Amplitude der
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Abbildung 7.18.: ∆D (Mn), ∆R (Mn) und ∆T (Mn) = ∆D (Mn) + ∆R (Mn) für
f (Mn/Sr) = 0.6 und f (Mn/Sr) = 1.6 als Funktion der Nummer der deponierten MnO2-
Lage, iMn = 1−3 ·m = 1−54. Mit den eingezeichneten Linien werden die unterschiedlichen
MnO2-Lagen in einer Periode identifiziert (vergleiche Abbildung 7.13).

Oszillationen. Das Minimum dieser Schwingungen von ∆D (A) zeigt sich bei der Deposition
der 2. La-Lage, das Maximum bei der Deposition der 1. La-Lage (siehe Abbildung 7.19).
Für f (Mn/Sr) = 1.6 ist in ∆R (A) keine Struktur der periodischen Abfolge von ∆D (A) zu
erkennen. Insgesamt ist ∆R (A) für f (Mn/Sr) = 1.6 sehr klein und macht etwa 10 % von
∆T (A) aus. Für f (Mn/Sr) = 0.6 haben die Änderungen in der Pause einen deutlich größeren
Anteil an ∆T (A). Überdies besitzt ∆R (A) für iA . 20 ein Vorzeichen entgegengesetzt zu
∆D (A). In der Addition resultiert wieder ∆T (A). Wie für ∆T (Mn) zeigt sich auch hier eine
mit iA abnehmende Oszillationsamplitude. Wiederum ist die durchschnittliche Amplitude
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Abbildung 7.19.: ∆D (A), ∆R (A) und ∆T (A) = ∆D (A) + ∆R (A) mit A=Sr, La für
f (Mn/Sr) = 0.6 und f (Mn/Sr) = 1.6 als Funktion der Nummer der deponierten A-Platz-
Lagen (SrO, LaO), iA = 1 − 3 · m = 1 − 54. Mit den eingezeichneten Linien werden die
Positionen der verschiedenen Elemente (Sr und La) auf den A-Plätzen für eine Periode
markiert.

der Oszillationen für f (Mn/Sr) = 1.6 mit 0.17 ◦ größer als für f (Mn/Sr) = 0.6 mit 0.13 ◦. Es
fällt außerdem wie bei ∆T (Mn) auf, dass die Oszillationen für f (Mn/Sr) = 1.6 regelmäßiger
verlaufen als für f (Mn/Sr) = 0.6.

Die Kombination von ∆T (Mn) und ∆T (A) ist in Abbildung 7.20 als Funktion des Indexes
i = 1−108, mit dem die aufgebrachten Lagen durchgezählt werden, gezeigt. In der Übersicht
in Abbildung 7.20 a) bestätigt sich der Eindruck eines periodischen Verlaufs von ∆T . Für
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Abbildung 7.20.: Zusammenfassende Darstellung von ∆T (Mn) aus Abbildung 7.18 und
∆T (A) aus Abbildung 7.19 für f (Mn/Sr) = 0.6 und f (Mn/Sr) = 1.6: a) Übersicht der gan-
zen Depositionsdauer, i = 1 − 108 nummeriert alle deponierten Lagen. b) und c) sind
Vergrößerungen der markierten Bereiche in a).

f (Mn/Sr) = 1.6 besitzen die Oszillationen zu Beginn die größte Amplitude, die dann mit
steigendem i langsam abfällt. Für die andere Probe mit f (Mn/Sr) = 0.6 ist die Amplitude
zu Beginn wesentlich kleiner als für f (Mn/Sr) = 1.6 (siehe Abbildung 7.20 b)). Im weiteren
Verlauf der Deposition vergrößert sich diese Amplitude allerdings und erreicht dann für i & 55
ein ähnliches Niveau wie für f (Mn/Sr) = 1.6 (Abbildung 7.20 c)).

7.3.4. Strukturelle Charakterisierung

Die deutlichen Kontraste in der in-situ Ellipsometrie zwischen den beiden vorgestellten Pro-
ben schlagen sich auch in deren strukturellen Eigenschaften nieder. Zunächst soll die Ober-
flächenmorphologie betrachtet werden (Abbildung 7.21): Für f (Mn/Sr) = 1.6 zeigt sich ein
zweidimensionales Wachstum mit klar erkennbaren Terrassen, die aus dem Fehlschnitt des
Substrates resultieren. Es ist eher ein zweidimensionales Inselwachstum zu beobachten als
eine step-flow-Wachstumsmode. Die RMS-Rauigkeit ist mit σRMS = 0.38 nm gering. Für
f (Mn/Sr) = 0.6 ist die Wachstumsmode nicht mehr zweidimensional, man erkennt Inseln mit
einer Höhe von etwa 5 nm, woraus eine deutlich größere RMS-Rauigkeit von σRMS = 1.0 nm
folgt. Die Inseln sind entlang von parallelen Linien aufgereiht. Vermutlich verlaufen diese Li-
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Abbildung 7.21.: STM-Aufnahmen der Oberflächenmorphologien für die SMO1/LMO2
(m = 18)-Heterostruktur mit a) f (Mn/Sr) = 0.6 und b) f (Mn/Sr) = 1.6.
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Abbildung 7.22.: XRR-Spektren der SMO1/LMO2 (m = 18)-Heterostrukturen mit a)
f (Mn/Sr) = 0.6 und b) f (Mn/Sr) = 1.6. Aus der Anpassung der Messungen mit ReMagX
ergeben sich die strukturellen Parameter der Übergitter, die in den Diagrammen angege-
ben sind: σInter - mittlere Rauigkeit der SMO/LMO-Grenzflächen, dtot - Gesamtdicke der
Struktur und Λ - Dicke der SMO1/LMO2-Einheiten.

nien parallel zu den Kanten der Substratstufen. Beim Wachstum besitzen die Adatome eine
zu kleine Mobilität, so dass sich Inseln in der Mitte der Terrassen bilden (vergleiche Abschnitt
4.4.2).

Auch die Auswertung der chemischen Modulation der Übergitter mit XRR-Messungen zeigt
deutliche Kontraste (Abbildung 7.22). Für f (Mn/Sr) = 1.6 ist ein Übergitterpeak erkennbar,
über den man die mittlere Rauigkeit der LMO/SMO-Grenzflächen von σInter = 0.34(3) nm
abschätzen kann. Mit dem Fehlerintervall liegt diese im Bereich der Grenzflächenrauigkeit, die
man für ein LMO2/SMO1-SL, das mit dem konventionellen MAD-Prozess gewachsen wurde,
erhält [238]. Beide Proben besitzen eine identische Gesamtschichtdicke von dtot = 19.3(3) nm.
Dies ist aufgrund der geringen Unterschiede bei den deponierten Präkursormengen zu erwar-
ten. Der Unterschied der beiden Heterostrukturen liegt ja nur in der ersten Perowskit-Lage.
Die Doppellagendicke Λ = 1.05(2) nm wird für f (Mn/Sr) = 1.6 auch durch die Betrachtung
eines XRD-Spektrums bestätigt (siehe Abbildung 7.23). Der experimentell ermittelte Wert
von Λ ist um etwa 9 % kleiner als der theoretische Wert Λtheo = 1.16 nm. Der Übertrag bei
dem ALE-Prozess ist also kleiner als beim konventionellen MAD-Prozess, mit dem das Prä-
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Abbildung 7.23.: XRD-Spektrum für SMO1/LMO2 (m = 18)-Struktur mit
f (Mn/Sr) = 1.6: Zur Identifikation der Fremdpeaks ist neben dem gemessenen Spektrum
der Heterostruktur (rot) auch das Spektrum eines blanken STO (001)-Substrates (schwarz)
gezeigt. Im Inset ist der Satellitenpeak des (002)-Peaks zusammen mit der Bilagendicke Λ
gezeigt. Die Pfeile markieren die Positionen der Maxima der Laue-Oszillationen um den
(002)-Peak. Aus der Position der Beugungsmaxima resultiert der im Diagramm gezeigte
Gitterebenenabstand in c-Richtung.

kursorvolumen zur Deposition einer Monolage MnO2 ermittelt wurde. Der Gitterparameter
ist für beide Proben identisch und liegt bei c = 0.3855(5) nm. Das entspricht der c-Achse
einer teilweise entspannten LSMO(0.3)-Schicht mit d ≈ 30 nm [97].

7.3.5. Magnetische und elektrische Eigenschaften

Im Folgenden werden die magnetischen und elektrischen Eigenschaften der beiden betrachte-
ten Proben verglichen. Aus den in Abbildung 7.24 a) gezeigten ρ (T )-Kurven werden die Tem-
peraturen des Metall-Isolator-Überganges, TMI , ermittelt. Für f (Mn/Sr) = 1.6 liegt TMI =
330 K deutlich über TMI = 285 K für f (Mn/Sr) = 0.6. Des Weiteren ist der Metall-Isolator-
Übergang für f (Mn/Sr) = 1.6 schärfer, d.h. der maximale Wert von TCR ist höher als für
f (Mn/Sr) = 0.6. Auch der spezifischeWiderstand bei T = 5 K , ρ (5 K), ist für f (Mn/Sr) = 1.6
um einen Faktor von etwa 2 kleiner als bei f (Mn/Sr) = 0.6. Innerhalb des Messfehlers stimmt
ρ (5 K) für f (Mn/Sr) = 0.6 mit den Messungen einfacher La0.7Sr0.3MnO3-Filme vergleichba-
rer Schichtdicke überein [97]. In weiteren Experimenten wurden zusätzliche Heterostrukturen
abgeschieden, bei denen ebenso Variationen der dosierten Volumina V0 (X) für die ersten La-
gen vorgenommen wurden (siehe Tabelle 7.1). Im Inset von Abbildung 7.24 b) sieht man die
Entwicklung von TMI mit f (Mn/Sr). TMI zeigt eine ansteigende Tendenz als Funktion von
f (Mn/Sr). Für diese Proben mit unterschiedlichem f (Mn/Sr) ergeben sich unter Beachtung
der Fehlerintervalle identische Werte des komplexen Brechungsindexes, N = n − i · k (siehe
Tabelle 7.1).

Auch die magnetischen Eigenschaften bestätigen den Trend der elektrischen Messungen: Für
f (Mn/Sr) = 1.6 ist die Curie-Temperatur größer als für f (Mn/Sr) = 0.6 (Abbildung 7.25).
Außerdem ist der Betrag der Steigung von M (T ) bei T . TC für f (Mn/Sr) = 1.6 wesent-
lich größer als für f (Mn/Sr) = 0.6. Der magnetische Übergang ist bei f (Mn/Sr) = 0.6 also
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Abbildung 7.24.: Elektrische Eigenschaften der SMO1/LMO2 (m = 18)-Heterostrukturen
für f (Mn/Sr) = 0.6 und f (Mn/Sr) = 1.6: a) Temperaturabhängigkeit des spezifischen Wi-
derstandes ρ, b) Darstellung von TCR als Funktion der Temperatur zur Bestimmung der
im Diagramm vermerkten Metall-Isolator-Übergangstemperaturen TMI . Im Inset ist TMI

in Abhängigkeit von f (Mn/Sr) für verschiedene Proben dargestellt (vergleiche Tabelle 7.1).
Durch Kondensation und Gefrieren von Wasser im PPMS treten in den ρ (T )- und TCR (T )-
Kurven zusätzliche Besonderheiten auf, die entsprechend markiert wurden.

V0(Sr)
V(Sr)

V0(La)
V(La)

V0(Mn)
V(Mn) f (Mn/Sr) TMI [K] n k

1.50 1.00 0.90 0.60(4) 285 2.35 0.55
1.00 1.00 1.60 1.6(1) 332 2.34 0.57
0.80 1.00 0.90 1.1(1) 311 2.35 0.54
0.80 0.80 1.60 2.0(2) 329 2.34 0.56

Tabelle 7.1.: Elektrische und magnetische Eigenschaften von SMO1/LMO2-SL in Abhän-
gigkeit von den relativen Stöchiometrien der Anfangslagen, V0(X)

V(X) mit X = Sr,La,Mn. Für

die gezeigten Größen gelten die folgenden Fehlerintervalle: σ
(

V0(X)
V(X)

)
= 0.05, σ (TMI) = 2 K,

σ (n) = 0.02, σ (k) = 0.01. Wie oben wird der Koeffizient f (Mn/Sr) = V0(Mn)
V(Mn) ·

V(Sr)
V0(Sr) be-

rechnet, dessen Fehler durch Fehlerfortpflanzung ermittelt wird.

unschärfer. Dies deutet darauf hin, dass die FM-Ordnung in dieser Probe nicht im gesam-
ten Volumen bei der gleichen Temperatur eintritt. Es gibt Bereiche mit unterschiedlichen
Curie-Temperaturen. Die Überlagerung der magnetischen Momente dieser Bereiche führt
dann zu einer Verbreiterung des FM-Überganges der gesamten Probe. TC = 346(1) K für
f (Mn/Sr) = 1.6 ist vergleichbar mit TC = 349(1) K, das sich für ein LMO/SMO (n = 1)-
SL ergibt (siehe Abschnitt 9.4). Die magnetischen Eigenschaften bei T = 5 K, Msat und
HC , sind für beide Proben identisch (Abbildung 7.25 b)). Das Sättigungsmoment, Msat =
3.8(2)µB/Mn entspricht dem theoretischen Wert für eine volle Ausrichtung aller Spins auf
den Mn-Ionen. Das Koerzitivfeld HC = 25 Oe ist vergleichbar mit den Werten, die sich für
einfache LSMO(0.3)-Filme ergeben [97].
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Abbildung 7.25.: Magnetische Eigenschaften der SMO1/LMO2-SL: a) M (T )-Kurven, die
Curie-Temperaturen TC sind eingezeichnet (TSTO = 105 K bezeichnet die Temperatur des
strukturellen Überganges vom STO-Substrat), b) M (H)-Kurven bei T = 5 K, die Koerzi-
tivfelder HC und die Sättigungsmagnetisierungen Msat sind im Diagramm gegeben.

7.3.6. Diskussion

Insgesamt zeigen die im vorigen Abschnitt gezeigten Resultate eine drastische Änderung
der strukturellen, elektrischen und magnetischen Eigenschaften der Heterostrukturen aus
SMO1/LMO2 bei Modifikationen der Sr/Mn-Stöchiometrie in der ersten Perowskit-Lage. Zu-
nächst soll ausgeschlossen werden, dass es zu einer einfachen Festkörperreaktion auf dem Sub-
strat kommt, bei der sich alle abgeschiedenen Kationen durchmischen. Im Vergleich zu einer
stöchiometrischen Probe ergibt sich für die Probe mit f (Mn/Sr) = 0.6 ein Sr-Überschuss von
etwa 2.3 %. Bei der Herstellung einer gemischten LSMO(x=0.33)-Schicht mit dem konventio-
nellen MAD-Prozess entspricht dies etwa dem dreifachen des Fehlers beim Abwiegen der Prä-
kursoren. Auch für die Probe mit f (Mn/Sr) = 1.6 ist der sich ergebende Mn-Überschuss mit
1.5 % vernachlässigbar klein. Diese kleinen Modifikationen der durchschnittlichen Zusammen-
setzung können also nicht die Unterschiede der magnetischen und elektrischen Eigenschaften
erklären.

Auch die Messungen der in-situ Ellipsometrie sind nicht im Einklang mit einer homogenen
Durchmischung der zugeführten Kationen. In Abbildung 7.26 sind die experimentellen Da-
ten von ∆T (vergleiche Abbildung 7.20 a)) für die Struktur mit f (Mn/Sr) = 1.6 zusammen
mit einer numerischen Simulation gezeigt. Für die Simulation wird eine homogene Vertei-
lung der Sr- und La-Ionen angenommen. Die relativen Anteile der Ionen auf den A-Plätzen
bestimmen dann die mittlere Valenz der Mn-Ionen und damit auch den durchschnittlichen
Brechungsindex der Heterostruktur in der Simulation. Die berechneten Datenpunkte weichen
von den Messdaten ab. Zum einen ist die Oszillationsamplitude in der Simulation deutlich
größer als im Experiment. Andererseits verschwinden in der Simulation mit steigendem i die
Unterschiede der Werte von ∆T für die Deposition der 1. und 2. La-Lage.

Das relaxierende Verhalten in den Depositionspausen deutet das Vorhandensein von Reaktio-
nen bzw. Umverteilungen der aufgebrachten Materialien an. Da sich die LSMO(x)-Perowskite
aus der Mischlösung im konventionellen MAD-Prozess ergeben, kann man diese Perowskit-
Manganate als die thermodynamisch bevorzugten Produkte der in den Pausen stattfindenden
Reaktionen ansehen. Für f (Mn/Sr) = 0.6 sind diese Reaktionen besonders in der ersten Depo-
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Abbildung 7.26.: Vergleich der Messdaten von ∆T für die Probe mit f (Mn/Sr) = 1.6 und
einer Simulation, bei der man eine homogene Verteilung der eg-Elektronen über die gesamte
Heterostruktur annimmt.

sitionsphase (i . 20, vgl. Abbildung 7.15) in den Pausen noch nicht vollständig abgeschlossen.
Dies ist daran zu erkennen, dass die Vorzeichen der Änderungen von ∆ in den Pausen für
zwei aufeinander folgende Lagen identisch sind (Abbildung 7.15). Für f (Mn/Sr) = 1.6 sind
die stattfindenden Prozesse in den Pausen weitestgehend abgeschlossen, was man an dem fast
waagerechten Verlauf von ∆ (t) am Ende der Pausen erkennen kann (Abbildung 7.16). Auf-
fällig ist, dass man bei f (Mn/Sr) = 1.6 nur Relaxationen in den Pausen nach den Mn-Pulsen
sehen kann, also beim Abschluss einer vollen Perowskit-Lage (Die Deposition wurde mit SrO
auf einem TiO2-terminierten STO-Substrat begonnen.).

Die nicht abgeschlossene Bildung der vollen Perowskit-Einheitszellen für f (Mn/Sr) = 0.6 be-
deutet das Vorhandensein von Blöcken der einfachen Oxide, SrO, La2O3 und Mn3O4 auf der
Oberfläche. Aufgrund der strukturellen Unterschiede zur Unterlage mit Perowskit-Struktur
kann man von einer verminderten Beweglichkeit dieser Einheiten im Vergleich zu Inseln aus
Perowskit-Manganat ausgehen. Daraus resultiert die Bildung von Inseln in der Mitte der vom
Substrat vorgegebenen Terrassen (Abbildung 7.21 a)). Auch die magnetischen und elektri-
schen Eigenschaften werden durch die unvollständige Ausbildung der Perowskit-Einheitszellen
beeinträchtigt. Am Anfang der Deposition von der Heterostruktur mit f (Mn/Sr) = 0.6 bildet
sich das Manganat aus dreidimensionalen Blöcken der einfachen Oxide. Daraus resultiert eine
ungleichmäßige Verteilung der Sr- und La-Kationen auf den A-Plätzen, was zu einer Zunahme
der Coulomb-Streuung der eg-Elektronen und damit Abnahme von TC , TMI führt.

Nach diesen groben Überlegungen zu den Informationen, die sich aus den Ellipsometriemes-
sungen gewinnen lassen, soll im Folgenden genauer darauf eingegangen werden, wie es zur
Ausformung des oszillierenden Verhaltens in ∆T (A), ∆T (Mn) kommt (siehe Abbildungen
7.18 bis 7.20). Für f (Mn/Sr) = 1.6 sind diese Oszillationen vom Anfang bis zum Ende des
Depositionsvorganges in der gleichen Ausprägung vorhanden. Am Ende der Deposition kann
man mit dem STM ein zweidimensionales Inselwachstum nachweisen (Abbildung 7.21 b)).
Aufgrund der Regelmäßigkeit der in-situ Messungen kann man so auf eine Oberfläche mit
zweidimensionalen Inseln bei jedem Abschluss mit MnO2 schließen. Abweichungen von die-
sem Wachstum würden sich in den Messungen der Ellipsometrie zeigen, wie es bereits in den
Abschnitten 4.3.3, 6.1 und 9.3.1 dargelegt wurde.
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Wie bereits zuvor erwähnt wurde, ist nach dem Aufbringen einer MnO2-Lage von der ther-
modynamisch getriebenen Bildung einer vollen Perowskit-Lage auszugehen. Allerdings kann
man den Zustand nach der Deposition der Lagen für den A-Platz aus LaO bzw. SrO nicht mit
dieser Argumentation erfassen. SrO passt mit seiner rocksalt-Struktur zum Perowskit-Gitter,
wie man es schon im Abschnitt über die STO RP-Strukturen gesehen hat. Theoretische
und experimentelle Untersuchungen zeigen die Formation von durchgehenden SrO-Lagen auf
Ti-terminierten STO (001) Substraten [239, 240]. Für La ist die Situation allerdings kom-
plizierter, da die LaO-Lage in der Perowskit-Struktur eine formale Ladung von +1 aufweist.
Unter der Voraussetzung der Ladungsneutralität der gesamten Heterostruktur kann man zwei
verschiedene Szenarien ausmachen, die sich nach der Dosierung der La-Lösung ergeben: Zum
einen kann sich das einfache Oxid, La2O3, bilden. Aufgrund der strukturellen Unterschiede
zum Perowskit würde dies in Inseln aufwachsen und dann im folgenden Depositionsschritt
mit den deponierten Mn-Ionen reagieren. Alternativ kann sich die geladene Perowskit-Lage,
(LaO)+, bilden, wobei zum Erhalt der Ladungsneutralität eine Änderung der Ladungen auf
den Mn-Ionen stattfinden muss. Für jede (LaO)+-Einheit wird im Mittel ein zusätzliches
eg-Elektron hinzugefügt.

Bei der Betrachtung der ∆T (A) fällt der Unterschied zwischen der 1. und 2. LaO-Lage auf
(siehe Abbildungen 7.19 und 7.20). Diese reproduzierbare Differenz lässt sich nicht durch
das einfache Wachstum von La2O3-Inseln erklären, da man dann für beide La-Pulse die
gleiche Änderung erhalten müsste. Es besteht aber die Möglichkeit, dass ein Teil der auf-
gebrachten La-Atome La2O3-Inseln bildet und der andere Teil die Oberfläche mit einer
(LaO)+-Lage benetzt. Tatsächlich beobachteten Achutharaman et al. bei der Herstellung
von La0.67Ca0.33MnO3-Filmen mit MBE, dass das RHEED-Beugungsbild des wachsenden
Manganat-Filmes nach der Deposition der Atome auf den A-Plätzen (La, Ca) unschärfer ist
als nach der Deposition der Mn-Atome [241]. Dies würde für die Entstehung von Clustern
aus einfachen Oxiden sprechen, die aufgrund der daraus folgenden unvollständigen Bede-
ckung der Oberfläche zu einer Reduktion der Intensität der Beugungsreflexe führen würden.
Hier kann eine quantitative Anpassung der in-situ Messungen genauere Informationen zu den
Wachstumsprozessen liefern.

Bei der numerischen Simulation geht man ähnlich vor wie in Abschnitt 9.3.2. Allerdings
werden hier die Änderungen der Mn-Valenzen beim Aufbringen halber Perowskit-Lagen be-
trachtet. Bei der Deposition einer (SrO)0-Lage kommt es zu keinen Änderungen der Valenzen
der Mn-Ionen. Für die Simulation nimmt man an, dass die dosierte La-Lösung vollständig in
eine (LaO)+-Schicht umgesetzt wird. Dabei erhöht sich die Zahl der eg-Elektronen gemäß der
Ladungsneutralität. Die mittlere Zahl der eg-Elektronen auf jeder MnO2-Lage, n (eg), klingt
mit wachsender Entfernung z in Wachstumsrichtung exponentiell ab (vergleiche Abschnitt
9.3.2):

n (z) = n0 · e−|z|/LTF (7.6)

Da hier auch halbe Perowskit-Lagen (SrO, LaO) auf der Oberfläche auftreten, fließen in die
Simulation zusätzlich die Brechungsindizes von SrO und LaO, N (SrO) und N (LaO), ein.
Damit ergeben sich drei freie Parameter, die man durch die Anpassung der Daten von ∆T

für die Probe mit f (Mn/Sr) = 1.6 erhält: N (SrO) und N (LaO) sowie die charakteristische
Länge für die Delokalisierung der eg-Elektronen, LTF . Für SrO kann man den Wert für die
bulk-Phase, N (SrO) = 1.862 (λ = 656 nm) [242], als Ausgangspunkt für den Fit verwenden.
Für die elektrische geladenen (LaO)+-Lagen gibt es kein bulk-Äquivalent, so dass man auch
vom Wert für SrO ausgeht.
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Abbildung 7.27.: Numerische Anpassung der Messdaten für die Probe mit f (Mn/Sr) = 1.6
(Abbildung 7.20): Die Simulation erfolgte gemäß den Erläuterungen im Text und Abbildung
7.28. Die beste Anpassung ergibt sich für die folgende Wahl der freien Parameter: N (SrO) =
1.8(2), N (LaO) = 1.9(2) und LTF = 0.33(4) nm. Innerhalb der jeweiligen Fehlerintervalle
verändert sich der Mittelwert über die Beträge der Differenzen zwischen den Messpunkten
und der Simulation um den Messfehler von ∆T , welcher bei ∼ 0.02 ◦ liegt. In Teil a) ist eine
Übersicht für alle i = 1 − 108 dargestellt und in b) und c) sieht man Vergrößerungen der
schwarz umrandeten Bereiche in a).

In Abbildung 7.27 ist die beste numerische Anpassung der Daten von Abbildung 7.20 a)
gezeigt, wobei man die ersten i = 1− 6 Datenpunkte nicht bei der Anpassung berücksichtigt
hat. Im Besonderen fällt auf, dass die simulierten Daten die Positionen der lokalen Minima
und Maxima richtig reproduzieren. Auch die graduelle Abnahme der Oszillationsamplitude
mit der Zahl der deponierten Lagen, i, wird korrekt nachgebildet. Für i = 19 − 102 liegt
die mittlere Abweichung der simulierten Punkte von den Messpunkten bei ∼ 0.029 ◦. Dies
kommt dem Messfehler von ∼ 0.02 ◦ für ∆T , welcher sich durch das Rauschen von ∆ und die
Zeitabstände zwischen den gemessenen Werten der ∆ (t)-Kurve ergibt, sehr nahe.

Abbildung 7.28 zeigt die Zustände der Probenoberfläche bei der Simulation des Wachstums
einer SMO1/LMO2-Einheit. Aufgrund der Periodizität des Übergitters wiederholt sich dieses
Schema im Verlauf der Deposition m = 18-mal. Deutlich erkennt man die Veränderungen
der Elektronenverteilung beim Hinzufügen von MnO2- und LaO-Lagen. Wenn die SrO-Lage
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Abbildung 7.28.: Entwicklung der Besetzung der eg-Niveaus, n (eg) = 1 − x, in den
MnO2-Lagen bei der Deposition einer SMO1/LMO2-Einheit mit MAD ALE, die zu der in
Abbildung 7.27 gezeigten Simulation von ∆T (i) führt. Mit den Überschriften der einzelnen
Diagramme wird die zuletzt deponierte Lage bezeichnet (vergleiche Abbildung 7.13). Die
Delokalisierung der eg-Elektronen wird mit Gleichung 7.6 beschrieben, wobei hier LTF =
0.33 nm verwendet wurde. Mit iMn werden die MnO2-Lagen durchnummeriert und i0Mn ist
die Zahl der vor iMn−i0Mn = 1 deponierten MnO2-Lagen in der kompletten Heterostruktur.

hinzugefügt wird, erfolgt keine Änderung. Die charakteristische Länge für die Delokalisierung
der Elektronen hat bei der besten Anpassung einen Wert von LTF = 0.33(4) nm, was den
Ergebnissen in Abschnitt 9.3.2 und theoretischen Überlegungen entspricht (siehe Abschnitt
3.1)24.

Insgesamt bestätigen die Simulationen der in-situ Ellipsometrie das Bild eines lagenweisen
(layer-by-layer) Wachstums der Probe mit f (Mn/Sr) = 1.6. Speziell für die LaO-Lagen kann
eine Bildung des einfachen Oxids, La2O3, ausgeschlossen werden, da dies sich nicht in der
24Im Gegensatz zu den LMO/SMO-SL in Abschnitt 9.3.2 gibt es bei den hier betrachteten SMO1/LMO2-
Heterostrukturen eine Durchmischung der Sr- und La-Ionen, die zur Delokalisierung der eg-Elektronen bei-
trägt. Dadurch ist der hier ermittelte Wert von LTF nicht allein auf elektronische Effekte zurückzuführen,
sondern enthält auch Anteile der Durchmischung der Kationen auf den A-Plätzen.
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Abbildung 7.29.: Formale Ladungen Q der ersten i = 1−3 Lagen auf dem Ti-terminiertem
STO-Substrat für eine stöchiometrische Menge der Kationen a) und einen Mn-Überschuss
von einer halben Lage b). Man nimmt vereinfachend an, dass die Hälfte der Mn-Ionen in
das STO diffundiert und auf der ersten TiO2-Lage verbleibt.

Verteilung der eg-Elektronen niederschlagen würde. Für die Struktur mit f (Mn/Sr) = 0.6
beobachtet man eine reduzierte Oszillationsamplitude in den ersten Phasen der Deposition
(Abbildung 7.20 b)). Damit weicht das Wachstum dieser Probe zu Beginn vom lagenwei-
sen Wachstum ab, das sich für f (Mn/Sr) = 1.6 ergibt. Dies wird auch dadurch bestätigt,
dass für f (Mn/Sr) = 0.6 der Anteil von ∆R (Mn/A) an ∆T (Mn/A) deutlich größer ist als
für f (Mn/Sr) = 1.6. In der ersten Phase bilden sich also Blöcke der einfachen Oxide auf
der Oberfläche. Die Pausenzeiten sind aber zu kurz, um eine vollständige Reaktion zum
Perowskit-Manganat zu erreichen. In den späteren Depositionsphasen (i & 55, vgl. Abbil-
dung 7.20) reicht die Zeit der Pausen aus, damit die Materialien zum thermodynamisch
stabilen Perowskit reagieren können. Allerdings sind auch in diesem Abschnitt die Ände-
rungen in den Pausen deutlich ausgeprägter als für f (Mn/Sr) = 1.6. Dies resultiert aus den
dreidimensionalen Inseln auf der Oberfläche, die die Mobilität der Adatome einschränken.

Nach den obigen Betrachtungen kann man annehmen, dass für f (Mn/Sr) = 1.6 das lagen-
weise Wachstum über den gesamten Depositionsprozess besteht. Aus der Betrachtung der
Anteile von ∆R (Mn/A) an ∆T (Mn/A) kann man dann schließen, dass sich die AO-Lagen
während der Dosierung der Präkursoren ausbilden, wogegen dies für die MnO2-Lagen zu-
erst nur teilweise geschieht. In den Pausen nach den Mn-Pulsen verteilen sich die Mn-Ionen
dann komplett über die Oberfläche. Die Oberflächendiffusion ist für die La- und Sr-Ionen also
wesentlich schneller als für die Mn-Ionen.

Nachdem man aus den Beobachtungen der in-situ Ellipsometrie eine Vorstellung der Wachs-
tumsprozesse entwickelt hat, soll diskutiert werden, wie die Änderungen der Stöchiometrie
der ersten Lagen das anschließende Wachstum bestimmen können. Dazu berücksichtigt man
die formalen Ladungen der individuellen Lagen der wachsenden Heterostruktur. Die hier her-
gestellten Übergitter beginnen mit einer SrMnO3-Lage. Damit wird ein Sprung im elektrosta-
tischen Potential an der Grenzfläche zwischen Manganat und Titanat vermieden [106]. Würde
man im ALE-Verfahren mit einer LaMnO3-Lage beginnen, ergäbe sich außerdem eine weitere
Problematik: Beim Aufbringen der La-Ionen auf das Ti-terminierte Substrat müsste es bei der
Bildung einer (LaO)+-Lage zur Bildung von Ti3+-Ionen kommen, um die Ladungsneutralität
zu erhalten. Da bei den Wachstumsbedingungen der MAD eine Ti4+-Valenz bevorzugt wird,
ergibt sich eine treibende Kraft zur Bildung von La2O3-Blöcken statt einer (LaO)+-Lage.
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In der Tat zeigen Experimente von Felix Massel, dass das Wachstum von LaMnO3-Filmen
mit MAD ALE instabil ist und eher einer Festkörperreaktion aller aufgebrachten Atome
entspricht [243].

Wie in Abschnitt 6.3 gezeigt wurde, kommt es beim Wachstum von Manganaten auf STO-
Substraten zu einer Durchmischung der Kationen. Für die erste SrO- und MnO2-Lage ist diese
Durchmischung nicht kritisch, da beide aufgebrachten Lagen wie die Lagen im STO-Substrat
elektrisch neutral sind. Beim Aufbringen der folgenden (LaO)+-Lage kommt es dann aber zum
Aufbau von Coulomb-Potentialen, wenn Ti die thermodynamisch bevorzugte Valenz von 4+
behält (Abbildung 7.29 a)). Für die Probe mit f (Mn/Sr) = 0.6 folgt daraus eine treibende
Kraft zum Wachstum von La2O3-Inseln statt einer (LaO)+-Lage. Des Weiteren kann der Sr-
Überschuss durch den Einbau von RP-Defekten die Mobilität der Adatome herabsetzen. Für
f (Mn/Sr) = 1.6 verhindern die zusätzlichen Mn-Ionen den Aufbau von Coulomb-Potentialen
beim Wachstum der LaO-Lage, da die zusätzlichen Mn3+-Ionen die Ladungsneutralität her-
stellen (Abbildung 7.29 b))25.

7.4. Zusammenfassung

In diesem Kapitel wurden die ersten Experimente zur Atomlagenepitaxie (ALE) mit MAD
präsentiert. Entlang der (001)-Richtung lassen sich die Perowskite ABO3 in Lagen von AO
und BO2 zerlegen. Im Gegensatz zum konventionellen MAD-Prozess werden bei der ALE
die Kationen auf den A- und B-Plätzen aus getrennten Präkursorlösungen auf das Substrat
gebracht, wodurch man dieser Zerlegung in AO- und BO2-Lagen entspricht. Hier führt man
dieses Prinzip der MAD ALE am Beispiel von Strukturen aus der SrTiO3-SrO Ruddlesden-
Popper-Phase, Srn+1TinO3n+1 (n = 2− 4), und Manganat-Strukturen aus SMO1/LMO2 vor.

Mit MAD ALE wurden STO RP-Strukturen mit n = 2 − 4 auf STO (001)-Substrate de-
poniert. Hochauflösende TEM-Aufnahmen und Rötgenbeugung zeigen, dass die angestrebte
SrO-STO-Abfolge die Struktur der jeweiligen Probe dominiert. Die in-situ Ellipsometrie er-
laubt die Ermittlung der korrekten Sr/Ti-Stöchiometrie mit einer Genauigkeit von 1.5 %. Für
n = 4 kann man die Messungen der in-situ Ellipsometrie mit der in den TEM-Aufnahmen
sichtbaren Defektverteilung korrelieren. In der Nähe zum STO-Substrat befinden sich zu-
sätzliche horizontale und vertikale SrO-Lagen, deren Zahl sich nach 5-6 Wiederholungen der
SrO/ (SrTiO3)4-Einheit deutlich verringert. Diese Defekte werden mit der Diffusion von SrO-
Lagen in die Oberfläche des Substrates begründet.

Bei den Heterostrukturen aus m = 18 Wiederholungen von SMO1/LMO2 wurde untersucht,
wie sich das Wachstum verändert, wenn man die Stöchiometrie der ersten Perowskit-Lage mo-
difiziert. Dabei betrachtet man insbesondere zwei Proben: Für die erste Probe verwendet man
in der ersten SrO-Lage das 1.5-fache und für die zweite Probe in der ersten MnO2-Lage das
1.6-fache der stöchiometrischen Menge. In den restlichen Lagen werden die stöchiometrischen
Mengen für Sr, La und Mn verwendet. Die Probe mit Mn-Überschuss zeigt ein zweidimen-
sionales Wachstum und die magnetischen und elektrischen Eigenschaften entsprechen denen,
die sich für vergleichbare Proben mit dem konventionellen MAD-Prozess ergeben. Beim Sr-
Überschuss bilden sich dreidimensionale Inseln und die Übergangstemperaturen, TC und TMI ,

25Beim Aufbringen der La-Ionen muss es zu einer Umverteilung der Ti- und Mn-Ionen kommen, so dass ein
lokaler Ladungsausgleich erreicht wird. Damit kann es im Gegensatz zur vereinfacht gezeichneten Situation
in Abbildung 7.29 b) dazu kommen, dass Ti-Ionen an die Oberfläche der Struktur gelangen.
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sind reduziert. Die numerische Anpassung der in-situ Ellipsometrie zeigt die Änderung der
Mn-Valenzen mit jeder aufgebrachten Lage. Damit wird für die Probe mit Mn-Überschuss be-
legt, dass die aufgebrachten Sr-, La- und Mn-Ionen lagenweise aufwachsen. Für die Probe mit
Sr-Überschuss weist die Zeitabhängigkeit der Ellipsometriemessungen in den Depositionspau-
sen darauf hin, dass sich die Perowskit-Struktur durch eine Festkörperreaktion der einfachen
Oxide ergibt. Den starken Kontrast zwischen den beiden behandelten Proben begründet man
mit elektrostatischen Potentialen, die sich bei der Probe ohne Mn-Überschuss aufgrund der
Ti/Mn-Durchmischung mit dem STO-Substrat aufbauen. Bei der anderen Probe wird dies
durch die zusätzlichen Mn-Ionen vermieden.



Kapitel 8
Exchange bias in
La0.7Sr0.3MnO3/La1-xSrxMnO3 (x=0.6-1.0)
Heterostrukturen

8.1. Motivation

In der Theorie wurde exchange bias (EB) als Kopplungsphänomen an der Grenzfläche zwi-
schen Ferromagneten (FM) und Antiferromagneten (AFM) vorgestellt, wo frustrierte Aus-
tauschwechselwirkungen in der Grenzregion für die Modifikation der magnetischen Hysterese
verantwortlich sind. Wenn man Grenzflächen zwischen komplexen Oxiden betrachtet, ist die
magnetische Kopplung von Materialien mit verschiedenen Typen magnetischer Ordnung nur
ein Teilaspekt der auftretenden Effekte. Vor den magnetischen Kopplungen sind die Verän-
derungen der chemischen Zusammensetzung und der Ladungen der Übergangsmetallionen zu
berücksichtigen. Diese haben einen großen Einfluss auf die magnetische Ordnung von Über-
gangsmetallperowskiten (siehe z.B. Abbildung 2.5). Zudem ist bei 3d-Übergangsmetallionen
der orbitale Freiheitsgrad von großer Bedeutung. Durch epitaktische Verspannungen bewirkte
orbitale Polarisationen können Veränderungen der magnetischen Kopplungen an Grenzflächen
auftreten (siehe Abschnitt 3.2).

Es gibt eine Vielzahl von Perowskit-Oxiden mit verschiedenen Ausprägungen magnetischer
Ordnung. Aufgrund ihrer ähnlichen Struktur kann man aus diesen Materialien qualitativ
hochwertige Heterostrukturen mit scharfen Grenzflächen herstellen. Experimentell wird so
exchange bias für diverse Materialkombinationen von Oxiden, die ferromagnetisch und anti-
ferromagnetisch ordnen, beobachtet: SrRuO3/SrMnO3 [244], La0.7Sr0.3MnO3/BiFeO3 [245–
247] und La2/3Ca1/3MnO3/La1/3Ca2/3MnO3 [248–250]. Zusätzlich gibt es Fälle, in denen fer-
romagnetische Materialien intrinsisch oder unter Kombination mit Materialien ohne kollektive
magnetische Ordnung exchange bias aufweisen: Bei der Kombination von La0.7Sr0.3MnO3 mit
dem diamagnetischen Isolator SrTiO3 wird das EB mit dem Einbau von Sauerstoffleerstellen,
die zusammen mit epitaktischer Verspannung zu einem antiferromagnetischen Grundzustand
der Manganat-Lagen in der Nähe der Grenzflächen führen [50, 251], begründet. Das EB,
das bei der Kombination des ferromagnetischen Isolators LaMnO3−δ mit dem paramagneti-
schen Metall LaNiO3 beobachtet wird, wird durch ein beim Einkühlen eingefrorenes Moment

141
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SrMnO   5.5 nm 3

SrTiO   (001) 3

La     Sr     MnO    3 nm0.7 0.3 3

La     Sr     MnO    2.4 nm0.7 0.3 3

La     Sr     MnO    5.1 nm0.7 0.3 3

SrMnO   1.4 nm 3

SrTiO   (001) 3

La     Sr     MnO    6 nm0.7 0.3 3

SrMnO   1.9 nm 3

SrMnO   1.9 nm 3

SrMnO   1.7 nm 3

SrTiO   (001) 3

La     Sr  MnO    5.5 nm 1-x x 3

La     Sr     MnO    5.5 nm0.7 0.3 3

x=0.6-1.0

a) b) c)

Abbildung 8.1.: Darstellung der studierten Heterostrukturen: a) Doppellagen aus
La0.7Sr0.3MnO3 (LSMO) und La1−xSrxMnO3 mit x = 0.6 − 1.0 (LSMO(x)). Beide La-
gen besitzen eine gleiche Schichtdicke von 5.5 nm. b) Auf ein SrTiO3 (STO) (001)-Substrat
wird zunächst eine SrMnO3 (SMO)-Schicht (dSMO ≈ 5.5 nm) aufgebracht. Dann werden auf
dieselbe Probe nach und nach LSMO-Lagen mit den in der Abbildung gegebenen Schichtdi-
cken aufgebracht. Damit erhält man eine Serie von SMO/LSMO-Doppellagen mit steigen-
der Schichtdicke dLSMO der LSMO-Lage. c) Analog zu b) wird auf ein STO (001)-Substrat
zunächst eine LSMO-Schicht (dLSMO ≈ 6 nm) deponiert, woraufhin nach und nach SMO-
Schichten deponiert werden, so dass eine Serie von LSMO/SMO-Bilagen mit steigender
Dicke dSMO der SMO-Lage entsteht.

auf den Ni-Ionen begründet [252, 253]. Insgesamt wird das EB in den zuvor aufgeführten
Heterostrukturen durch eine eingefrorene Spinkonfiguration mit nichtverschwindender Net-
tomagnetisierung, welche sich durch die Frustration der FM- und AFM- Wechselwirkungen an
der Grenzfläche einstellt, in Verbindung gebracht. Zum Teil manifestieren sich diese magne-
tischen Momente in einer Verschiebung der M(H)-Kurven entlang der Magnetisierungsachse
[244, 251]. Es gibt aber auch theoretische Überlegungen, die dem speziellen Charakter der
Bindungen an den Grenzflächen zwischen komplexen Oxiden Rechnung tragen. Bei einer
nicht-kollinearen Ausrichtung der Spins an der Grenzfläche zwischen einem Antiferromagne-
ten des G-Typs und einem Ferromagneten wird EB auf Basis der Dzyaloshinskii-Moriya-
Wechselwirkung vorhergesagt [254].

Hier wird die Kopplung zwischen dem ferromagnetischen Metall La0.7Sr0.3MnO3 (LSMO,
TC = 370 K [38]) und dem Isolator SrMnO3 (SMO) mit einer antiferromagnetischen Ord-
nung des G-Typs (TN = 260 K, [40]) betrachtet. Im Rahmen dieser Arbeit wurden Untersu-
chungen an LSMO/SMO/LSMO-Trilagen vorgenommen, welche in [255] publiziert wurden.
Daran anschließend wurden die in diesem Kapitel dargestellten Studien vorgenommen, um
die Ursachen der beobachteten Phänomenologie des EB aufzuklären. Die betrachteten Dop-
pellagen wurden ausnahmslos auf SrTiO3 (STO) mit einem Schnitt entlang der (001)-Ebene
deponiert. Auf Substraten mit anderen Orientierungen, z.B. (111), zeigt SMO eine raue Mor-
phologie (vergleiche Kapitel 9), so dass es nicht möglich ist einen systematischen Vergleich
für verschiedene Grenzebenen vorzunehmen. Der Einfluss des Typs der antiferromagnetischen
Ordnung wird mit Bilagen aus LSMO und La1−xSrxMnO3 festgestellt (siehe Abbildung 8.1
a)). Durch die Variation der Sr-Dotierung von x = 0.6− 1.0 kann man für das bulk-Material
Ordnungen des A-, C- und G-Typs einstellen (siehe Abbildung 2.5). Indem man getrennt die
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Abbildung 8.2.: In-situ Ellipsometrie während des Wachstums einer SMO/LSMO-Bilage
auf einem STO (001)-Substrat. Neben den gemessenen Kurven von ∆ (t) in a) und Ψ (t)
in b) ist auch ein numerisch berechneter Verlauf gezeigt, aus dem sich die Schichtdicken
dSMO = 5.7 nm für SMO und dLSMO = 5.8 nm für LSMO ergeben (Die Depositionspause
zwischen LSMO und SMO wurde zur besseren Übersicht entfernt).

Dicke des ferromagnetischen LSMO und antiferromagnetischen SMO variiert, kann man die
Abhängigkeit des EB vom Verspannungszustand der Schichten und den Einfluss der magne-
tischen Anisotropie des Antiferromagneten abschätzen (siehe Abbildung 8.1 b) und c)). Da
die verwendeten Substrate keinen festen Fehlschnitt aufweisen und die magnetischen Eigen-
schaften durch Stärke und Ausrichtung des Fehlschnitts beeinflusst werden [256], deponiert
man diese Doppellagen jeweils auf denselben Substraten und erhöht sukzessive die Dicke von
LSMO bzw. SMO (vergleiche Abbildung 8.1 b) und c)).

Zunächst wird die Herstellung der untersuchten Heterostrukturen beschrieben und die Pro-
zesse beim Wachstum diskutiert. Bei der Charakterisierung wird ein Schwerpunkt auf die
chemische Qualität der Grenzflächen gelegt, da diese obligatorisch für die Interpretation von
Grenzflächeneffekten ist. Außerdem wird der Verspannungszustand als Funktion der Schicht-
dicken analysiert. Aus den Daten der in-situ Ellipsometrie werden Rückschlüsse auf die Um-
verteilung der Ladungen auf den Mn-Ionen beim Wachstum gezogen. Im darauf folgenden
Abschnitt wird die Phänomenologie des bei den hergestellten Proben erscheinenden EB aufge-
führt. Mit Blick auf diese experimentellen Daten wird schließlich ein Bild für den magnetischen
Zustand der Grenzfläche entwickelt und die beobachtete Phänomenologie des EB begründet.

8.2. Probenherstellung und Charakterisierung

8.2.1. In-situ Ellipsometrie

Die Heterostrukturen wurden auf unbehandelten STO (001)-Substraten bei einer Tempera-
tur von TDep = 930 ◦C und mit einer Rate von pDep ≈ 7 nm/min deponiert. Die richtige
Stöchiometrie der Präkursoren für die LSMO(x)-Filme ergab sich durch die Mischung der
Zusammensetzungen für SMO- und LMO-Filme. Außerdem wurde angenommen, dass der
Übertrag von der Präkursorlösung in die gewachsene Schicht proportional zur Zahl der de-
ponierten Mn-Atome ist und damit nicht von der Sr-Dotierung abhängt.
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Abbildung 8.3.: Vergrößerte Darstellungen von ∆ (t) und Ψ (t) aus Abbildung 8.2 zeigen
eine Übergangsregion dTrans ≈ 1 nm zu Beginn des Wachstums von LSMO.

In Abbildung 8.2 ist die in-situ Ellipsometrie der Deposition einer SMO/LSMO26-Doppellage
gezeichnet. Für die dazu angefertigte numerische Simulation von ∆ (t) und Ψ (t) wurden die
Brechungsindizes von LSMO und SMO verwendet (siehe Abbildung 6.4) und angenommen,
dass zu Beginn eine SMO-STO-Mischlage mit einem BrechungsindexNMix = 2.47−i·0.25 und
einer Dicke dMix = 1 nm aufwächst. Die sich dadurch ergebenden Werte für die Schichtdicken
dSMO = 5.7 nm für SMO und dLMSO = 5.8 nm für LSMO stimmen gut mit den Werten über-
ein, die sich nach der Deposition durch XRR ergeben: dLSMO = 5.8 nm und dSMO = 5.6 nm.
Bei genauerer Betrachtung der Deposition zu Beginn der LSMO-Lage fällt eine Übergangs-
region dTrans ≈ 1 nm, also etwa 2 − 3 Monolagen (ML) LSMO, auf, in dem die simulierten
Kurven von ∆ (t) und Ψ (t) von den gemessenen Kurven abweichen (Abbildung 8.3). Dies
ist nicht mit einer einfachen Veränderung der Depositionsrate zu Beginn der LSMO-Lage zu
erklären, da die Steigung von ∆ (t) kleiner und von Ψ (t) größer ist als später. Auch bei einer
unterbrochenen Deposition desselben Materials ergibt sich keine Änderung der Steigung von
∆ (t) oder Ψ (t), wenn ein weiterer Abschnitt der Schicht deponiert wird (vergleiche Abschnitt
4.4.5). Somit zeigt die Messung eine Reaktion der beiden unterschiedlichen Materialien an
der Grenzfläche. Die Übergangsregion ist auch für die anderen Sr-Dotierungen x = 1.0− 0.6
in den LSMO(x)/LSMO-Bilagen (vgl. Abbildung 8.1 a)) zu beobachten. Die Breite dTrans ist
dabei bis x = 0.8 weiter im Bereich von 2−3 ML. Für kleinere Sr-Dotierungen verkleinert sich
die Breite der Übergangsregion, was allerdings mit den zu kleinen Unterschieden zwischen
den Brechungsindizes von LSMO und LSMO(x) für x ≤ 0.7 zu erklären ist. Eine genauere
Betrachtung dieser Übergangsregion erfolgt weiter unten, nachdem die chemische Qualität
der Grenzfläche zwischen den Manganaten qualifiziert wurde.

8.2.2. Oberflächenmorphologie

Durch die Betrachtung der Oberflächenmorphologien nach der Deposition kann man auf die
vorherrschende Wachstumsmode schließen. Wie die Abbildungen 8.4 bis 8.6 zeigen, wachsen
die LSMO- und LSMO(x)-Filme mit einer Mode zwischen zweidimensionalem Inselwachstum
und step-flow-Wachstum. Die sichtbaren Stufen in den STM-Aufnahmen weisen innerhalb
der experimentellen Unsicherheit die Höhe einer Monolage ∆z = 0.4(2) nm auf. In Abbil-

26Eine entsprechende Untersuchung der LSMO/SMO-Grenzfläche ist hier nicht möglich, da die SMO-Lagen der
hier betrachteten LSMO/SMO-Doppellagen nicht an einem Stück deponiert wurden (vergleiche Abbildung
8.1 c)). Diese mehrfachen Depositionsvorgänge verhindern eine genaue Analyse der in-situ Ellipsometrie.
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a) b)

c) d)

Abbildung 8.4.: Mit STM gemessene Oberflächenmorphologien der SMO (dSMO ≈
5.5 nm)/LSMO (dLSMO)-Heterostrukturen für verschiedene Werte von dLSMO (vgl. Ab-
bildung 8.1 b)): a) dLSMO = 0 nm, b) dLSMO = 3 nm, c) dLSMO = 5.4 nm, d) dLSMO =
10.5 nm.

dung 8.4 a) bis d) kann man verfolgen, dass sich die zu Beginn bestehende step-flow-Mode
des SMO-Films auch beim darauf wachsenden LSMO-Film fortsetzt, wobei die Stufenbreite
unverändert bleibt, es kommt also nicht zu step-bunching, bei dem sich mehrere Terrassen ver-
einigen und Stufen mit dem Vielfachen einer Gitterkonstanten entstehen. Bei der Serie von
LSMO (dLSMO ≈ 6 nm)/SMO (dSMO)-Heterostrukturen wächst der LSMO-Film zunächst
mit sehr kleinen Inseln zweidimensional auf (siehe Abbildung 8.5 a)), was auf eine geringe
Mobilität der Adatome auf den Terrassen schließen lässt27. Wird auf der LSMO-Schicht dann
SMO deponiert, so ergibt sich eine step-flow-Mode (Abbildung 8.5 b)-d)). Dies legt nahe,
dass die Mobilität für der Adatome auf SMO deutlich größer ist als für LSMO. Durch das
Vorhandensein von zufällig verteilten Kationen auf den A-Plätzen in LSMO ergeben sich auf-
grund der Coulomb-Energie für die Adatome komplizierte Energielandschaften mit lokalen
Minima, wodurch die Bewegung behindert wird. In SMO ist dies nicht der Fall, so dass die
Adatome schnell genug zu den Kanten der Stufen diffundieren können. Bei der dicksten SMO-
Schicht erkennt man das Auftreten von senkrecht zueinander verlaufenden Spannungsrissen
und einen beginnenden Übergang zum Inselwachstum, das zur Relaxation der aufgebauten
epitaktischen Verspannungen dient (Abbildung 8.5 d)).

27Für die in Abbildung 8.5 gezeigte Probenserie ist die Breite der durch das Substrat induzierten Stufen mit
etwa 80 nm deutlich größer als für die in Abbildung 8.4 gezeigte Probe, wo die Stufenbreite 50 nm beträgt. Bei
den breiteren Stufen ist die step-flow-Mode empfindlicher auf eine Verringerung der Mobilität der Adatome
auf den Stufen.
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a) b)

c) d)

Abbildung 8.5.: Mit STM gemessene Oberflächenmorphologien der LSMO (dLSMO ≈
6 nm)/SMO (dSMO)-Heterostrukturen für verschiedene dSMO (vgl. Abbildung 8.1 c)): a)
dSMO = 0 nm (Durch die kleinen Inseln wird die Identifikation der Substratstufen er-
schwert. Deshalb sind zur Orientierung Linien parallel zu den Stufenkanten eingezeichnet.),
b) dSMO = 1.4 nm, c) dSMO = 5.2 nm, d) dSMO = 6.9 nm.

8.2.3. Schärfe der Grenzflächen: Röntgenreflektometrie

Das zuvor gesehene zweidimensionale Wachstum ist eine Grundvoraussetzung für scharfe
Grenzflächen. Mit einer Analyse der XRR-Spektren kann man außerdem die Durchmischung
der Kationen aufgrund von Diffusion bestimmen. Da die Reflexion der Röntgenstrahlung von
der Gesamtelektronendichte in den jeweiligen Schichten bestimmt wird, sind die gemessenen
Spektren direkt mit der Verteilung der Kationen verbunden. Die Umverteilung der Elektronen
auf den Mn-Ionen ist nicht auflösbar, da sich die Streufaktoren der Mn3+- und Mn4+-Ionen
bei der verwendeten Cu−Kα-Strahlung nur wenig unterscheiden [196, 202]. Damit ist man
also insbesondere sensitiv auf die Verteilung der La3+- und Sr2+-Ionen an der Grenzfläche
zwischen SMO (bzw. LSMO(x)) und LSMO. Die gezeigten Anpassungen der XRR-Spektren
wurden mit dem Programm ReMagX [165] numerisch ausgeführt. In Abbildung 8.7 sieht
man die Reflektivitäten für zwei Proben aus der Serie mit konstanter Dicke der SMO-Lage
(dSMO ≈ 5.5 nm) und veränderlicher Dicke der LSMO-Lage. Durch den schwachen chemischen
Kontrast zwischen dem STO-Substrat und SMO sind dSMO und σSMO/STO mit größeren Feh-
lern behaftet als die anderen Parameter. An den in Tabelle 8.2 aufgeführten Werten für diese
Abfolge von Proben kann man feststellen, dass das wiederholte Beschichten und damit ver-
bundene mehrmalige Aufheizen derselben Probe nicht zu zusätzlichen Durchmischungen in
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a) b)

Abbildung 8.6.: Mit dem STM gemessene Oberflächenmorphologie von a)
LSMO(x=0.7)/LSMO-Bilage und b) SMO/LSMO/SMO-Trilage (siehe Abbildung
8.17).
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Abbildung 8.7.: XRR-Messungen und zugehörige Anpassungen für SMO (dSMO ≈
5.5 nm)/LSMO (dLSMO)-Heterostrukturen: a) dLSMO = 0 nm, b) dLSMO = 10.5 nm.

der Heterostruktur führt, da dSMO, σSMO/STO und σLSMO/SMO konstant sind als Funktion
von n. Die gleiche Aussage ergibt sich auch für die Probenserie, bei der man bei einer un-
veränderten LSMO-Lage weitere SMO-Schichten deponiert (siehe Abbildung 8.8 und Tabelle
8.2). Für beide Typen, die SMO/LSMO- und die LSMO/SMO- Heterostrukturen, ergibt sich
eine relativ diffuse Manganat-Titanat-Grenzfläche mit einer Rauigkeit von σ ≈ 0.5− 0.6 nm.
Die hier untersuchte Grenzfläche zwischen SMO und LSMO ist mit σ ≈ 0.2 − 0.3 nm sehr
abrupt. Ein ähnliches Bild ergibt sich auch für die Heterostrukturen LSMO(x)/LSMO mit
variabler Sr-Dotierung (siehe Abbildung 8.9 und Tabelle 8.3). Die Rauigkeit zwischen den
Manganat-Lagen schwankt in einem Bereich von σ ≈ 0.1 − 0.3 nm, wobei keine Korrela-
tion mit der Sr-Dotierung x besteht. Diese zufälligen Schwankungen sind vermutlich auf
verschieden geschnittene Substrate zurückzuführen. Die daraus resultierenden Variationen
der Wachstumsmode führen zu Änderungen der chemischen Profile. Zur Veranschaulichung
der Schärfe einer Grenzfläche mit σLSMO/LSMO(x) = 0.2 nm betrachtet man die Grenzfläche
zwischen SMO und LSMO: Wenn man sich von der Grenzfläche eine halbe Gitterkonstante
tiefer bewegt, beträgt das Sr/La-Verhältnis 0.85 (statt 1.0 in SMO), und wenn man sich eine
halbe Gitterkonstante nach oben bewegt, 0.4 (statt 0.3 in LSMO). Entfernt man sich dann
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n dLSMO σLSMO/SMO σLSMO(SMO)/V ak σSMO/STO dSMO

0 - - 0.4(1) 0.6(2) 5.4(4)
1 3.0(3) 0.3(1) 0.4(1) 0.6(2) 5.4(4)
2 5.4(2) 0.3(1) 0.4(1) 0.6(2) 5.4(4)
3 10.5(1) 0.3(1) 0.5(1) 0.6(2) 5.4(4)

Tabelle 8.1.: Strukturelle Eigenschaften der SMO/LSMO-Bilagen nach n Beschichtungen
mit LSMO (vgl. Abbildung 8.1 b)), die sich durch die Anpassung der XRR-Spektren ergeben.
σLSMO(SMO)/V ak bezeichnet die Rauigkeit von LSMO(SMO) zur Luft und σSMO/STO die
Rauigkeit zwischen der SMO-Schicht und dem STO-Substrat (Für alle Größen ist die Einheit
nm).
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Abbildung 8.8.: XRR-Messungen und zugehörige Anpassungen für LSMO (dLSMO ≈
6 nm)/SMO (dSMO)-Heterostrukturen: a) dSMO = 0 nm, b) dSMO = 5.2 nm.

noch eine weitere Gitterkonstante von der Grenzfläche, so ist der Einfluss der anderen Schicht
zu vernachlässigen. Neben den Rauigkeiten der Grenzflächen σLSMO/LSMO(x) ist in Tabelle
8.3 auch die Gesamtschichtdicke dtot der LSMO(x)/LSMO-Heterostruktur als Funktion von
x aufgeführt. Innerhalb der Messungenauigkeit weichen die Werte von dtot nur um wenige
Prozent vom Mittelwert davtot = 11 nm ab. Zudem zeigt dtot keinen Trend mit der Dotierung x.
Damit bestätigt sich die eingangs aufgeführte Annahme, dass die deponierte Schichtdicke ein-
fach proportional zur Zahl der Mn-Ionen in der dosierten Lösung ist und keine Abhängigkeit
von der Sr-Dotierung aufweist.

n dSMO σSMO/LSMO σSMO(LSMO)/V ak σLSMO/STO dLSMO

0 - - 0.5(1) 0.5(2) 6.2(2)
1 1.4(2) 0.2(1) 0.5(1) 0.5(2) 6.2(2)
2 3.3(2) 0.2(1) 0.5(1) 0.5(2) 6.2(2)
3 5.2(2) 0.2(1) 0.5(1) 0.5(2) 6.2(2)
4 6.9(2) 0.2(1) 0.5(1) 0.5(2) 6.2(2)

Tabelle 8.2.: Strukturelle Eigenschaften der LSMO/SMO-Bilagen nach n Beschichtungen
mit SMO (vgl. Abbildung 8.1 c) (Für alle Größen ist die Einheit nm).
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Abbildung 8.9.: XRR-Messungen und zugehörige Anpassungen für LSMO(x)/LSMO-
Bilagen (vgl. Abbildung 8.1 a)): a) x = 0.9, b) x = 0.8, c) x = 0.6 und SMO/LSMO/SMO-
Trilage d).

x dtot σLSMO/LSMO(x)

1.0 10.5(5) 0.2(2)
0.95 11.5(4) 0.3(2)
0.9 10.5(4) 0.1(1)
0.8 10.7(3) 0.1(1)
0.7 11.2(3) 0.2(2)
0.6 11.2(3) 0.2(1)

Tabelle 8.3.: Strukturelle Parameter der LSMO(x)/LSMO-Heterostrukturen für x = 1.0−
0.6, die sich aus den Anpassungen der XRR-Spektren ergeben: dtot bezeichnet die Summe der
Schichtdicken der LSMO(x)- und LSMO-Lage, σLSMO/LSMO(x) die Grenzflächenrauigkeit
zwischen den verschieden dotierten Manganaten (Für alle Größen ist die Einheit nm).

8.2.4. Epitaktische Verspannung: Röntgendiffraktion

Die XRD-Spektren der Heterostrukturen zeigen nur Peaks, die mit (00l) indiziert werden
können (siehe Abbildung 8.10 a)). Ein direktes Ablesen der Gitterkonstanten anhand der
Position der Beugungsmaxima wird durch den vorhandenen Untergrund um die Peaks des
STO-Substrates, der durch die Bremsstrahlung verursacht wird, erschwert. Indem man das
Spektrum eines unbeschichteten Substrates subtrahiert, kann man den Untergrund eliminie-
ren und erhält die Beugungsstruktur der Heterostruktur (Abbildung 8.10). Zur Analyse der
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Abbildung 8.10.: Zur Auswertung der Gitterparameter der c-Achse für die hergestell-
ten Heterostrukturen am Beispiel einer SMO/LSMO-Bilage: Man subtrahiert das XRD-
Spektrum eines unbeschichteten STO (001)-Substrates vom Spektrum des Filmes auf dem
Substrat (siehe a)). An das resultierende Spektrum der Differenz passt man ein simuliertes
Spektrum an, was die genauen Gitterparameter der einzelnen Filme liefert (siehe b)).

Gitterkonstanten zieht man nun nur die (002)-Peaks heran. Bei den (001)-Peaks ist der stö-
rende Einfluss des Peaks vom Substrat zu stark. Zudem ist die Intensität des (001)-Peaks für
LSMO(x) mit großer Sr-Dotierung aufgrund des Strukturfaktors deutlich reduziert. Wegen
der kleinen Schichtdicke beeinflussen sich die breiten Beugungsmaxima der Schichten, so dass
es je nach relativer Lage der Peaks zu Verschiebungen der Positionen oder Veränderung der re-
lativen Intensitäten kommt. Deshalb werden die Gitterparameter entlang der c-Achse durch
die Anpassung von numerisch berechneten Beugungsspektren ermittelt. Die Simulationen
erfolgen mit einem selbst geschriebenen Programm, das gemäß den in Abschnitt 5.2.1 be-
schriebenen Prinzipien arbeitet. Die Schichtdicken werden mit den aus den XRR-Messungen
bestimmten Werten festgelegt, so dass zur Anpassung der XRD-Spektren nur die Gitterpara-
meter variiert werden. Dabei ist neben der absoluten Position der Maxima auch deren relative
Intensität zu beachten, um die korrekten Gitterparameter zu erhalten (Abbildung 8.10 b)).

Wenn ein dünner Film, dessen Gitterstruktur vereinfachend als kubisch mit einer Gitterkon-
stanten c0 angenommen wird, durch das Wachstum auf einem Substrat mit dem Gitterpara-
meter aSub elastisch verspannt wird, ergibt sich die resultierende Gitterkonstante c senkrecht
zur Filmebene zu [181]

c = c0 −
2ν

1− ν (aSub − c0) (8.1)

Dabei wird angenommen, dass die Gitterkonstante des dünnen Filmes in der Ebene dem Wert
des Substrates entspricht. Das Poisson-Verhältnis ν liegt nach verschiedenen Messungen in
der Literatur in der Nähe von ν = 1/3 [107, 257, 258]. Damit erhält man vereinfachend:

c = 2c0 − aSub (8.2)

Für La0.7Sr0.3MnO3 ist die pseudokubische Gitterkonstante aLSMO = 0.3875 nm [121], wo-
durch bei einem voll verspannten Film auf STO eine c-Achse von cstrainLSMO = 0.3845 nm folgt.
Das kubische SMO hat einen Gitterparameter von aSMO = 0.3805 nm [212], so dass ein voll
verspannter Film eine c-Achse von cstrainSMO = 0.3705 nm aufweisen sollte28.
28Bei diesen rein elastischen Betrachtungen werden Modifikationen der Stöchiometrie bzw. Mn-Valenz, die
sich durch Grenzflächeneffekte ergeben, vernachlässigt. Diese können sich aber auch auf den Gitterparameter
auswirken (siehe z.B. [107]). Zudem zeigen in letzter Zeit vorgenommene Untersuchungen, dass sich in der
Nähe von Grenzflächen (in den ersten 2-7 Monolagen) Verkippungsstrukturen der Mn-O-Oktaeder einstellen
können, die zu c-Achsenparametern führen, welche nicht konsistent mit diesen einfachen elastischen Modellen
sind [259]. cstrainLSMO und cstrainSMO sind somit nur grobe Werte, die sich ohne Beachtung dieser Grenzflächeneffekte
ergeben. Für Schichtdicken dLSMO & 10 nm stimmen diese einfachen Berechnungen allerdings gut mit dem
Experiment überein [258].
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Abbildung 8.11.: Gitterparameter der SMO (dSMO ≈ 5.5 nm)/LSMO (dLSMO)-
Heterostrukturen: a) Simulation des XRD-Spektrums für dLSMO = 3 nm, b) Entwicklung
der Gitterparameter cSMO der SMO-Schicht und cLSMO der LSMO-Schicht als Funktion
von dLSMO.
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Abbildung 8.12.: Gitterparameter der LSMO (dLSMO ≈ 6 nm)/SMO (dSMO)-
Heterostrukturen: a) Simulation des XRD-Spektrums für dSMO = 6.9 nm, b) Entwicklung
der Gitterparameter cSMO der SMO-Schicht und cLSMO der LSMO-Schicht als Funktion
von dSMO.

Die auf dem bereits stark entspannten SMO-Film gewachsene dünne LSMO-Schicht mit
dLSMO = 3.0 nm zeigt eine c-Achse, die größer ist als die bulk-Gitterkonstante. Auf den
LSMO-Film wirkt also eine durch den entspannten SMO-Film verursachte Druckspannung.
Mit steigender Dicke der LSMO-Schicht führt die Minimierung der elastischen Energie zu ei-
nem gleichzeitigen Abfall von cLSMO und cSMO. Die Gitterkonstante in der Ebene wird dann
stärker von LSMO dominiert als von SMO (siehe Abbildung 8.11). Für die LSMO/SMO-
Heterostrukturen bleibt die Gitterkonstante des LSMO-Films unverändert bei cLSMO ≈
0.3843(5) nm unter Variation von dSMO. Der LSMO-Film, der direkt auf STO gewachsen
ist, zeigt also einen voll verspannten Zustand mit dem theoretisch erwarteten Wert. cSMO

vergrößert sich mit steigender Schichtdicke dSMO, was die für dSMO = 6.9 nm schon im STM
angedeutete Tendenz zur Entspannung des Filmes aufzeigt (siehe Abbildung 8.12). Die Brei-
te der Beugungsmaxima der simulierten Spektren und der gemessenen Daten sind identisch
(Abbildungen 8.10 b), 8.12 a) und 8.11 a)). Man kann so annehmen, dass die c-Achse über die
Dicke der Schichten konstant ist. Die zur Entspannung eingebrachten Versetzungen wandern
vollständig an die Grenzflächen.
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Abbildung 8.13.: Entwicklung der Gitterparameter cLSMO(x) der Lage aus LSMO(x) und
cLSMO(0.3) der Lage aus LSMO(0.3) in LSMO(x)/LSMO(0.3)-Bilagen als Funktion der Sr-
Dotierung x = 1.0−0.6. Zum Vergleich der Messwerte von cLSMO(x) sind berechnete Werte
für vollständig verspannte Schichten aus LSMO(x) gezeigt, wobei man ein Poisson-Verhältnis
von ν = 1/3 annimmt.

In den LSMO(x)/LSMO-Doppellagen kann man beobachten, wie sich die LSMO(x)-Lagen mit
steigender Sr-Dotierung x immer mehr von einem voll verspannten Zustand entfernen. Dies
ergibt sich durch den Vergleich von cLSMO(x) mit dem theoretischen Verlauf, den man unter
der Annahme von ν = 1/3 und einer linear abnehmenden pseudokubischen Gitterkonstanten
des bulk-Materials29

aLSMO(x) = aSMO − aLSMO

0.7 · (x− 0.3) + aLSMO (8.3)

erhält (vergleiche Abbildung 8.13). Für x ≥ 0.7 ist cLSMO(x) deutlich größer als der Wert bei
voller Verspannung. Der LSMO-Film, der auf diesen LSMO(x)-Lagen wächst, zeigt unabhän-
gig von der Dotierung der LSMO(x)-Lage eine Gitterkonstante um cLSMO = 0.3873(5) nm,
was der pseudokubischen Gitterkonstanten des bulk-Materials entspricht. Die LSMO-Filme
an der Oberfläche befinden sich also in einem entspannten Zustand.

8.2.5. Simulation der in-situ Ellipsometrie

Nach der Betrachtung der Wachstumsmode, der chemischen Qualität der Grenzflächen und
der strukturellen Eigenschaften der Schichten kann man die in der in-situ Ellipsometrie be-
obachtete Übergangsregion beim Wachstum von LSMO auf SMO (Abbildung 8.3) genauer
analysieren. Aufgrund der STM-Aufnahmen und der chemischen Qualität der Grenzflächen
kann man annehmen, dass der SMO-Film eine geschlossene Oberfläche besitzt, die den atoma-
ren Terrassen des Substrates entspricht. Aufgrund der scharfen Grenzfläche wird eine diffuse
Vermischung der La- und Sr- Kationen an der Grenzfläche in den folgenden Betrachtungen
vernachlässigt. Die Messungen der Ellipsometrie liefern zu den XRR-Spektren komplementä-
re Informationen, da die Verteilung der Kationen auf den A-Plätzen keinen direkten Einfluss
29Die Annahme einer kubischen Struktur ist mit Blick auf die Gitterstruktur von bulk-Einkristallen, die für
x = 0.6− 0.85 eine tetragonale Struktur mit (c− a)/a ≈ ±0.4 % zeigen [38], gerechtfertigt.
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Abbildung 8.14.: Numerische Simulation der ersten Phase des Wachstums von LSMO
auf SMO (siehe Abbildung 8.3) und die damit verbundenen Modelle des Wachstums: In
a) und b) sind die gemessenen Verläufe von ∆ (t) und Ψ (t) zusammen mit den simulierten
Kurven, die den in c) gezeigten Modellen A, B und C entsprechen, dargestellt. Bei Modell A
wird ein kontinuierliches Wachstum der LSMO-Schicht angenommen. Bei Modell B nimmt
man an, dass der LSMO-Film zunächst rau aufwächst und nach einer deponierten Menge,
die einer Schichtdicke von dTrans ≈ 1 nm entspricht, die Rauigkeiten aufgefüllt werden und
der Film kontinuierlich weiterwächst (Für die Simulation wurde aufgenommen, dass der
LSMO-Film zu Beginn mikroskopisch rau ist und zu einem Teil von 20% aus Leerstellen
besteht. Der Brechungsindex dieses rauen Filmes ergibt sich über die Näherung als effektives
Medium. Dieser raue Film wächst dann bis zu einer Dicke von 1.25 ·dTrans.). Die Simulation
entsprechend Modell C passt am besten zu den Messdaten. Bei diesem nimmt man eine
Umverteilung der Ladungen auf den Mn-Ionen in den LSMO-Lagen zur Vermeidung der
polaren Katastrophe an. Die Zahlen hinter der jeweiligen chemischen Formel der AO- und
BO2-Lagen bezeichnen deren elektrischen Ladungszustand. Durch die Umverteilung der
Ladungen zwischen den Mn-Ionen ergibt sich ein als Funktion des Abstandes z von der
Grenzfläche oszillierendes elektrostatisches Potential V .
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hat und die Verteilung der Valenzen der Mn-Ionen bestimmend ist (siehe Abschnitt 6.2). In
Abbildung 8.14 a) und b) sind die zeitlichen Verläufe ∆ (t) und Ψ (t) zusammen mit nume-
rischen Simulationen, die den gezeigten Modelle A, B und C folgen, gezeigt. Das einfachste
Modell A, bei dem der LSMO-Film kontinuierlich auf SMO aufwächst, führt zu linearen Ver-
läufen von ∆ und Ψ, womit man die Messungen nicht nachbilden kann. Auch ein zunächst
raues Wachstum des LSMO-Filmes, das sich nach einer deponierten Menge, die bei kontinu-
ierlichem Wachstum zu einer Schichtdicke von dTrans ≈ 1 nm führt, in ein kontinuierliches
Wachstum umwandelt, kann die gemessenen Daten nicht erklären (Modell B in Abbildung
8.14).

Aufgrund der Mischvalenz der Manganate, die bei den vorliegenden Depositionsbedingun-
gen zwischen Mn3+ und Mn4+ variieren können, kann man neben den zuvor aufgeführten
geometrischen Veränderungen beim Wachstum der Schicht auch eine Umverteilung der eg-
Elektronen auf den Mn-Ionen annehmen. Eine einfache Delokalisierung der Elektronen an der
LSMO/SMO-Grenzfläche ist konsistent mit den Messungen von ∆ (t), für Ψ (t) ergibt sich
dabei jedoch ein linearer Verlauf wie bei Modell A, der nicht konsistent mit den Messungen
ist. Durch die wechselnde elektrische Ladung der MnO2- und La0.7Sr0.3O-Lagen in LSMO
kommt es, wie in Abschnitt 3.1 beschrieben, zu einer Divergenz des elektrostatischen Po-
tentials, wenn keine weitere Umverteilung von Ladungen geschieht [105, 106]. Diese Tatsache
wird für Modell C berücksichtigt: Auf der mit SrO terminierten SMO-Lage wächst das LSMO
mit zwei Lagen gleichzeitig auf, wobei die eg-Elektronen von der Lage an der Grenzfläche zur
Lage an der Oberfläche transferiert werden (Zur vollständigen Aufhebung der Divergenz des
Potentials bei einer dickeren Schicht muss eine weitere Anpassung erfolgen, die hier durch
eine kleine Änderung der Stöchiometrie, La0.7Sr0.3O → La0.65Sr0.35O, in der Lage an der
Oberfläche bewerkstelligt wird). Bei weiterem Wachstum der LSMO-Lage verbleiben diese
Konfigurationen in den Lagen an der Oberfläche und der Grenzfläche, so dass sich ein oszil-
lierender Verlauf des elektrostatischen Potentials V ergibt, der an der Oberfläche der Probe
in einem Potentialsprung endet. Mit den Brechungsindizes aus Abbildung 6.4 für Mangant-
filme mit unterschiedlichem Mn3+/Mn4+-Verhältnis kann man ∆ (t) und Ψ (t) für Modell C
simulieren. Es zeigt sich eine gute Übereinstimmung mit den experimentellen Daten (siehe
Abbildung 8.14 a) und b)). Es ist anzumerken, dass man in diesem Fall aus den Messungen
der Ellipsometrie nicht schließen kann, ob die Elektronen von der Grenzfläche zur Oberflä-
che oder umgekehrt umverteilt werden. Ein Transfer der Elektronen von der Oberfläche zur
Grenzfläche würde aber zu einem divergierenden Potential führen und kann so ausgeschlossen
werden. Bei einer MnO2-Terminierung von der SMO-Lage wäre die sich ergebende Umver-
teilung der Mn-Ladungen inkonsistent mit den gemessenen Daten. Eine selbstorganisierte
Einstellung der Terminierung bei dem Wachstum von Perowskiten wurde von Rijnders et
al. bei dem Wachstum von SrRuO3 auf SrTiO3-Substraten beobachtet [217, 218]: Nach der
Deposition der SrRuO3-Filme stellte man eine SrO-Terminierung der Oberfläche fest, obwohl
die Substrate zuvor mit der TiO2-Lage terminiert worden waren. Während des Wachstums
kam es also zu einem Wechsel des Abschlusses der Perowskit-Lagen entgegen der durch das
Substrat vorgegebenen Reihenfolge. Auch bei einer zusätzlichen Delokalisierung der Elektro-
nen an der Grenz- bzw. Oberfläche würde bei der für Modell C gezeigten Ladungsverteilung
kein divergierendes Potential auftreten [61]. Wenn bei der Delokalisierung aber mehr als 0.1
eg-Elektronen pro Einheitszelle in der MnO2-Lage der SMO Schicht auftreten, ergeben sich
signifikante Abweichungen von den Messdaten.
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Abbildung 8.15.: Magnetische Eigenschaften einer SMO/LSMO-Doppellage: a)
MLSMO (T ) und b) MLSMO (H) bei T = 5 K nach Einkühlen mit H = +100 Oe (Die
zugehörigen Werte für die Amplitude des exchange bias HE und das Koerzitivfeld HC sind
im Graphen angegeben.).

8.3. Magnetische Eigenschaften

Das magnetische Feld wurde für alle gezeigten Messungen entlang der [100]-Richtung der
STO (001)-Substrate angelegt und lag in der Ebene des Filmes. Zur Messung des exchange
bias (EB) wurden die Proben mit einem angelegten Magnetfeld von H = +100 Oe von
T = 370 K > TC eingekühlt. Dabei wurden die gezeigten Temperaturabhängigkeiten M (T )
der Magnetisierung aufgenommen. Die Kühlrate bewegte sich dabei in einem Bereich von
p = 3− 8 K/min. In diesem Bereich war keine Abhängigkeit des EB von der Kühlrate festzu-
stellen. Eine Normierung der magnetischen Momente auf die vorhandenen Mn-Ionen erfolgt
mit den oben ermittelten Schichtdicken. Dabei bezeichnet MLSMO das auf die Mn-Ionen
in der LSMO-Schicht normierte Moment. Bei der Messung der M (H)-Kurven wurde das
maximal angelegte Feld Hmax so gewählt, dass sich die Hystereseschleife schließt, um minor-
loop-Effekte auszuschließen [124, 125].

Anhand einer SMO/LSMO-Bilage soll die grundsätzliche Phänomenologie des hier beobach-
teten exchange bias aufgezeigt werden. Beim Einkühlen beobachtet man einen ferromagneti-
schen Übergang mit einer Curie-Temperatur TC = 334(2) K (siehe Abbildung 8.15 a)). Dieser
Wert ist deutlich größer als TC = 315(5) K für eine einfache LSMO-Schicht ähnlicher Dicke
auf STO (001) und in der Nähe von TC = 345(5) K, der sich als Sättigungswert für dickere
LSMO-Schichten (dLSMO & 15 nm) auf STO (001)-Substraten ergibt [97, 105, 107, 216]. Dies
wird durch die zusätzliche SMO-Schicht verursacht, welche zu einem entspannten Wachstum
der LSMO-Schicht führt. Außerdem ist die Grenzfläche zwischen SMO und LSMO wesentlich
schärfer als zwischen LSMO und STO, so dass die Degradation an der Grenzfläche verhindert
wird. Nach dem Einkühlen mit einem angelegten Feld von H = +100 Oe beobachtet man in
der M (H)-Kurve ein positives exchange bias, eine Verschiebung in die Feldrichtung entgegen
der Richtung des angelegten Feldes beim Kühlen (Abbildung 8.15 b)). Aus den Werten H+

C

und H−C für die beiden Nulldurchgänge der M (H)-Kurve definiert man die Amplitude des
exchange bias HE und das Koerzitivfeld HC [124, 125]:

HE = −H
+
C +H−C

2 , HC = H+
C −H

−
C

2 (8.4)
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Abbildung 8.16.: Veränderung der M (H)-Hysterese mit der Temperatur für eine
SMO/LSMO-Bilage, nachdem die Probe zunächst bei H = +100 Oe auf T = 5 K gekühlt
wurde: a)MLSMO (H)-Kurven bei verschiedenen Temperaturen, wobei diese nach dem Ein-
kühlen in der Reihenfolge steigender Temperaturen gemessen wurden. In b) sind die aus a)
ermittelten HC (T ) und HE (T ) gezeigt.
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Abbildung 8.17.: Effekt einer zusätzlich deponierten SMO-Lage auf die SMO/LSMO-
Heterostruktur: a) MLSMO (T ) und MLSMO (H) bei T = 5 K nach Einkühlen mit H =
+100 Oe.

Die auf die Mn-Ionen in der LSMO-Schicht normierte Sättigungsmagnetisierung liegt mit
M sat
LSMO = 3.3(1)µB/Mn etwas unterhalb dem Wert von Msat = 3.7µB/Mn, der sich theo-

retisch bei der Ausrichtung aller Spins in der LSMO-Schicht ergeben würde. Die Abwei-
chung entspricht etwa 1 − 2 unmagnetischen MnO2-Lagen in der LSMO-Schicht (Bei einer
Dicke dLSMO = 5.8 nm reduziert jede unmagnetische Lage das durchschnittliche Moment
pro Mn-Ion MLSMO um ∆MLSMO = 0.25µB/Mn.). Mit steigender Temperatur nehmen
HE und HC ab, wobei sich das in Richtung des Kühlfeldes liegende H+

C deutlich schwä-
cher mit der Temperatur ändert als H−C . Bei T ≈ 100 K verschwindet HE , der Wert von
HC liegt aber weiterhin deutlich über dem Koerzitivfeld einer einfachen LSMO-Schicht auf
STO (001) HLSMO

C (T = 5 K) ≈ 50 Oe für dLSMO = 6 nm (siehe Abbildung 8.16). Wird auf
die SMO/LSMO-Doppellage eine weitere SMO-Lage aufgebracht (siehe Abbildung 8.17), so
kommt es zu starken Veränderungen des magnetischen Verhaltens. Die Umkehr der Magne-
tisierung durch ein äußeres Feld geschieht in einem deutlich größeren Feldintervall und zeigt
einen stark asymmetrischen Verlauf, die M (H)-Kurve ist nicht mehr nur einfach entlang der
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Abbildung 8.18.: Entwicklung der magnetischen Eigenschaften der SMO (dSMO ≈
5.5 nm)/LSMO (dLSMO = 0 − 10.5 nm)-Bilagen: a) Temperaturabhängigkeit der Magne-
tisierung, wobei das magnetische Moment auf alle Mn-Ionen in der Heterostruktur normiert
wurde, b) M (H)-Kurven nach Einkühlen im Magnetfeld H = +100 Oe. Das Inset von b)
zeigt die Abhängigkeit des Produktes JE/C = HE/CMLSMOdLSMO, wobei eine Normierung
auf den Wert für dLSMO = 3.0 nm vorgenommen wurde, von dLSMO.

Feldachse verschoben. Durch die zusätzliche SMO-Lage kommt es näherungsweise zu einer
Verdopplung von HC und HE . Diese Veränderung der magnetischen Hysterese wirkt sich
auch auf den Verlauf von M (T ) aus, wo man bei TH ≈ 180 K ein Maximum erkennt.

Für die in Abbildung 8.1 b) gezeigte Serie von SMO (dSMO ≈ 5.5 nm)/LSMO (dLSMO =
0 − 10.5 nm)-Bilagen ergibt sich das in Abbildung 8.18 dargestellte magnetische Verhalten.
Die zunächst deponierte SMO-Lage zeigt kein magnetisches Moment. Für die darauf depo-
nierte LSMO-Schicht ergibt sich eine mit der Schichtdicke ansteigende Curie-Temperatur.
Die Curie-Temperatur TC = 290(2) K der dünnsten Schicht mit dLSMO = 3.0 nm ist etwa
20 K größer als für einfache LSMO-Schichten auf STO (001) mit gleicher Schichtdicke [105].
Dies ist eine Folge des durch die SMO-Lage veränderten Verspannungszustandes (vergleiche
Abbildung 8.11) und der Tatsache, dass die Grenzfläche zwischen SMO und LSMO chemisch
wesentlich schärfer ist als zwischen STO und LSMO. Die charakteristischen Felder HE , HC

nehmen mit dLSMO ab. Wie es in der Theorie beschrieben wurde, sind HE/C aufgrund der
an der Grenzfläche lokalisierten Kopplung zwischen dem Ferromagneten und dem Antiferro-
magneten umgekehrt proportional zum magnetischen Moment der ferromagnetischen Schicht
m = MFM tFM . Wenn man nun das Produkt JE/C = HE/CMLSMOdLSMO betrachtet, erhält
man ein Maß für die Stärke der an den Ferromagneten koppelnden gepinnten bzw. rotier-
baren Momente an der Grenzfläche zum Antiferromagneten. Im Inset von Abbildung 8.18
b) sind diese Produkte als Funktion von dLSMO dargestellt, wobei eine Normierung auf den
jeweiligen Wert für dLSMO = 3.0 nm vorgenommen wurde. Ausgehend von dLSMO = 3.0 nm
verdoppelt sich JE/C zunächst und bleibt dann für die beiden größeren Schichtdicken etwa
konstant.

Bei den LSMO (dLSMO ≈ 6 nm)/SMO (dSMO = 0 − 6.9 nm)-Heterostrukturen erhöht sich
die Curie-Temperatur TC der LSMO-Lage nach der Deposition der ersten SMO-Lage von
320 K auf 327 K und ändert sich danach bei weiterer Vergrößerung von dSMO nur um 1−2 K.
Ebenso steigt das Sättigungsmoment bei T = 5 K mit der Deposition der ersten SMO-Lage
um 0.3(1)µB/Mn und zeigt bei Erhöhung von dSMO keine weiteren Änderungen. Umgerech-
net auf die Dicke der LSMO-Schicht entspricht diese Änderung dem magnetischen Moment
einer MnO2-Lage. Dies deutet auf das Vorhandensein einer toten Lage an der Oberfläche der
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Abbildung 8.19.: Temperaturabhängigkeit der Magnetisierung für die LSMO (dLSMO ≈
6 nm)/SMO (dSMO = 0− 6.9 nm)-Bilagen. Die Magnetisierung MLSMO wurde auf die Mn-
Ionen in der LSMO-Lage normiert.

isolierten LSMO-Schicht hin, welche durch die Deposition einer SMO-Lage magnetisch wird.
Ähnlich wie bei der SMO/LSMO/SMO-Dreifachschicht (vergleiche Abbildung 8.17 a)) zeigt
sich für dSMO = 6.9 nm ein Maximum in der M (T )-Kurve. Nachdem die Heterostrukturen
mit einem angelegten Feld H = +100 Oe auf T = 5 K eingekühlt worden sind, wurden die
M (H)-Kurven aufgenommen. In Abbildung 8.20 ist die Änderung der M (H)-Kurven mit
steigender Schichtdicke dSMO illustriert: Die betrachtete Heterostruktur wurde auf einem
STO-Substrat mit relativ kleinem Fehlschnitt aufgewachsen (siehe Abbildung 8.5). Dadurch
wird die Umkehr der Magnetisierung durch die biaxiale Anisotropie dominiert, die sich aus
der Verspannung durch das STO-Substrat ergibt. Da die leichten Richtungen dann entlang
der 〈110〉-Richtungen liegen [260, 261] und die Messung entlang der [100]-Richtung erfolgt,
ergibt sich eine relativ kleine Remanenz MR ≈ MS/

√
2. Nach der ersten Beschichtung mit

SMO vergrößert sich das Koerzitivfeld HC deutlich und die Remanenz liegt näher an der Sät-
tigungsmagnetisierung. Die M (H)-Kurve zeigt nicht mehr den Einfluss der biaxialen Ani-
sotropie, sondern den einer uniaxialen, wobei das angelegte Feld in Richtung der leichten
Achse verläuft. Mit Erhöhung von dSMO vergrößert sich das HC weiter und es tritt ein aus-
geprägtes exchange bias auf. Man erkennt außerdem, dass die Umkehr der Magnetisierung
in einem wesentlich breiteren Feldbereich stattfindet als für die kleineren Werte von dSMO.
Mit weiteren Depositionen von SMO steigt HC stetig an, während HE wieder abfällt. Zudem
wird die Steigung, mit der die M (H)-Kurve die Feldachse bei H+/−

C schneidet, kleiner. Für
die größte Schichtdicke dSMO = 6.9 nm fällt auf, dass sich der Verlauf der M (H)-Kurve für
steigende und fallende Magnetisierung deutlich unterscheidet. Dies ist in ähnlicher Form auch
für die SMO/LSMO/SMO-Heterostruktur zu erkennen (siehe Abbildung 8.17). Für den Teil
der Kurve, wo die Magnetisierung fällt, d.h. entgegen das Einkühlfeld gedreht wird, ergibt
sich eine deutliche Änderung der Steigung von M (H) in der Nähe des Koerzitivfeldes. Da-
gegen zeigt sich bei der Drehung in die andere Richtung keine plötzliche Steigungsänderung.
Zusammenfassend sind im unteren Teil von Abbildung 8.20 die Änderungen von HC/E mit
der Schichtdicke dSMO dargestellt. Das Koerzitivfeld HC nimmt näherungsweise linear mit
dSMO zu. Die Amplitude des exchange bias HE zeigt dagegen ein nichtmonotones Verhalten
mit einem Maximum zwischen dSMO = 3.3 nm und dSMO = 5.4 nm.

In den LSMO(x)/LSMO-Bilagen (siehe Abbildung 8.1 a)) zeigen die Curie-Temperatur TC
und die Sättigungsmagnetisierung MSat der LSMO-Schicht keine Abhängigkeit von der Sr-
Dotierung x. Beide Werte schwanken zufällig mit ∆TC = 6 K und ∆MSat = 0.3µB/Mn um
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Abbildung 8.20.: Magnetische Hysterese der LSMO (dLSMO ≈ 6 nm)/SMO (dSMO =
0−6.9 nm)-Bilagen bei T = 5 K nach Einkühlen mit H = +100 Oe: Die gezeigten Paare von
M (H)-Kurven zeigen, wie sich das magnetische Verhalten der Bilagen bei jeder Erhöhung
von dSMO verändert (oben). Aus denM (H)-Kurven werdenHC/E abgelesen und sind unten
als Funktion von dSMO gezeichnet (HC (dSMO) wurde linear angepasst, die Verbindung der
Datenpunkte von HE (dSMO) erfolgt zur besseren Darstellung).
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Abbildung 8.21.: LSMO(x)/LSMO-Heterostrukturen: Abhängigkeit des Koerzitivfeldes
HC und der exchange bias-Amplitude HE von der Sr-Dotierung x bei T = 5 K nach Ein-
kühlen mitH = +100 Oe. Die jeweiligen Feldwerte wurden auf die Werte für x = 1 normiert.

mittlere Werte von TC = 335 K undMSat = 3.2µB/Mn. Dies ergibt sich wahrscheinlich durch
kleine Abweichungen der Schichtdicken und Unterschiede beim Fehlschnitt der Substrate,
was zu Veränderungen der Wachstumsmode führt. Die LSMO(x)-Lagen tragen somit nicht
zum messbaren magnetischen Moment bei und man kann annehmen, dass sich diese für alle
x antiferromagnetisch ordnen30. Als Funktion der Temperatur zeigen HC/E ein ähnliches
Verhalten wie in den SMO/LSMO-Doppellagen und man beobachtet ein Verschwinden von
HE für T ≈ 100 K. Wenn man die Werte von HE und HC bei T = 5 K betrachtet, fällt sofort
auf, dass HE und HC für x = 1 etwa doppelt so groß sind wie für die anderen Dotierungen
(siehe Abbildung 8.21). Die Signifikanz der Werte für x = 1 zeigt sich in den ähnlichen
Werten von HC/E , die sich für die weiter oben gezeigten Heterostrukturen ergeben: SMO
(5.5 nm)/LSMO (5.8 nm) (Abbildung 8.15), SMO (5.4 nm)/LSMO (5.4 nm) (Abbildung 8.18)
und LSMO (6.1 nm)/SMO (5.2 nm) (Abbildung 8.20). Mit fallendem x verkleinern sich HE

und HC dann kontinuierlich und bei x = 0.6 verschwindet HE und HC nimmt den gleichen
Wert an wie für eine einfache LSMO-Schicht auf STO (001) mit dLSMO ≈ 5.5 nm.

8.4. Diskussion

Die oben vorgestellten Multilagen aus LSMO und LSMO(x) weisen sehr scharfe Grenzflä-
chen zwischen den unterschiedlichen Manganaten auf. Die beobachteten Rauigkeiten von
σLSMO/LSMO(x) = 0.2 − 0.3 nm sind vergleichbar mit Werten, die sich bei der Herstellung
von Übergittern aus Manganaten mit anderen Methoden ergeben. Bhattacharya et al. depo-
nierten Übergitter aus LMO und SMO mittels Molekularstrahlepitaxie, wobei sie durch die
Anpassung von XRR-Spektren eine Rauigkeit von σLMO/SMO = 0.23 nm bestimmen konnten
30Durch den Fehler bei der Auswertung der magnetischen Momente pro Mn-Ion kann es nicht ausgeschlossen
werden, dass die LSMO(x)-Schichten ein magnetisches Moment besitzen, das dem einer Monolage in der
LSMO-Schicht entspricht.
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[111]. Die Grenzflächen zwischen verschiedenen Manganaten sind deutlich abrupter als der
Übergang zwischen Titanat (STO-Substrat) und einer Manganat-Schicht. Dies verdeutlicht,
dass die unterschiedliche Besetzung der B-Plätze die treibende Kraft für die Reaktion der
Manganat-Lagen mit dem Titanat-Substrat darstellt.

Dass es bei den mehrmaligen Beschichtungen der SMO/LSMO- und LSMO/SMO-Bilagen zu
keinem Austausch der Sr- und La-Kationen an der Grenzfläche kommt, der zu einer Verän-
derung von HE führt, kann man durch den Vergleich der verschiedenen Varianten der her-
gestellten SMO/LSMO-Bilagen überprüfen (vergleiche Abbildung 8.1 a)-c)). Man betrachtet
die Heterostrukturen, für die dSMO ≈ dLSMO ≈ 5.5 nm gilt. Bei der in Abbildung 8.1 a)
gezeigten Struktur ergibt sich dies nach einem einmaligen Depositionsvorgang, wogegen diese
Schichtdicken für die LSMO/SMO- (Abbildung 8.1 c)) bzw. SMO/LSMO-Bilagen (Abbil-
dung 8.1 b)) nach vier bzw. drei Depositionsprozeduren erreicht wurden. Bei gleichbleiben-
der Sättigungsmagnetisierung der ferromagnetischen Lage, MFM , ist HE aufgrund der an
der Grenzfläche lokalisierten Kopplung umgekehrt proportional zur Schichtdicke des Ferro-
magneten tFM : HE ∝ 1

tFM
[11]. Da die Schichtdicke von LSMO in diesen Heterostrukturen

etwas variiert, wird der zum Vergleich herangezogene Wert HE (T = 5 K) somit mit einem
Faktor s = dLSMO

5.5 nm skaliert, um die Vergleichbarkeit zu verbessern. So ergeben sich folgende
Werte von sHE für die drei Typen von Heterostrukturen: 198 Oe für die LSMO/SMO-Bilage,
die sich nach vier Beschichtungen ergibt (Abbildung 8.1 c)), 208 Oe für die SMO/LSMO-
Bilage, die sich nach einem Depositionsvorgang ergibt (Abbildung 8.1 a)), und 238 Oe für
die SMO/LSMO-Heterostruktur, für die drei Beschichtungen erfolgten (Abbildung 8.1 b)).
Diese ähnlichen Werte von sHE zeigen, dass das wiederholte Auslagern der Heterostruktur-
en bei Depositionsbedingungen keine Veränderungen der magnetischen Kopplungen an den
SMO/LSMO-Grenzflächen bewirkt. Die beobachteten Unterschiede sind vermutlich mit Un-
terschieden des Verspannungszustandes in Verbindung zu bringen, der aus kleinen Differenzen
von dSMO und dLSMO folgt.

Um den hier vorliegenden Mechanismus, der zum exchange bias führt, zu diskutieren, bie-
tet sich eine Betrachtung von HE und HC in Abhängigkeit von der Schichtdicke des An-
tiferromagneten tAFM an. Hier ergibt sich als Funktion der Schichtdicke von SMO dSMO

ein Maximum in HE bei dSMO ≈ 4 − 12 ML31, das Koerzitivfeld HC steigt monoton an
(siehe Abbildung 8.20). Dieser nichtmonotone Verlauf von HE (dSMO) widerspricht der ein-
fachen theoretischen Vorhersage nach dem Modell von Meiklejohn und Bean, das die Ani-
sotropie des Antiferromagneten KAFM berücksichtigt. Entsprechend Gleichung 3.9 erwartet
man dort, dass sich HE (tAFM ) monoton ansteigend seinem asymptotischen Grenzwert nä-
hert. Das dieser Theorie entsprechende Verhalten wird zum Beispiel von Kobrinskii et al.
in La1/3Ca2/3MnO3/La2/3Ca1/3MnO3-Bilagen [246] und von Huijben et al. in Bilagen aus
LSMO und BiFeO3 [249] registriert. Hier gibt es ebenso wie in den in der Theorie vor-
gestellten Modellen eine kritische Schichtdicke des Antiferromagneten tcritAFM , unterhalb der
man kein exchange bias feststellen kann. Diese liegt für die LSMO/SMO-Bilagen im Bereich
tcritAFM = 4 − 8 ML. Auch die sehr dünne SMO-Lage (dSMO = 3 − 4 ML) hat bereits einen
starken Einfluss auf die M (H)-Kurve bei tiefen Temperaturen. Sie verursacht eine deutliche
Vergrößerung von HC und unterdrückt die biaxiale Anisotropie, die sich in der LSMO-Schicht
durch epitaktische Verspannungen ausbildet. Dies illustriert das Vorhandensein von antifer-
romagnetischer Ordnung in diesem ultradünnen SMO-Film und wirft die Frage auf, ob bei
antiferromagnetischen Manganaten wie SMO die Zahl der magnetisch toten Lagen kleiner

31Aufgrund der geringen Dichte an Messpunkten kann keine genauere Lokalisierung des Maximums stattfinden.
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ist als bei ferromagnetischen wie LSMO. Das Vorhandensein von magnetisch toten Lagen,
die keine antiferromagnetische Ordnung aufweisen, würde zu einer Erhöhung von tcritAFM füh-
ren, die nicht einfach mit dem Verhältnis zwischen JIF und KAFM zusammenhängt (siehe
Abschnitt 3.3.4).

Die Néel-Temperatur TN dieser dünnen antiferromagnetischen Filme kann man über die Mo-
difikation der magnetischen Eigenschaften des ferromagnetischen Filmes abschätzen. Wie es
in Abschnitt 3.3.4 der Theorie erläutert wurde, liegt die minimale Temperatur TB, für die
man noch EB beobachten kann, deutlich unterhalb der Néel-Temperatur TN , da die Ani-
sotropie des AFM, KAFM , kontinuierlich mit steigender Temperatur abnimmt. Das Koer-
zitivfeld zeigt aber theoretisch bei Unterschreiten von TN einen sofortigen Anstieg. Damit
kann man durch die Betrachtung von HC (T ) Rückschlüsse auf TN ziehen. Für die hier be-
trachteten SMO/LSMO-Doppellagen zeigen die detaillierten Messungen von HC (T ), dass
die Néel-Temperatur der SMO-Filme mit einer Dicke dSMO ≈ 5.5 nm mindestens oberhalb
von 100 K liegt (siehe Abbildung 8.16 b)). Eine bessere Abschätzung nach unten erlaubt die
M (T )-Kurve, die beim Kühlen im konstanten Feld für eine SMO/LSMO/SMO-Dreifachlage
gemessen wurde (siehe Abbildung 8.17 a)). Der plötzliche Einbruch der Magnetisierung bei
TH ≈ 180 K kann darauf zurückgeführt werden, dass die beiden antiferromagnetischen SMO-
Lagen einen zusätzlichen Anisotropieterm beitragen. Die leichte Richtung dieser Anisotropie
liegt dabei nicht in Richtung des angelegten Feldes. Bei TH ≈ 180 K ist die Anisotropie dann
so groß, dass das externe Feld die Magnetisierung der LSMO-Schicht nicht mehr komplett
parallel zu Hext ausrichten kann. Damit ist TH ≈ 180 K ≤ TN die untere Grenze für die Néel-
Temperatur von mindestens einer der beiden SMO-Lagen in der SMO/LSMO/SMO-Trilage.

Bei Studien von exchange bias zwischen Manganaten verschiedener Dotierung in der Li-
teratur ist die Dicke der antiferromagnetischen Manganatschichten zumeist deutlich grö-
ßer als hier [246, 249, 262, 263]. Das häufig behandelte System aus La1/3Ca2/3MnO3 und
La2/3Ca1/3MnO3 zeigt mit tcritAFM ≈ 5 nm [249] eine deutlich größere kritische Schichtdicke
des Antiferromagneten als das hier dargestellte LSMO/SMO-System. Andere Arbeitsgrup-
pen, die das EB von ferromagnetischen Manganatschichten im Kontakt mit SMO beobachten,
verwenden mit dSMO ≈ 50 nm deutlich größere Schichtdicken als hier und betrachten nur ei-
ne Heterostruktur mit einer festen Schichtdicke von SMO [262, 263]. SrMnO3 kommt nicht
nur in der kubischen Modifikation vor, sondern auch in einer hexagonalen. Aufgrund des
großen Toleranzfaktors t = 1.05 stellt sich letztere bei einer bulk-Synthese von SrMnO3 un-
ter atmosphärischen Bedingungen ein [264]. Des Weiteren gibt es mit dem orthorhombischen
SrMnO2.5 eine Variante, die sich unter reduzierenden Bedingungen einstellen kann. Da in
SrMnO2.5 die Mn-Ionen mit einer Valenz von 3+ vorliegen, ist die Gitterkonstante dieses
Materials größer als von SrMnO3. Dadurch sind epitaktische Verspannungen eine treibende
Kraft zum Einbau von Sauerstoffleerstellen in SMO [54]. Bei den Studien von Ding et al. ist der
Gitterebenenabstand der SMO-Schicht entlang der c-Achse deutlich größer als der kubische
Gitterparameter acubSMO = 0.3805 nm, wobei die in dieser Arbeit betrachteten Heterostruktur-
en wie hier auf STO (001)-Substraten deponiert wurden. Dies schreiben die Autoren einer
hexagonalen Kristallstruktur des SMO-Films zu [263]. Alternativ würde auch der Einbau
von Sauerstoffleerstellen diese angehobene Gitterkonstante erklären. Bei den hier gezeigten
SMO-Filmen ist davon auszugehen, dass die kubische Variante von SrMnO3 aufwächst. Ei-
nerseits wird der Einbau von Sauerstoffleerstellen durch den hohen Sauerstoffpartialdruck
bei der Deposition und Abkühlung der Filme vermieden [212]. Zum anderen sieht man in
den Spektren der Röntgendiffraktion vom SMO nur Reflexe, die der Orientierung des STO
(001)-Substrates entsprechen, und der Atomabstand entlang der c-Achse deutet einen epitak-
tisch verzerrten Zustand an, der mit zunehmender Filmdicke relaxiert. Auch die in Kapitel 9
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Abbildung 8.22.: Illustration der magnetischen Wechselwirkungen eines Spins im SMO
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SMO mit dem Spin im LSMO. p
(
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ist der Anteil an Mn4+-Ionen in der jeweiligen MnO2-Lage. Die Vermeidung der polaren
Katastrophe sorgt für eine Akkumulation von Mn4+-Ionen an der Grenzfläche (vergleiche
Abbildung 8.14). Zudem sorgt eine Delokalisierung der eg-Elektronen für eine Veränderung
δ < 0.1 von p

(
Mn4+) an der Grenzfläche.

aufgeführten TEM-Messungen von LMO/SMO-Übergittern unterstützen das Vorliegen einer
kubischen Struktur von SMO.

In Doppellagen aus antiferromagnetischem IrMn und ferromagnetischem Co beobachtet man
ein Maximum im Verlauf von HE (tAFM ) [265]. Dies wird von Ali et al. im domain state
Modell begründet: Proportional zur Filmdicke des Antiferromagneten steigt die Energie ei-
ner Domänenwand, so dass sich die Zahl der Wände mit steigender Dicke der IrMn-Lage
verkleinert. Damit verringert sich auch die Zahl der eingefrorenen Momente im Antiferroma-
gneten, die für das EB verantwortlich sind [265]. Die Domänenwände bewegen sich durch die
Kopplung zum Ferromagneten teilweise durch den Antiferromagneten und sorgen dadurch
für eine Erhöhung des Koerzitivfeldes. Da mit zunehmender Dicke des Antiferromagneten
auch die Zahl dieser beweglichen Domänenwände abfällt, verringert sich das Koerzitivfeld
HC kontinuierlich mit steigendem tAFM [265]. Dagegen steigt hier das Koerzitivfeld monoton
mit steigender Dicke des SMO-Films. Für die theoretische Beschreibung im Rahmen des do-
main state Modells ist eine Unordnung der magnetischen Austauschkonstanten zwischen den
Momenten auf den magnetischen Ionen essentiell. Im Beispiel der IrMn-Schicht folgt diese
aus den unterschiedlichen Wechselwirkungen der Ir-Mn- und Mn-Mn-Bindungen [265]. Für
die hier untersuchten SMO-Lagen ist eine solche Unordnung, die sich über die ganze Dicke
der antiferromagnetischen Schicht erstreckt, nicht zu konstruieren. Aufgrund der scharfen
Grenzfläche zum LSMO befindet sich auf den A- und B-Plätzen jeweils nur eine Atomsorte,
so dass es nicht zu zufälligen Akkumulationen einzelner Atomsorten kommen kann. Diese
würden durch eine lokale Veränderung der Mn-O-Mn-Bindungswinkel oder eine zufällige Va-
riation des Coulomb-Potentials der Kationen auf dem A-Platz eine räumliche Variation der
Austauschkonstanten verursachen.

Während eine Unordnung der magnetischen Austauschwechselwirkungen zwischen den Mn-
Ionen innerhalb der SMO-Schicht auszuschließen ist, ergibt sich ein solcher Zustand automa-
tisch durch den Symmetriebruch an der SMO/LSMO-Grenzfläche. Die SMO-Lage hat auch
bei den starken epitaktischen Verspannungen durch das STO-Substrat im Grundzustand eine
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antiferromagnetische Ordnung des G-Typs [80] (vergleiche Abbildung 3.3). Nach den GKA-
Regeln ist die Austauschwechselwirkung zwischen den leeren eg-Orbitalen der Mn4+-Ionen
immer antiferromagnetisch. Die durch die Verspannung bewirkte energetische Absenkung
der dx2−y2-Orbitale führt nur dazu, dass die Kopplung innerhalb der (001)-Ebenen stärker
ist als entlang der c-Achse. Mit der Auswertung der in-situ Ellipsometrie kommt man zu
dem Ergebnis, dass der Anteil an Mn4+-Ionen in der MnO2-Grenzlage des LSMO zum SMO
etwa 0.6 beträgt (siehe Abschnitt 8.2.5). Für eine epitaktisch verspannte Schicht mit einem
Mn4+-Anteil von 0.6 erwartet man theoretisch und auch nach den Experimenten hier eine
antiferromagnetische Ordnung des A-Typs [80]. Da die Mn4+-Dotierung von 0.6 nur in einer
einzelnen MnO2-Lage vorliegt, besteht die Frage, ob diese Lage ferromagnetisch oder anti-
ferromagnetisch an den Hauptteil der ferromagnetischen LSMO-Schicht koppelt. Wenn man
die LSMO-Lage (dLSMO ≈ 6.0 nm) mit SMO beschichtet, steigt die Curie-Temperatur und
die Sättigungsmagnetisierung Msat. Die absolute Änderung des Momentes entspricht dabei
etwa dem Beitrag von 1-2 Monolagen MnO2. Daraus kann man schließen, dass die Grenzla-
gen zum SMO dann ferromagnetisch zum Hauptteil der LSMO-Schicht ausgerichtet sind. Der
verringerte Wert von Msat ohne SMO an der Oberfläche ist auf das Fehlen von magnetischer
Ordnung an der freien Oberfläche zurückzuführen.

Damit ergibt sich das in Abbildung 8.22 gezeigte Bild von der magnetischen Grenzfläche
zwischen SMO, dem Antiferromagneten des G-Typs, und dem ferromagnetischen LSMO. An
der Grenzfläche treten dabei gegensätzliche magnetische Kopplungen auf. Entsprechend der
Darstellung in Abbildung 8.22 erfährt ein Spin der SMO-Schicht folgende Kopplungen an der
Grenzfläche: Innerhalb der SMO-Lage koppelt er mit JpSMO an vier andere SMO-Spins, die bei
einem Antiferromagneten des G-Typs alle antiparallel zum betrachteten Spin stehen. JpSMO

wird einerseits wie im bulk-Material vom Superaustausch bestimmt, andererseits kommt es
an der Grenzfläche zum LSMO zu einem Ladungstransfer δ der eg-Elektronen. Dieser führt
zu einem zusätzlichen Anteil des Doppelaustausches in JpSMO, der über die in der Ebene
liegenden dx2−y2-Orbitale vermittelt wird. Durch die epitaktische Verspannung wird die Ent-
artung der eg-Orbitale aufgehoben, so dass der Austausch senkrecht zur Grenzfläche über die
d3z2−r2-Orbitale vermittelt wird (vergleiche Abschnitt 3.3.1). Entlang der [001]-Richtung gibt
es so eine Kopplung zu einem Spin im SMO JsSMO, die hauptsächlich durch den Superaus-
tausch gegeben ist, und die Kopplung zum LSMO JLSMO

SMO , die aufgrund des ferromagnetisch
metallischen Zustandes im LSMO eine parallele Orientierung der Spins gemäß des Doppelaus-
tausches unterstützt (siehe Abbildung 8.23). Der in Abbildung 8.22 herausgestellte Spin ist
also frustrierten magnetischen Kopplungen ausgesetzt.

Durch die zufällige Verteilung der La- und Sr-Ionen auf den A-Plätzen im LSMO ergibt
sich zudem eine lokale Variation der jeweiligen Kopplungskonstanten auf atomarer Skala.
Die leicht verschiedenen Ionenradion der Sr2+- und La3+-Ionen bewirken Unterschiede der
Mn-O-Mn-Bindungswinkel und damit des Hopping-Integrals tdd, das die Stärke von Super-
und Doppelaustausch bestimmt. Des Weiteren zeigt das von den Ionen auf den A-Plätzen be-
einflusste Coulomb-Potential eine räumliche Inhomogenität. Da die Abschirmlänge in LSMO
im Bereich einer Monolage liegt [106], folgt daraus eine Modifikation des Ladungstransfers
der eg-Elektronen und der magnetischen Kopplungen an der LSMO/SMO-Grenzfläche. Nach
Radu und Zabel führt diese Koinzidenz von frustrierten magnetischen Wechselwirkungen und
einer räumlichen Unordnung der Austauschkonstanten zu einem Spin-Glas-Zustand an der
FM/AFM-Grenzfläche [11]. Theoretische Berechnungen zeigen, dass man in diesemModell ein
Maximum im Verlauf von HE (tAFM ) erwarten kann. Zudem ergibt sich für tAFM > tcritAFM ein
kontinuierlicher Anstieg des Koerzitivfeldes [11]. Dies entspricht dem hier experimentell ermit-
telten Verhalten (siehe Abbildung 8.20). Allerdings gibt es Abweichungen für tAFM < tcritAFM

und Unterschiede im Verhältnis HE/HC . Dies ist auf die stark vereinfachten Annahmen des
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Abbildung 8.23.: Genauere Betrachtung von JLSMO
SMO (vergleiche Abbildung 8.22): Es

erfolgt Doppelaustausch entlang der d3z2−r2 -Orbitale, der eine parallele Stellung der t2g-
Rumpfspins in LSMO und SMO favorisiert. Durch die epitaktische Zugspannung werden
die dx2−y2-Orbitale, die in der Ebene parallel zur Grenzfläche liegen, energetisch abgesenkt.
Im LSMO ist diese Aufspaltung durch die kleinere Verzerrung und den homogenen ferro-
magnetisch metallischen Zustand deutlich kleiner als im SMO, wo ∆pdz

SMO die Energielücke
zwischen dem O2p-Niveau und dem Energieniveau des d3z2−r2 -Orbitals angibt.

Modells zurückzuführen, das nur von wenigen Parametern abhängt und nicht berücksichtigt,
dass diese, insbesondere für die hier untersuchten Materialsysteme, von der Schichtdicke des
Antiferromagneten tAFM abhängen können.

Das Vorhandensein von magnetisch toten Lagen in der SMO-Schicht würde die Abweichungen
im Bereich tAFM < tcritAFM erklären. Dadurch würde KAFM für sehr dünne SMO-Schichten ra-
pide sinken, so dass sich die Spins leichter mit der Magnetisierung der LSMO-Schicht drehen.
Somit beobachtet man entgegen der theoretischen Vorhersagen von Radu und Zabel keinen
starken Abfall von HC , nachdem tAFM die kritische Schichtdicke tcritAFM überschritten hat. Für
tAFM > tcritAFM dreht sich der Hauptteil der antiferromagnetischen Schicht nicht mehr mit dem
angekoppelten Ferromagneten, so dass sich im Spin-Glas-Zustand an der Grenzfläche einge-
frorene Momente bilden können. Radu und Zabel charakterisieren dieses Spin-Glas mit dem
Parameter f , wobei sich für f = 0 alle Spins mit dem Ferromagneten drehen und keine einge-
frorenen Momente mehr existieren (siehe Abschnitt 3.3.4). Durch die starken Korrelationen
mit dem Gitter kann man für die hier studierten Multilagen aus Manganaten erwarten, dass
sich die Eigenschaften des Spin-Glases und damit der Parameter f als Funktion von dSMO

verändern. Wie es aus Abbildung 8.12 b) ersichtlich wird, entspannt der SMO-Film mit zu-
nehmender Schichtdicke. Durch die verkleinerte tetragonale Verzerrung des Gitters nimmt
der Energieunterschied zwischen dem d3z2−r2- und dem dx2−y2-Orbital ab, wodurch sich auch
die Energielücke ∆pdz

SMO zwischen dem O2p-Niveau und dem d3z2−r2-Orbital verringert (ver-
gleiche Abbildung 8.23). Über Gleichung 2.3 ist ∆pdz

SMO direkt mit dem Transfermatrixelement
tdd verknüpft, so dass der Betrag von JLSMO

SMO mit dSMO anwächst. Durch diese verstärkte
Ankopplung an die LSMO-Schicht gibt es im Spin-Glas an der Grenzfläche mehr Momente,
die sich mit der LSMO-Schicht drehen, und weniger Momente, die fest bleiben. Im Modell
von Radu und Zabel entspricht dies einer Vergrößerung von JIF bei einer gleichzeitigen Ver-
kleinerung von f (vergleiche Abschnitt 3.3.4).
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Im Spin-Glas-Modell tragen diese beiden Veränderungen des magnetischen Zustandes der
Grenzfläche zusammen zu einer Erhöhung der effektiven Anisotropie, Keff

SG = (1 − f)JIF
(Gleichung 3.11), der drehbaren Spins an der Grenzfläche und damit zu einem Anstieg des
Koerzitivfeldes bei. Im Bezug auf die Amplitude des exchange bias HE haben die Veränderun-
gen von f und JIF einen gegensätzlichen Effekt. HE ist proportional zur effektiven Kopplung,
JeffIF = fJIF (Gleichung 3.11). Demzufolge können sich die individuellen Änderungen von f
und JIF kompensieren, so dass sich HE nur wenig ändert. Dies ist hier für die Erhöhung der
Schichtdicke von dSMO ≈ 3.3 nm auf dSMO ≈ 5.2 nm zu beobachten, wo sich HE nur wenig
ändert (siehe Abbildung 8.20). Für eine weitere Vergrößerung auf dSMO ≈ 6.9 nm überwiegt
die Veränderung des magnetischen Zustandes an der Grenzfläche und damit die Verringerung
von f , so dass HE absinkt. Die drehbaren Momente an der LSMO/SMO-Grenzfläche besitzen
eine gewisse Verteilung hinsichtlich ihrer effektiven Anisotropie Keff

SG und ihrer leichten Rich-
tungen, die man mit demWinkel θKSG zwischen der individuellen leichten Achse des Moments
und der leichten Achse des Antiferromagneten ausdrückt (vergleiche Gleichung 3.10). Bei zu-
nehmender Kopplungsstärke nimmt die Zahl der drehbaren Momente zu und infolgedessen
auch die Breite der Verteilungen von Keff

SG und θKSG. Daraus resultiert die Verbreiterung
des Bereichs, in dem die Umkehr der Magnetisierung stattfindet, und die Verringerung der
Remanenz, wenn man dSMO erhöht (siehe Abbildung 8.20).

Da die magnetischen Kopplungen an der Grenzfläche stattfinden, sind die Amplitude des
exchange bias HE und das Koerzitivfeld HC theoretisch umgekehrt proportional zum ma-
gnetischen Moment m = MFM tFM der ferromagnetischen Schicht. Diese Relation wurde in
der Literatur für viele verschiedene Systeme experimentell bestätigt [11, 124, 125]. Hier wur-
den SMO/LSMO-Doppellagen verglichen, die bei einer konstanten Dicke der SMO-Schicht
(dSMO ≈ 5.5 nmn) LSMO-Filme verschiedener Dicke enthielten (siehe Abbildung 8.1 b)). Man
sieht, dass die mitm multiplizierten charakteristischen Felder, JE/C = mHC/E , für die kleins-
te Schichtdicke deutlich abfallen. Für die beiden dickeren LSMO-Filme ergeben sich sehr ähn-
liche Werte, die die an der Grenzfläche lokalisierte Kopplung bestätigen (siehe Inset von Abbil-
dung 8.18 b)). Die dünnste LSMO-Lage mit dLSMO ≈ 3.0 nm weist mit Msat ≈ 2.0(1)µB/Mn
bereits eine deutlich reduzierte Sättigungsmagnetisierung und verkleinerte Curie-Temperatur
TC ≈ 290(5) K auf. Infolgedessen induziert diese dünne LSMO-Schicht kleinere Veränderun-
gen des magnetischen Zustandes der SMO-Schicht an der Grenzfläche als die dickeren LSMO-
Schichten. Der Zustand der Spins an der Grenzfläche ist so näher an der Konfiguration, die
sich für einen idealen Antiferromagneten des G-Typs ergibt. Aufgrund der magnetisch kom-
pensierten Grenzfläche erwartet man für diesen Idealzustand kein exchange bias und auch
keine Vergrößerung des Koerzitivfeldes.

Nach der Diskussion der Übergitter aus reinem SMO und LSMO soll nachfolgend der Effekt
der La-Dotierung der SMO-Schicht beleuchtet werden. Man sieht einen plötzlichen Einbruch
von HE und HC auf etwa die Hälfte der Werte bei x = 1.0, sobald man der SMO-Schicht
eine kleine Menge von La-Ionen zufügt (siehe Abbildung 8.21). Für diesen Dotierungsbereich
findet man im Phasendiagramm von La1−xSrxMnO3 um x = 0.95 einen rapiden Übergang von
einem Antiferromagneten des G-Typs zu einem des C-Typs (siehe Abbildung 2.5). Verkleinert
sich die Sr-Dotierung dann weiter, so sieht man eine stetige Abnahme von HC und HE , zu
der man keine Entsprechung im bulk-Phasendiagramm finden kann. Um das Verhalten für
x ≥ 0.95 zu erklären, muss zunächst untersucht werden, welcher Typ antiferromagnetischer
Ordnung in den LSMO(x)-Filmen vorliegt. Dadurch dass die beiden eg-Orbitale in der bulk-
Phase fast entartet sind, ergibt sich eine starke Empfindlichkeit der magnetischen Ordnung
gegenüber epitaktischer Verspannung [38, 80]. Die hier vorliegenden LSMO(x)-Filme stehen
alle unter einer starken Zugspannung durch das STO-Substrat. Unter der Annahme eines
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Abbildung 8.24.: Magnetische Wechselwirkungen an der Grenzfläche zwischen
La1−xSrxMnO3 (LSMO(x)), das eine antiferromagnetische Ordnung des A-Typs zeigt und
ferromagnetischem La0.7Sr0.3MnO3 (LSMO): JpLSMO(x) bezeichnet die Kopplung zu den
benachbarten Spins in der Ebene parallel zur Grenzfläche, JsLSMO(x) die Kopplung zum
Nachbarspin in [001]-Richtung und JLSMO

LSMO(x) die Kopplung zum benachbarten Spin der
LSMO-Schicht. p

(
Mn4+) bezeichnet den Anteil der Mn4+-Ionen in der jeweiligen MnO2-

Lage. Zur Vermeidung der polaren Katastrophe ergibt sich für die LSMO-Lage an der Grenz-
fläche ein Wert p

(
Mn4+) = 0.65 (siehe Abbildung 8.14). Für die LSMO(x)-Lage ergibt sich

in Abhängigkeit der Terminierung des STO-Substrates p
(
Mn4+) = x ± 1−x

2 . Durch die De-
lokalisierung der eg-Elektronen der ferromagnetisch metallischen LSMO-Schicht ergibt sich
zudem eine Modifikation von p

(
Mn4+) um δ.

Poisson-Verhältnisses von ν = 1/3 und den bekannten Gitterparametern für bulk-Manganate
[38] kann man mit den Werten für die Gitterparameter in c-Richtung aus Abbildung 8.13 die
Tetragonalität c/a der gewachsenen Schichten abschätzen. Für x ≤ 0.95 ergibt sich damit
0.96 ≤ c/a ≤ 0.97. Nach dem theoretischen Phasendiagramm von Fang et al. würde eine
Verzerrung dieser Größenordnung eine klare Bevorzugung der antiferromagnetischen Ordnung
des A-Typs verursachen [80]. Auch die Experimente an bulk-Einkristallen zeigen, dass schon
kleine Tetragonalitäten in der Größenordnung von (c−a)/a ≈ ±0.4 % den Ausschlag zwischen
einer antiferromagnetischen Ordnung des A- und C-Typs geben können [38]. Somit ist hier
für die LSMO(x)-Filme mit x = 0.6 − 0.95 von einer antiferromagnetischen Ordnung des
A-Typs auszugehen.

Zur Vermeidung der polaren Katastrophe beim Wachstum des LSMO(x)-Filmes auf dem
STO-Substrat ergibt sich ein Ladungstransfer, der abhängig von der Terminierung des STO-
Substrates zu einer Änderung von p

(
Mn4+) um ±1−x

2 in der obersten MnO2-Lage der
LSMO(x)-Schicht führt (siehe Abbildung 8.24). Durch die kompensierte Spinkonfiguration
an der Grenzfläche ergeben sich die frustrierten magnetischen Kopplungen nicht direkt an
der Grenzfläche, sondern eine Lage tiefer innerhalb der LSMO(x)-Lage. Der LSMO-Film ist
in einem ferromagnetisch metallischen Zustand und wächst unverspannt auf der LSMO(x)-
Schicht auf. Letzteres zeigt sich durch den gemessenen Gitterebenenabstand entlang der [001]-
Richtung, der der pseudokubischen Gitterkonstanten entspricht (siehe Abbildung 8.13). Im
LSMO sind also die eg-Orbitale entartet. Dadurch ergibt sich mit dem Doppelaustausch eine
ferromagnetische Austauschkopplung JLSMO

LSMO(x) an die LSMO(x)-Lage.

Durch die epitaktische Verspannung liegt in der LSMO(x)-Lage eine grundsätzliche Präferenz
der dx2−y2-Orbitale vor, die den Antiferromagnetismus des A-Typs bewirkt. Wie es schon in
der Theorie besprochen wurde, kann es an Grenzflächen zu einer Veränderung der orbitalen
Polarisation kommen (siehe Abschnitt 3.2). Für LSMO-Filme auf STO-Substraten wird dies
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einer verbesserten Delokalisierung der eg-Elektronen zugeschrieben [83]. Auch hier kommt es
zu einer leichteren Delokalisierung der eg-Elektronen und damit Reduktion der kinetischen
Energie, wenn auf den Mn-Ionen in der Grenzlage des LSMO(x)-Filmes das dx2−y2- und
d3z2−r2-Orbital energetisch gleichwertig sind. Die magnetischen Kopplungen in der Ebene,
JpLSMO(x), (siehe Abbildung 8.24) bleiben auch bei dieser veränderten orbitalen Polarisation
ferromagnetische Austauschkopplungen gemäß des Doppelaustausches. Dagegen ergibt sich
für JsLSMO(x) eine Konkurrenz zwischen ferromagnetischem Doppelaustausch und antiferro-
magnetischem Superaustausch. Die zufälligen Besetzungen der A-Plätze mit Sr- und La-Ionen
können durch ihre lokalen Modifikationen des Gitters und des Coulomb-Potentials die Art
und Stärke der insgesamt resultierenden magnetischen Kopplung vorgeben. Für die Spins in
der zweiten MnO2-Lage ergibt sich also ein Spin-Glas-Zustand, der für das exchange bias
verantwortlich ist.

Mit sinkender Sr-Dotierung x, d.h. steigender Zahl von eg-Elektronen in der LSMO(x)-
Schicht, verstärkt sich der Doppelaustausch zwischen der LSMO-Schicht und der obersten
MnO2-Lage im LSMO(x)-Film. Diese stärkere Delokalisierung der Ladungsträger an der
LSMO/LSMO(x)-Grenzfläche sorgt außerdem dafür, dass in der Grenzlage der LSMO(x)-
Schicht mehr Elektronen die d3z2−r2-Orbitale besetzen32. Durch diese verstärkte Kopplung
der ferromagnetischen Schicht an den Antiferromagneten dreht sich ein größerer Teil der
magnetischen Momente im Spin-Glas an der Grenzfläche mit dem Ferromagneten. Im Spin-
Glas-Modell des exchange bias folgt daraus die beobachtete Verkleinerung von HE (siehe
Abbildung 8.21). Die zugleich stattfindende Abnahme von HC muss mit einer sinkenden
Anisotropie der drehbaren Momente verbunden sein. Mit sinkender Sr-Dotierung x treten
in bulk-Kristallen von LSMO(x) die antiferromagnetischen Ordnungen zunehmend in Kon-
kurrenz zu einer dreidimensionalen ferromagnetischen Ordnung. Für x ≈ 0.6 mündet diese
Konkurrenz in einer Koexistenz von ferromagnetischer und antiferromagnetischer Phase im
Grundzustand [38, 39]. Diese beiden konkurrierenden magnetischen Wechselwirkungen sor-
gen dann für eine leichtere Drehbarkeit der rotierbaren Momente und damit für die Abnahme
von HC mit sinkendem x.

8.5. Zusammenfassung

In diesem Kapitel wurde das magnetische Verhalten von La1−xSrxMnO3/La0.7Sr0.3MnO3
(LSMO(x)/LSMO)-Heterostrukturen mit x = 0.6−1.0 untersucht. Mittels metallorganischer
Aerosoldeposition (MAD) konnten qualitativ hochwertige Mehrfachlagen deponiert werden,
die ein zweidimensionales Wachstum entsprechend einer step-flow-Wachstumsmode aufwei-
sen. Hinsichtlich der Verteilung von La- und Sr-Ionen sind die Grenzflächen zwischen den ver-
schiedenen Manganaten chemisch scharf mit einer Rauigkeit σ ≈ 0.2 nm. Dies ist vergleichbar
mit der Qualität von Grenzflächen, die mit anderen Methoden wie Molekularstrahlepitaxie
präpariert wurden [111]. Durch die numerische Anpassung der gemessenen in-situ Ellipsome-
trie stellt man beim Wachstum von La0.7Sr0.3MnO3 auf SrMnO3 (SMO) einen Transfer von
Elektronen zur Oberfläche der LSMO-Schicht fest. Dadurch beträgt der Anteil von Mn4+-
Ionen p

(
Mn4+) ≈ 0.6 in der ersten MnO2-Lage, die auf die SrMnO3-Schicht trifft. Dieser

Ladungstransfer wird mit der Vermeidung der polaren Katastrophe in Verbindung gebracht.

32Da sich die Tetragonalität für x ≤ 0.95 in einem relativ schmalen Bereich 0.96 ≤ c/a ≤ 0.97 bewegt, ist die
durch die epitaktische Verspannung begründete Umbesetzung der eg-Orbitale nur schwach abhängig von der
Sr-Dotierung.
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Für x = 0.7 − 1.0 beobachtet man in diesen Heterostrukturen eine Vergrößerung des Koer-
zitivfeldes und exchange bias. Mit der Sr-Dotierung x verändert sich der Typ der antifer-
romagnetischen Ordnung der hier untersuchten verspannten LSMO(x)-Filme. Der Übergang
von einer Ordnung des G-Typs für x = 1.0 zu einer Ordnung des A-Typs für x ≤ 0.95 wird
von einer drastischen Abnahme des Koerzitivfeldes HC und der Amplitude des exchange
bias HE begleitet. Die frustrierten magnetischen Kopplungen an der Grenzfläche zwischen
dem Ferromagneten und den antiferromagnetischen Schichten führen zu einem Spin-Glas-
Zustand der Grenzfläche, woraus das exchange bias resultiert. Für LSMO/SMO-Doppellagen
zeigt sich ein Maximum von HE als Funktion der Schichtdicke des Antiferromagneten dSMO,
wogegen HC kontinuierlich ansteigt. Diese Phänomenologie wird dadurch erklärt, dass der
SMO-Film mit steigender Schichtdicke seine epitaktischen Verspannungen abbaut, wodurch
sich die energetische Aufspaltung der beiden eg-Orbitale reduziert. Damit verändert sich die
magnetische Ankopplung an die ferromagnetische Schicht über den Doppelaustausch, was
den Spin-Glas-Zustand der Grenzfläche modifiziert.





Kapitel 9
LaMnO3/SrMnO3-Übergitter

9.1. Motivation

Wie es bereits in der Theorie angeklungen ist, haben Übergitter (SL) aus LaMnO3 (LMO)
und SrMnO3 (SMO) eine Vielzahl an theoretischen und experimentellen Studien angeregt.
Dieses Materialsystem ist ein Prototyp für das Studium von Grenzflächeneffekten, bei denen
durch das Zusammenspiel der Freiheitsgrade der Ladungen und der Orbitale die magnetischen
und elektrischen Eigenschaften bestimmt werden. Für die bisherigen experimentellen Studien
in der Literatur wurden die Übergitter mit den typischen Depositionsmethoden wie gepulster
Laserdeposition (PLD) und Molekularstrahlepitaxie (MBE) präpariert (siehe Kapitel 3). Be-
sonders mit Blick auf die Sauerstoffpartialdrücke weichen die Wachstumsbedingungen dieser
Methoden deutlich von den Wachstumsbedingungen der metallorganischen Aerosol Depositi-
on (MAD) ab. Im Vergleich zur PLD gibt es zudem gravierende Unterschiede bei den kineti-
schen Energien der auf das Substrat treffenden Teilchen: Bei der PLD ergibt sich durch die Be-
schleunigung der Ionen im Plasma eine sehr breite Energieverteilung mit einer mittleren Ener-
gie von einigen eV. Dagegen sind die Teilchenenergien bei der MBE und MAD moderat und
liegen im Bereich von ∼ 0.1 eV [266]. Des Weiteren findet die Abscheidung von Material bei
der PLD in einem sehr kurzen Zeitintervall ∆t ∼ 1µs statt, so dass es nach jedem Laserpuls
zu Relaxationsprozessen kommt, bei der die hochenergetischen Teilchen thermalisieren und
diffundieren. Bei der Thermalisierung der hochenergetischen Ionen kann es dabei zum Ein-
bau von Nichtgleichgewichtsdefekten kommen [266]. Dies kann zum einen zu Unterschieden
hinsichtlich der Defekte innerhalb der individuellen LMO- und SMO-Schichten führen (siehe
Abschnitt 3.1) und zum anderen eine andere Qualität der Grenzflächen hervorrufen. Von May
et al. wurde beobachtet, dass nanoskalige Rauigkeiten an den LMO/SMO-Grenzflächen zu
einer Unterdrückung der ferromagnetischen Ordnung führen können [13, 14]. Wie es in den
vorherigen Kapiteln aufgezeigt wurde, wird die Wachstumsmode der Perowskit-Manganate
bei der MAD von step-flow-Wachstum dominiert. Damit wären nanoskalige Rauigkeiten der
LMO/SMO-Grenzflächen auszuschließen.

In Kapitel 6 wurde der Zusammenhang zwischen der Mn-Valenz und dem Brechungsindex
von La1−xSrxMnO3-Filmen aufgezeigt. Dies wurde dann in Kapitel 8 verwendet, um unter
Ausnutzung der beim Wachstum aufgenommenen in-situ Ellipsometrie die Umverteilung der
eg-Elektronen an der Grenzfläche zwischen La0.7Sr0.3MnO3 und SrMnO3 zu analysieren. Für
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die hier betrachteten LMO/SMO-SL kann man ebenso eine derartige Möglichkeit zur Analyse
der Ladungsumverteilungen an den Grenzflächen erwarten. Durch die periodische Wiederho-
lung der LMO/SMO-Grenzflächen und den starken Kontrast zwischen LMO und SMO sollten
diese Betrachtungen begünstigt werden, so dass man auf die Thomas-Fermi-Abschirmlänge
LTF schließen kann (vergleiche Abschnitt 3.1).

Orbitale Freiheitsgrade haben einen starken Einfluss auf die magnetischen Eigenschaften von
Perowskit-Manganaten (siehe Abschnitt 3.3.1). Diese werden hier dadurch beleuchtet, dass
die LMO/SMO-SL auf verschiedenen Substraten, nämlich SrTiO3 (STO) (001), (111) und
(La0.3Sr0.7) (Al0.65Ta0.35) O3 (LSAT) (001) gewachsen werden.

In diesem Kapitel werden zunächst die magnetischen Eigenschaften einfacher La1−xSrxMnO3
(LSMO(x))-Filme, die mit der MAD auf STO (001)- und STO (111)-Substraten aufgewachsen
wurden, dargestellt. Anschließend wird das Wachstum der LMO/SMO-SL auf STO (001)- und
STO (111)-Substraten beschrieben. Durch die numerische Anpassung der gemessenen in-situ
Ellipsometrie kann man Modelle für das Wachstum dieser Filme konstruieren. Für das Wachs-
tum auf STO (111) kann man auf eine Durchmischung der La- und Sr-Atome schließen, welche
sich auch in hochauflösenden TEM-Messungen wiederfindet. Auf STO (001)-Substraten erge-
ben sich chemisch scharfe LMO/SMO-Grenzflächen. Mit der in-situ Ellipsometrie kann man
dann die Delokalisierung der eg-Elektronen in jeder Phase des Wachstums quantifizieren.
Dann erfolgt ein Vergleich der magnetischen Eigenschaften der auf diesen beiden Substrat-
orientierungen gewachsenen Übergitter für verschiedene Dicken der LMO/SMO-Doppellagen.
Für STO (001) beobachtet man zwei ferromagnetische Phasen. Die Phase mit der höheren
Curie-Temperatur TC wird genauer behandelt und ihre magnetischen Eigenschaften charak-
terisiert. Durch die zusätzliche Betrachtung eines LMO/SMO-Übergitters auf einem LSAT
(001)-Substrat wird schließlich die Rolle der orbitalen Polarisation bei der Ausbildung der
beiden ferromagnetischen Phasen geklärt.

9.2. Vorbereitung: Einfache La1-xSrxMnO3-Filme

9.2.1. Die Ausgangsmaterialien SrMnO3 und LaMnO3

Bei der MAD ergeben sich Korrekturfaktoren zwischen der Stöchiometrie der Metallionen in
der Präkursorlösung und in der deponierten Schicht (vergleiche Abschnitt 4.1). Diese Fak-
toren CSr/Mn bzw. CLa/Mn gewinnt man für SrMnO3 bzw. LaMnO3 durch Optimierung
des Wachstums, welches durch die Oberflächenmorphologie von dünnen Filmen dieser Mate-
rialien qualifiziert wird. Bei Abweichungen von der idealen Zusammensetzung ergeben sich
Störungen des Wachstums. Diese manifestieren sich in der Bildung von Ausscheidungen an
der Oberfläche oder induzieren die vermehrte Bildung von zwei- bzw. dreidimensionalen In-
seln aufgrund einer herabgesetzten Mobilität der Adatome. Für den Einbau in hochwertige
Heterostrukturen ist eine zweidimensionale Wachstumsmode, die im besten Fall einer step
flow-Wachstumsmode entspricht, unabdingbar. Durch systematische Variation ergeben sich
dann die optimalen Werte von CSr/Mn bzw. CLa/Mn.

In den Abbildungen 9.1 b) und 9.2 b) erkennt man sowohl für LMO als auch für SMO eine
zweidimensionale Wachstumsmode, die eine Mischform zwischen zweidimensionalem Insel-
wachstum und step-flow-Wachstum darstellt. Aufgrund der großen Fehlpassung zwischen dem
Kristallgitter von SMO und STO wird dabei nur eine sehr dünne Schicht mit dSMO ≈ 5.5 nm
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Abbildung 9.1.: Strukturelle und morphologische Eigenschaften von dünnen LaMnO3
(LMO)-Filmen auf SrTiO3 (STO) (001)-Substraten: a) XRD-Spektrum eines LMO-Filmes
(d ≈ 45 nm) um den (001)-Peak des STO-Substrates (Die Positionen der Maxima der Laue-
Oszillationen sind mit blauen Pfeilen markiert). b) STM-Aufnahme eines LMO-Filmes mit
d ≈ 35 nm.
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Abbildung 9.2.: Strukturelle und morphologische Eigenschaften von dünnen SrMnO3
(SMO)-Filmen auf SrTiO3 (STO) (001)-Substraten: a) XRD-Spektrum eines SMO-Filmes
(d ≈ 18 nm) um den (002)-Peak von STO. b) STM-Aufnahme eines SMO-Filmes mit
d ≈ 5.5 nm (Das verstärkte Rauschen erklärt sich durch die geringe Leitfähigkeit des SMO-
Filmes).

herangezogen, da dickere Schichten zum Abbau der epitaktischen Spannungen aufrauen (siehe
Abschnitt 8.2.2). Auf STO (111) zeigt auch LMO ein sehr glattes Wachstum mit Stufen mit
der Höhe einer Monolage (ML). Allerdings raut SMO auch bei kleinen Schichtdicken stark
auf. Für einen SMO-Film der Dicke d ≈ 8 nm beobachtet man so Inseln mit einer Höhe von
etwa 2 nm an der Oberfläche [238].

Da der Gitterparameter von LMO hier in der Nähe der Gitterkonstanten von STO liegt, kann
man die Position des Beugungsmaximums in Abbildung 9.1 nicht direkt ablesen, sondern nur
durch die zusätzliche Betrachtung der Laue-Fringes ermitteln. Der (001)-Peak des LMO-
Filmes befindet sich dann genau in der Mitte zwischen zwei Laue-Maxima der Ordnung +n
und −n. So ergibt sich cLMO = 0.3895(5) nm für den Gitterebenenabstand des LMO-Filmes
senkrecht zur Filmebene. Mit ν = 1/3 folgt dann aLMO = 0.3900(5) nm für die pseudokubi-
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Abbildung 9.3.: Magnetische und elektrische Eigenschaften von LMO- und SMO-Filmen
auf STO (001)-Substraten: a) M(T )-Messungen, das Inset zeigt die M(H)-Hysterese des
LMO-Filmes bei T = 5 K und den zugehörigen Wert für die Sättigungsmagnetisierung
Msat. b) Spezifischer Widerstand ρ als Funktion der Temperatur T (Bei T ≈ 273 K ergibt
sich eine Anomalie durch das Kondensieren und Gefrieren von Wasser auf der Probe.)

sche Gitterkonstante der deponierten Schicht (vergleiche Abschnitt 8.2.4). Dies entspricht dem
Wert der unstöchiometrischen, rhomboedrischen Modifikation von LMO, die sich bei großen
Sauerstoffpartialdrücken ergibt [114–116]. Damit geht eine Mn3+/Mn4+-Mischvalenz einher,
die zu einem ferromagnetischen (FM)-Übergang bei TC = 172(2) K führt (siehe Abbildung
9.3 a)). Bei tiefen Temperaturen (T = 5 K) ergibt sich mit einer Sättigungsmagnetisierung
von Msat = 3.4(2)µB/Mn eine fast vollständige Ausrichtung der magnetischen Momente, die
in einer Magnetisierung von M theo

sat = 4.0µB/Mn resultieren würde. Die FM-Ordnung wird
von einem Wendepunkt im Verlauf von ρ(T ) begleitet (siehe Abbildung 9.3 b)).

Der Gitterebenenabstand cSMO = 0.379(1) nm (siehe Abbildung 9.2) eines dicken (dSMO ≈
18 nm) und damit fast vollständig entspannten SMO-Filmes kommt dem Wert der kubischen
und vollständig oxidierten Variante von SrMnO3 mit aSMO = 0.3805 nm [212] sehr nahe. Die
stark mit Sauerstoffleerstellen beladenen Variante SrMnO2.5 würde aufgrund der Mn-Valenz
von Mn3+ eine deutlich größere Gitterkonstante zeigen [53, 54]. Die hier hergestellten SMO-
Filme zeigen keine Anzeichen von ferromagnetischer Ordnung und ein isolierendes Verhalten
von ρ(T ) (siehe Abbildung 9.3). Die hier gezeigten magnetischen und elektrischen Eigenschaf-
ten dünner LMO- und SMO-Filme auf STO (001)-Substraten ergeben sich in der gleichen
Ausprägung auch beim Wachstum auf STO (111)-Substraten (siehe nächster Abschnitt).

9.2.2. Magnetismus von La1-xSrxMnO3-Filmen auf SrTiO3 (001)- und
(111)-Substraten

Für die spätere Interpretation der magnetischen Eigenschaften der LMO/SMO-SL ist es vor-
teilhaft, die magnetischen Eigenschaften von Perowskit-Manganaten in Abhängigkeit des Ver-
hältnisses zwischen Mn3+- und Mn4+-Ionen zu kennen. Da epitaktische Verspannungen die
Existenzbereiche von ferro- und antiferromagnetischen Phasen verschieben können (verglei-
che Abschnitt 3.3.1), werden für diese Betrachtungen dünne LSMO(x)-Filme auf STO (001)-
und STO (111)-Substraten herangezogen. Von Danny Schwarzbach wurden im Rahmen sei-
ner Masterarbeit La1−xSrxMnO3 (LSMO(x))-Filme mit einer Dicke von d ≈ 40 nm auf die
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Abbildung 9.4.: Magnetische Eigenschaften von La1−xSrxMnO3 (LSMO(x))-Filmen (d ≈
40 nm) auf STO (001)- und STO (111)-Substraten: a) Curie-Temperatur TC . Für x > 0.6
zeigen die Filme auf STO (001) keinen ferromagnetischen (FM) Anteil mehr, bei STO (111)
für x > 0.7. b) Sättigungsmagnetisierung bei T = 10 K als Funktion der Sr-Dotierung x
(Daten aus der Masterarbeit von Danny Schwarzbach entnommen [267]).

beiden erwähnten Typen von Substraten abgeschieden und die magnetischen Eigenschaften
untersucht [267]. Für STO (111) ist der Existenzbereich von ferromagnetischen Anteilen in
den Filmen um etwa ∆x = 0.1 breiter als für STO (001). Insgesamt ergeben sich für STO
(111) größere Curie-Temperaturen TC und SättigungsmomenteMsat als für STO (001) (siehe
Abbildung 9.4). Für x = 0− 0.4 liegt ein fast komplett ferromagnetischer Grundzustand vor,
der für größere Sr-Dotierungen einem Mischzustand weicht, bei dem Msat (T = 10 K) unter
dem theoretischen Wert Mtheo = (4− x) µB/Mn liegt.

Auf STO (001) liegen bis x = 0.6 voll verspannte Filme vor, bei STO (111) relaxiert die
Verspannung schon ab x = 0.5 teilweise [267], so dass das Phasendiagramm dem der bulk-
Materialien ähnelt (vergleiche Abbildung 2.5). Auf STO (001) bewirkt die durch die Verspan-
nung aufgehobene orbitale Entartung eine Bevorzugung der A-AFM-Ordnung gegenüber einer
FM-Ordnung (vergleiche Abschnitt 3.3.1).
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Abbildung 9.5.: Schema der hergestellten LMO/SMO-SL: Auf ein STO-Substrat wer-
den Doppellagen aus LMO der Dicke dLMO und SMO der Dicke dSMO aufgebracht. Diese
LMO/SMO-Doppellagen werden mit iBilage durchgezählt und m-fach wiederholt. Mit σSTO
wird die Rauigkeit zum Substrat und mit σV ak die der Oberfläche bezeichnet. Für die
LMO/SMO-Grenzflächen gibt es zwei Rauigkeiten: σLMO/SMO und σSMO/LMO je nach-
dem, welche der beiden Grenzflächen man in Wachstumsrichtung betrachtet.

9.3. Wachstum von LaMnO3/SrMnO3-Übergittern

Gemäß dem Schema in Abbildung 9.5 wurden Übergitter aus LMO und SMO auf die ver-
schiedenen Substrate abgeschieden. Zur Vergleichbarkeit mit den Studien von May et al.
wurden die Schichtdicken dLMO und dSMO so gewählt, dass dLMO/dSMO ≈ 3 gilt. Die Di-
cken von LMO und SMO werden mit einem Parameter n skaliert, so dass dLMO = 2nML
und dSMO = 2

3nML gilt. Die Dicke einer LMO/SMO-Doppellage ergibt sich dann zu:

Λ = dLMO + dSMO = n

(
2 + 2

3

)
ML (9.1)

Aus gemessenen XRD- und XRR-Spektren kann man die exakten Werte von Λ ermitteln
und daraus den genauen Wert von n errechnen. Übergitter, bei denen man mit einer LMO-
Schicht auf dem STO-Substrat beginnt, werden als LMO/SMO-SL bezeichnet und Übergitter,
bei denen man mit einer SMO-Lage startet, als SMO/LMO-SL.

Die STO (001)-Substrate wurden gemäß der Routine aus Abschnitt 4.4.2 vorbehandelt und
damit TiO2-terminiert. Die STO (111)- und LSAT (001)-Substrate wurden im vom Hersteller
bereitgestellten Zustand verwendet. Das Wachstum der in diesem Kapitel vorgestellten Hete-
rostrukturen erfolgte bei einer Depositionstemperatur TDep = 930 ◦C und mit einer Deposi-
tionsrate pDep = 0.09− 0.14 nm/s. Die Depositionspausen zwischen den individuellen LMO-
und SMO-Lagen wurden so eingestellt, dass kein weiteres Wachstum durch das verbleibende
Aerosol mehr zu beobachten war, bevor die Abscheidung der nächsten Lage begonnen wurde
(vergleiche Abschnitt 4.4.5). Die Pausenzeiten wurden mit der Schichtdicke der jeweils zuvor
deponierten Lage skaliert und nehmen typischerweise Werte von ∆tPause = dLMO/d1ML · 2 s
bzw. ∆tPause = dSMO/d1ML · 2 s an. Bei den hier gezeigten Darstellungen der in-situ Ellip-
sometrie wurden die Pausenabschnitte zur besseren Übersicht entfernt.
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Abbildung 9.6.: In-situ Ellipsometrie beim Wachstum eines LMO/SMO-Übergitters auf
STO (111) mit n ≈ 6 und m = 9: a) Überblick über ∆ (t) und Ψ (t) für die gesamte
Depositionsdauer. Aus den Endwerten von (∆,Ψ) lässt sich der mittlere BrechungsindexNav
bestimmen. Dieser ist für das dargestellte Übergitter und eine Probe mit n ≈ 2 im Diagramm
angegeben. b) Vergrößerte Darstellung des grau umrandeten Bereichs in a). Innerhalb der
Wachstumsphase der LMO-Schicht kommt es nach einem Zeitintervall ∆tLMO

step zu einer
gleichzeitigen Steigungsänderung von ∆ (t) und Ψ (t).

Entlang der (001)-Richtung sind die Abstände zwischen benachbarten Gitterebenen und da-
mit die Dicke einer Monolage um einen Faktor

√
3 größer als entlang der (111)-Richtung. Um

für LMO/SMO-SL, die auf STO (001)- und STO (111)-Substraten gewachsen wurden, eine
ähnliche Separation der La- und Sr-Ionen zu erreichen, wählt man dann unterschiedliche Wer-
te von n. Für den Wert n = n(001) einer Heterostruktur auf dem (001)-Substrat wählt man
so zum Vergleich n(111) = 2n(001) ≈

√
3n(001) für die Strukturen auf Substraten, die entlang

der (111)-Ebene geschnitten wurden. Insgesamt wurden dann Übergitter mit verschiedenen
Werten von n hergestellt: Für STO (001) in einem Bereich n(001) = 1− 7 und für STO (111)
n(111) = 2− 6.

9.3.1. SrTiO3 (111): Sr/La-Durchmischung

In Abbildung 9.6 a) sieht man die in-situ Ellipsometrie für das Wachstum eines LMO/SMO-
Übergitters auf STO (111) mit n ≈ 6 und m = 9. Aus den Werten von ∆ und Ψ nach
Abschluss der Deposition lässt sich der durchschnittliche Brechungsindex Nav(n = 6) =
2.35(1)− i · 0.54(1) der kompletten Heterostruktur bestimmen. Dieser ist identisch mit dem
Brechungsindex eines Übergitters mit einer kleineren Dicke der LMO/SMO-Doppellagen (n ≈
2), für das man Nav(n = 2) = 2.34(2) − i · 0.54(1) erhält. Diese Werte kommen dem einer
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Abbildung 9.7.: Numerische Anpassung der in-situ Ellipsometrie des in Abbildung 9.6
dargestellten LMO/SMO-Übergitters mit n ≈ 6 auf STO (111): a) Gemessener Verlauf
von ∆ (t) mit einem simulierten Verlauf entsprechend dem Modell in Teil c) und einer
Simulation ohne Reaktion zwischen LMO und SMO, b) vergrößerter Ausschnitt von a),
c) Wachstumsmodell, das von einem Aufrauen der SMO-Schicht und einer anschließenden
Durchmischung mit LMO ausgeht.

durchmischten LSMO (x=0.25)-Schicht sehr nahe (siehe Abschnitt 6.2). In Abschnitt 6.2
wurde gezeigt, dass der in der Näherung eines effektiven Mediums (EMA) als Mischung
von LMO und SMO berechnete Brechungsindex von LSMO(x) deutlich vom experimentell
ermittelten Wert NLSMO(x) abweicht. Die hier festgestellte Gleichheit von Nav(n = 6) und
Nav(n = 2) lässt sich also nicht durch die Bildung eines effektiven Mediums aus LMO und
SMO verstehen, sondern muss aus einer Delokalisierung der eg-Elektronen über die komplette
Heterostruktur mit n = 6 resultieren.

Eine detaillierte Betrachtung der zeitlichen Verläufe von ∆ und Ψ erlaubt Rückschlüsse auf die
Wachstumsprozesse. Bei den in Abbildung 9.6 b) gezeigten Verläufen von ∆ (t) und Ψ (t) er-
kennt man beim Wachstum der LMO-Lagen eine Steigungsänderung, die nach dem Zeitinter-
vall ∆tLMO

step einsetzt. Dies entspricht einer gewachsenen Schichtdicke von etwa ∆dLMO
step = 4 ML

von insgesamt dLMO ≈ 12 ML für eine komplette LMO-Lage. Die Änderung der Steigung ist
dann nach einer gewachsenen Dicke von etwa 6 ML abgeschlossen, wo ∆ (t), Ψ (t) wieder
linear verlaufen (siehe Abbildung 9.7 b), Markierung 3).

Wenn man die gemessenen Daten mit einer einfachen Simulation des Wachstums von LMO
und SMO, bei der keine Reaktionen an den Grenzflächen stattfinden, vergleicht, erkennt man
starke Abweichungen (siehe Abbildung 9.7 a),b)). Zunächst zeigt sich in der Simulation eine
konstante Steigung während des Wachstums der LMO-Lage und überdies verläuft ∆ (t) beim
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Abbildung 9.8.: HAADF-STEM-Aufnahmen des LMO/SMO-Übergitters (n ≈ 6) auf STO
(111) (siehe Abbildungen 9.6 und 9.7): a) Übersicht über die gesamte Dicke der Heterostruk-
tur, die roten Pfeile markieren die Positionen der SMO-Lagen (die SMO-Lage an der Ober-
fläche ist aufgrund der Beschädigung der TEM-Lamelle nicht zu sehen), b) Vergrößerung
von a) (Die TEM-Aufnahmen wurden von Vladimir Roddatis angefertigt).

Wachstum der SMO-Lage wesentlich flacher als in der Messung33. Wie eingangs erwähnt, zeigt
sich für LMO ein zweidimensionales Wachstum, wogegen SMO auf STO (111) aufraut. XRR-
Messungen der LMO/SMO-SL auf STO (111) deuten auf erhöhte Rauigkeiten, σLMO/SMO

und σSMO/LMO, hin, die eine numerische Simulation der gemessenen Spektren erschweren
[238].

Mit diesen Informationen entwickelt man ein Wachstumsmodell für die LMO/SMO-SL auf
STO (111), um die gemessenen Daten der in-situ Ellipsometrie nachzubilden. In Überein-
stimmung mit Abbildung 9.7 c) wächst auf einer glatten LMO-Schicht SMO mit nanoska-
ligen Rauigkeiten auf. Diese werden mit der Näherung des effektiven Mediums behandelt.
Die SMO-Schicht wird als eine Mischung von Luft mit einem Anteil von δ = 0.12 und SMO
angenommen, um die experimentellen Daten am besten nachzubilden34. Durch das Aufrauen
vergrößert sich die Steigung von ∆ (t) deutlich im Vergleich zur einfachen Simulation (Ab-
bildung 9.7 b)). Dann beginnt die Deposition der LMO-Lage mit einer gesamten Dicke von
dLMO = 12 ML. Ein Teil des abgeschiedenen LMO mischt sich dann mit der rauen SMO-
Schicht, wogegen der verbleibende Anteil einen glatten Film auf dem SMO bildet (vergleiche
Abbildung 9.7 c) 2→ 3). Dieser Prozess schreitet fort bis eine Menge von LMO aufgebracht
wurde, die einer Schichtdicke von 6 ML entspricht. Dann liegt an der Oberfläche ein glatter
LMO-Film vor, unter dem sich eine LMO/SMO-Mischlage befindet. Zum Abschluss werden
dann die restlichen 6 ML von LMO deponiert.

33Für Ψ (t) fallen die Änderungen deutlich kleiner aus als für ∆ (t), so dass aufgrund der besseren Darstell-
barkeit nur die Messungen und Simulationen von ∆ (t) gezeigt werden.

34Entgegen der Simulation zeigt sich im Experiment kein komplett linearer Verlauf von ∆ (t) beim Wachstum
von SMO. Dies ist womöglich damit zu verbinden, dass das Aufrauen des Filmes in verschiedenen Phasen
abläuft.
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Die Resultate des geschilderten Wachstumsmodells finden sich auch in HAADF-Aufnahmen
des LMO/SMO-Übergitters, die von Vladimir Roddatis angefertigt wurden, wieder. In Ab-
bildung 9.8 wird die LMO/SMO-Durchmischung dadurch verdeutlicht, dass der Kontrast
zwischen LMO und SMO deutlich schwächer ist als zwischen LMO und dem STO-Substrat.
Aufgrund der ähnlichen Gesamtelektronendichte von SMO und STO sollte der Kontrast bei
idealem Wachstum identisch sein. Da die Dicke der TEM-Lamelle in einem Bereich von
dTEM = 10− 20 nm liegt, kann man die Skala der Durchmischung der La- und Sr-Ionen auf
eine Längenskala deutlich unterhalb von dTEM einschränken.

Das Aufrauen der SMO-Lagen bei diesen kleinen Schichtdicken dSMO ≈ 0.9 nm kann man
nicht allein durch den Abbau der epitaktischen Verzerrungen erklären. Mit der Formel von
Hirsch kann man die minimale Filmdicke abschätzen, für die es energetisch günstiger ist,
Versetzungen in den Film einzubauen, die die Fehlpassung zum Substrat ausgleichen [268].
Für den hier betrachteten Fall liegt diese kritische Schichtdicke bei dC ≈ 0.8 nm. Ab dieser
Schichtdicke besteht also eine treibende Kraft die ersten Versetzungen einzubauen und den
Film zu relaxieren. Das hier beobachtete Wachstum von SMO mit Inseln, deren laterale
Abmessungen im Bereich von ∼ 10 nm liegen, erfordert aufgrund des Bruches der Bindungen
an den Oberflächen eine deutlich größere Energie als der Einbau der Versetzungen. Damit
muss es neben den epitaktischen Verzerrungen eine andere treibende Kraft für das Aufrauen
der SMO-Lagen geben.

Entlang der [001]-Richtung kann man SMO in einzelne SrO- und MnO2-Ebenen zerlegen, die
jeweils ungeladen sind. Für diesen Schnitt ergibt sich also wie beim STO kein elektrostati-
sches Potential. Wird die Oberfläche aber entlang der (111)-Ebene geschnitten, so tragen die
einzelnen Lagen aus Mn4+ und Sr2+O2−

3 formale Ladungen von ±4 pro Einheitszelle [97].
Wie in Abschnitt 3.1 beschrieben, ergibt sich daraus ein elektrostatisches Potential, welches
durch Rekonstruktionen an der Grenz- und Oberfläche reduziert werden kann. Aufgrund des
Fehlens von eg-Elektronen im SMO kann dies nicht durch eine Veränderung der Mn-Valenzen
erreicht werden. Alternativ können auch unstöchiometrische Rekonstruktionen an der Ober-
und Grenzfläche für einen Reduktion des elektrostatischen Potentials sorgen. Schon bei klei-
nen Filmdicken übersteigt die Stärke des elektrischen Potentials die Aktivierungsenergie für
Diffusion (siehe Abschnitt 3.1), so dass strukturelle Modifikationen auch mit Blick auf die
Kinetik denkbar sind. An den freien Oberflächen der SMO-Inseln kann es dann leicht zu einer
Interdiffusion mit den nachfolgend deponierten La-Ionen kommen.
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Abbildung 9.9.: In-situ Ellipsometrie beim Wachstum eines LMO/SMO-Übergitters (n ≈
1, dLMO ≈ 2 ML, dSMO ≈ 2/3 ML, m = 32) auf STO (001): a) Übersicht der gesamten
Depositionsdauer, der durchschnittliche Brechungsindex Nav berechnet mit den Werten von
∆ und Ψ am Ende der Deposition ist im Diagramm angegeben. b) Vergrößerte Darstellung
des grau umrandeten Bereichs in a). (Die erkennbaren Sprünge in ∆ (t) und Ψ (t) beim
Übergang zwischen LMO und SMO resultieren aus der Entfernung der Pausenabschnitte.)

9.3.2. SrTiO3 (001): Beobachtung der Delokalisierung von eg-Elektronen durch
in-situ Ellipsometrie

Im diesem Abschnitt untersucht man die in-situ Messungen der Ellipsometrie beimWachstum
von LMO/SMO-Übergittern auf STO (001)-Substraten. Zunächst werden die Ellipsometrie-
Messungen für n = 1, 2, 3 phänomenologisch betrachtet und verglichen. Dann wird die che-
mische Qualität der LMO/SMO-Grenzflächen mit XRR-, XRD- und TEM-Messungen quali-
fiziert. Mit diesen experimentellen Befunden entwickelt man dann ein Modell für die Umver-
teilung der eg-Elektronen während des Wachstums.

Für das LMO/SMO-SL mit n ≈ 1 ergibt sich mit Nav = 2.32(2)− i ·0.54(1) (siehe Abbildung
9.9 a)) ein durchschnittlicher Brechungsindex, der dem Wert der im vorherigen Abschnitt
vorgestellten Übergitter auf STO (111) entspricht. Dieses Übergitter weist also eine ähnlich
homogene Verteilung der eg-Elektronen auf.

Bei einer Erhöhung der Bilagendicke, Λ, für n ≈ 2 weicht der durchschnittliche Brechungs-
index Nav = 2.34(2) − i · 0.56(1) schon leicht vom Wert für das Übergitter mit n ≈ 1 ab
(siehe Abbildung 9.10). Des Weiteren ist eine deutliche Steigungsänderung in ∆ (t) während
des Wachstums der SMO-Lagen zu erkennen (Für Ψ (t) ist diese auch vorhanden aber nur
schwach ausgeprägt.). Im Bereich der SMO-Lage verläuft ∆ (t) zunächst mit einer ähnlichen
Steigung wie im Bereich von LMO, um dann deutlich abzuflachen (siehe Abbildung 9.10
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Abbildung 9.10.: In-situ Ellipsometrie beim Wachstum eines LMO/SMO-Übergitters
(n ≈ 2, dLMO ≈ 4 ML, dSMO ≈ 4/3 ML, m = 16) auf STO (001): a) Übersicht über
gesamte Depositionsdauer, der durchschnittliche Brechungsindex Nav der gesamten Hetero-
struktur, der sich aus den Endwerten von ∆ (t) und Ψ (t) ergibt, ist im Diagramm angege-
ben. b) Vergrößerte Darstellung des grau umrandeten Bereiches aus a), die Positionen der
Steigungsänderung in ∆ (t) und Ψ (t) bei der Deposition von SMO sind markiert.

b)). Diese Steigungsänderung setzt nach einem charakteristischen Zeitintervall ∆tSMO
step ein

(vergleiche Abbildung 9.11 a)). Dividiert man dieses durch die Depositionszeit pro Monolage
SMO, ∆tSMO

ML , so ergibt sich die Zahl der deponierten Monolagen, bis zum Eintreten der
Steigungsänderung

nSMO
step =

∆tSMO
step

∆tSMO
ML

(9.2)

Wie man in Abbildung 9.11 b) erkennen kann, schwankt diese Größe mit dem Verlauf des
Wachstums der Heterostruktur um einen Mittelwert in der Nähe von nSMO

step = 1. Nach dem
Wachstum einer Monolage SMO kommt es also zu einer Änderung der Steigung von ∆ (t).

Für n ≈ 3 beobachtet man einen fast stufenartigen Verlauf in ∆ (t) beim Wachstum der
SMO-Lagen und eine sichtbare Steigungsänderung bei Ψ (t) (siehe Abbildung 9.12 b)). Der
durchschnittliche Brechungsindex Nav = 2.36(2)− i · 0.59(1) weicht signifikant vom Wert für
n ≈ 1 ab. Für n ≈ 3 bewegt sich Nav in die Richtung des Brechungsindexes, der sich für eine
Mischung von LMO und SMO im Rahmen der Näherung durch ein effektives Medium ergibt
(vergleiche Abbildung 6.5). Dies deutet darauf hin, dass für das Übergitter mit n ≈ 3 eine
inhomogene Verteilung der eg-Elektronen vorliegt. Dies steht im Gegensatz zum LMO/SMO-
SL auf STO (111) aus dem vorherigen Abschnitt, wo man für n ≈ 6 und damit einen ähnlichen
Wert von Λ eine homogene Verteilung annehmen kann.
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Abbildung 9.11.: Zur Steigungsänderung in ∆ (t) beim Wachstum des LMO/SMO-
Übergitters (n ≈ 2, vergleiche Abbildung 9.10): a) ∆tSMO

step bezeichnet das Zeitintervall,

nach dem ∆ (t) beginnt vom zunächst linearen Verlauf abzuweichen. b) nSMO
step = ∆tSMO

step

∆tSMO
ML

als
Funktion des Indexes der LMO/SMO-Bilage iBilage.

Der Verlauf von ∆ (t) ist für jede deponierte SMO/LMO-Doppellage sehr ähnlich aber nicht
identisch. Es zeigen sich für die ersten 2-3 Wiederholungen im Detail Abweichungen vom
Verhalten, das sich in den späteren Phasen des Wachstums einstellt und zu einem reprodu-
zierbaren Verlauf von ∆ (t) führt (siehe Abbildung 9.12 b)). Im Inset von Abbildung 9.12 a)
sieht man die Deposition der zweiten Wiederholung der SMO/LMO-Bilage. ∆ (t) verhält sich
dabei ähnlich wie für das LMO/SMO-SL (n ≈ 6) auf STO (111) (Abbildung 9.6 b)), was eine
Durchmischung der La- und Sr-Atome an den Grenzflächen der ersten SMO/LMO-Bilagen
andeutet.

Wie man in Abbildung 9.13 a) erkennen kann, ergibt sich nach der charakteristischen Zeit
∆tSMO

step eine stufenartige Änderung der Steigung von ∆ (t) und simultan eine wahrnehmbare
Änderung der Steigung in Ψ (t). Wie für n ≈ 2 streut auch hier nSMO

step um einen Mittelwert,
der sehr nahe bei einer Monolage liegt (Abbildung 9.13 b)). Insgesamt zeigen sich also Hinwei-
se darauf, dass die hier beobachteten Eigenheiten bei der in-situ Ellipsometrie für Übergitter
auf STO (001) mit der Verteilung der eg-Elektronen zusammenhängen. Vor der Entwicklung
eines Modells zur Beschreibung der Verteilung der eg-Elektronen in den verschiedenen Pha-
sen des Wachstums sollen nachfolgend die strukturellen Eigenschaften der LMO/SMO (bzw.
SMO/LMO)-SL mit n ≈ 3 auf STO (001) dargelegt werden.

Bei der Untersuchung der Oberflächenmorphologien mit dem STM erkennt man eine zweidi-
mensionale Wachstumsmode zwischen Insel- und step flow-Wachstum. Bei dieser Mode zeich-
nen sich in den Aufnahmen deutlich die durch den Fehlschnitt der Substrate verursachten
Terrassen ab. Zudem zeigt sich diese Morphologie unabhängig davon, ob die Heterostruktur
mit SMO oder LMO abschließt (siehe Abbildung 9.14).

Die chemische Qualität der vergrabenen Grenzflächen wird mit Methoden der Röntgenbeu-
gung und Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) weiter dargestellt. XRD- und XRR-
Messungen zeigen chemisch scharfe LMO/SMO-Grenzflächen mit σLMO/SMO = 0.1− 0.2 nm
(siehe Abbildung 9.15). Aus der mittleren Dicke der LMO/SMO-Bilagen von Λ = 3.32(4) nm
ergibt sich der genaue Wert von n ≈ 3.2. Durch die numerische Anpassung des XRD-
Spektrums ergeben sich die individuellen Gitterparameter der LMO- und SMO- Lagen senk-
recht zur Substratebene. Mit cLMO = 0.394(2) nm und cSMO = 0.365(7) nm zeigt sich ein
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Abbildung 9.12.: In-situ Ellipsometrie von SMO/LMO-SL (n ≈ 3, dLMO ≈ 6 ML,
dSMO ≈ 2 ML, m = 16) auf STO (001): a) Übersicht der gesamten Depositionsdauer, der
aus den Endwerten von ∆ (t) und Ψ (t) berechnete durchschnittliche Brechungsindex Nav
ist im Diagramm angegeben. Das Inset zeigt ∆ (t) für das Wachstum der zweiten Doppellage
aus SMO und LMO. b) Vergrößerte Darstellung des grau umrandeten Bereiches in a), die
Positionen, an denen sich die Steigung von ∆ (t) während des Wachstums der SMO-Lagen
ändert, sind markiert.

sehr starker Unterschied zwischen den individuellen Gitterparametern. Der Gitterparame-
ter für die LMO-Lagen ist deutlich größer als jener, der sich für eine einfache LMO-Schicht
auf STO ergibt (siehe Abschnitt 9.2.1). Aus dem Gitterebenenabstand in c-Richtung für
die LMO-Lagen, cLMO = 0.394(2) nm, berechnet man unter der Annahme einer vollstän-
digen Verspannung durch das STO-Substrat und ν = 1/3 die pseudokubische Gitterkon-
stante aLMO = 0.392(2) nm. Diese liegt zwischen dem Wert der rhomboedrischen Phase, die
für einzelne LMO-Filme auf STO realisiert wird, und dem Wert für das stöchiometrische,
orthorhombische LMO [122]. Der Gitterebenenabstand der SMO-Lagen kommt dem Wert
c = 0.3705 nm, den man für einen voll verspannten SMO-Film auf STO erwarten würde
(aSMO = 0.3805 nm, ν = 1/3), sehr nahe. Damit ist hier von stöchiometrischen SMO auszu-
gehen. Bei einem reduzierten Sauerstoffgehalt würde der Gitterebenenabstand aufgrund der
höheren Konzentration von Mn3+-Ionen größer ausfallen.

Die Auswertung der Röntgenspektren hat gezeigt, dass die LMO/SMO-Grenzflächen im Mit-
tel chemisch sehr abrupt sind. Durch die Betrachtung von STEM-Aufnahmen kann man
etwaige lokale Variationen erfassen. In Abbildung 9.16 ist eine HAADF-STEM-Übersicht des
LMO/SMO-Übergitters (n ≈ 3, m = 11) dargestellt. Man erkennt für iBilage = 3− 11 einen
deutlichen Kontrast zwischen den SMO- und LMO-Lagen, der sich aus den Unterschieden
der Gesamtelektronendichte ergibt. Die ersten beiden SMO-Lagen (iBilage = 1, 2) sind etwas
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Abbildung 9.13.: Detailansicht von ∆ (t), Ψ (t) beim Wachstum des SMO/LMO-
Übergitters (n ≈ 3, dLMO ≈ 6 ML, dSMO ≈ 2 ML) aus Abbildung 9.12: a) Stufenartige
Änderung der Steigung von ∆ (t), Ψ (t) beim Wachstum von SMO nach ∆tSMO

step , b) nSMO
step

als Funktion der Nummer der Doppellage iBilage.

a) b)

Abbildung 9.14.: Oberflächenmorphologien von LMO/SMO-Übergittern auf STO (001)-
Substraten (n ≈ 3) gemessen mit dem STM: a) LMO/SMO, m = 11 (SMO an der Oberflä-
che), b) SMO/LMO, m = 16 (LMO an der Oberfläche).

schwieriger auszumachen als die folgenden, was auf eine stärkere chemische Durchmischung
in diesen Lagen hindeutet. Des Weiteren kann man feststellen, dass die SMO-Lagen über die
gesamte Breite von 400 nm keine größeren Unterbrechungen zeigen.

In der höher aufgelösten HAADF-STEM-Aufnahme bestätigt sich das zuvor geschilderte Bild.
Die chemische Durchmischung der La- und Sr-Ionen in den ersten beiden Wiederholungen
der SMO/LMO-Doppellagen deutet sich bereits in der in-situ Ellipsometrie an (vergleiche In-
set von Abbildung 9.12 a)). Dies ist vermutlich mit einer geringeren Mobilität der Adatome
für iBilage = 1, 2 zu erklären (vergleiche Abschnitt 6.3). In der Anfangsphase wird dadurch
die Oberflächenmorphologie der individuellen Lagen von kleinen Inseln gekennzeichnet. Bei
einer solchen Beschaffenheit der Oberfläche kann es dann beim Aufbringen der folgenden
Materiallage durch Diffusionsprozesse an der Oberfläche leicht zu einer chemischen Durch-
mischung kommen. Für iBilage > 2 bilden sich an der Oberfläche deutlich größere Inseln,
so dass eine Durchmischung der Kationen an der Oberfläche nicht mehr ins Gewicht fällt.
Im Gegensatz zur Oberfläche ist die Diffusion innerhalb der Heterostruktur durch die drei-
dimensionale Bindung stark gehemmt. Dies wurde auch schon in Abschnitt 8.2.3 belegt: Ein
mehrmaliges Auslagern von Multilagen aus Manganaten bei den hier verwendeten Deposi-
tionsbedingungen führte zu keinen Veränderungen der Grenzflächen zwischen den einzelnen
Manganat-Schichten.
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Abbildung 9.15.: Ermittlung der strukturellen Eigenschaften von LMO/SMO-SL (n ≈ 3,
m = 11) auf STO (001) durch Analyse der Röntgenspektren: a) Durch die numerische
Anpassung des XRR-Spektrums mit ReMagX [165] ergeben sich die Bilagendicke Λ und die
Rauigkeiten σLMO/SMO und σV ak. b) Aus der numerischen Anpassung des XRD-Spektrums
folgen Werte für die individuellen Schichtdicken dLMO, dSMO und Gitterparameter cLMO,
cSMO sowie die Rauigkeit σLMO/SMO.

STO

Kleber

50 nm

Abbildung 9.16.: HAADF-STEM-Übersicht von LMO/SMO-SL (n ≈ 3,m = 11) auf STO
(001): Die SMO-Lagen weisen eine geringere Gesamtelektronendichte auf und erscheinen so
dunkler als die LMO-Lagen. Die Positionen der SMO-Lagen sind durch schwarze Linien an
den Rändern gekennzeichnet (Aufnahme erstellt von Ricardo Egoavil).

Eine präzisere Übersicht über die Verteilung der La-Ionen im Übergitter ergibt sich durch
eine STEM-EELS-Karte an der La-Kante, die in Abbildung 9.17 dargestellt ist. Auch hier
ist ein klarer Kontrast zwischen den LMO- und SMO-Lagen zu erkennen, der für iBilage =
1, 2 etwas schwächer erscheint als für iBilage > 235. In der Vergrößerung der STEM-EELS-
Karte kann man die Schichtdicken von LMO und SMO abzählen. Diese liegen mit dSMO =
2 ML und dLMO = 6 − 7 ML im erwarteten Bereich. An den LMO/SMO-Grenzflächen sieht
man ein größeres La-Signal im SMO (rote Pfeile in Abbildung 9.17) als an den SMO/LMO-
Grenzflächen. Da in dem betrachteten Übergitter die Dicke einer LMO/SMO-Bilage mit
Λ = 3.3 nm ≈ 8.6 ML keine ganze Zahl von Atomlagen darstellt (vergleiche Abbildung 9.15),
kann dies nicht aus den Stufen des Substrates resultieren. Also ist dieses kleine La-Signal
innerhalb der SMO-Lagen einer leichten La/Sr-Interdiffusion zuzuordnen.

Unter Berücksichtigung der strukturellen Charakterisierungen der LMO/SMO-SL entwickelt
man im Folgenden ein Wachstumsmodell, mit dem man die gemessene in-situ Ellipsometrie
numerisch erfassen kann. Mit Blick auf die Oberflächenmorphologie nimmt man ein step-flow-
Wachstum an. Damit muss man im Gegensatz zum Wachstum auf STO (111)-Substraten kein
Aufrauen der Filme über die Näherung mit einem effektiven Medium (EMA) berücksichtigen.

35Die LMO/SMO-Grenzflächen für iBilage = 9 − 11 erscheinen im Bild etwas unschärfer. Dies ergibt sich
daraus, dass sich die TEM-Lamelle bei der Messung dieses Bereichs nicht mehr perfekt im Fokus des Elek-
tronenstrahls befand. Die reduzierte Auflösung in diesem Bereich macht sich auch durch die fehlende atomare
Auflösung der La-Atome in diesem Bereich bemerkbar.
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Abbildung 9.17.: Hochauflösende HAADF-Aufnahme von LMO/SMO-SL (n ≈ 3,m = 11)
auf STO (001) und STEM-EELS Karte an der La-Kante für den rot eingefärbten Bereich.
Die roten Pfeile neben der EELS-Karte zeigen auf die LMO/SMO-Grenzflächen, an denen
eine geringe La-Konzentration in den SMO-Lagen festzustellen ist. An den SMO/LMO-
Grenzflächen ist dies nicht erkennbar (Bilder von Ricardo Egoavil aufgenommen).

Da die mittlere chemische Durchmischung sehr klein ausfällt, wird sie in den folgenden Be-
trachtungen vernachlässigt. Die Effekte an den Grenzflächen werden von der Delokalisierung
der eg-Elektronen bestimmt, welche mit einer Thomas-Fermi-Abschirmlänge LTF quantifi-
ziert wird (vergleiche Abschnitt 3.1). In Abbildung 9.18 wird das Prinzip zur numerischen
Behandlung dieser Umverteilung der Ladungen auf den Mn-Ionen illustriert. Die LMO/SMO-
SL werden in einzelne Lagen, die jeweils die Dicke einer einzelnen Perowskit-Lage besitzen,
zerlegt. Diesen wird eine separate Dotierung xi, welche dem Anteil der Mn4+-Ionen entspricht,
zugeordnet. In Abschnitt 6.2 wurde dargelegt, dass der Brechungsindex eines dünnen Filmes
aus einem Perowskit-Manganat von dem Verhältnis zwischen Mn3+- und Mn4+-Ionen ab-
hängt. Damit setzt man für den Brechungsindex einer solchen Lage mit der Dotierung xi den
Wert N (LSMO (xi)) für einen einfachen Film aus LSMO(xi) an. Mit jeder abgeschiedenen
Monolage verändert sich die Verteilung der Elektronen auf den Mn-Ionen. Dabei klingt die
mittlere Zahl der Elektronen in jeder Monolage gemäß

n (z) = n0 · e−|z|/LTF (9.3)

mit wachsender Entfernung z entlang der Wachstumsrichtung ab (Der Vorfaktor n0 dient zur
Normierung und wird so gewählt, dass die Gesamtzahl von Elektronen bei der Umverteilung
konstant bleibt.). Dies ist in Abbildung 9.18 b) für das Wachstum einer Monolage SMO auf
LMO demonstriert.

Mit dem beschriebenen Formalismus erfolgt nun die numerische Simulation der in-situ El-
lipsometrie des SMO/LMO-Übergitters (n ≈ 3, m = 16) aus Abbildung 9.1236. Dabei wird
eine Bilage des Übergitters aus SMO (d ≈ 2 ML)/LMO (d ≈ 6 ML) herangezogen. Mit jeder
deponierten Monolage verändert sich die Verteilung der eg-Elektronen, wie es in Abbildung
9.18 b) illustriert wurde. Bei der numerischen Anpassung wird eine Änderung von LTF im
36Hier werden nur die Daten zu ∆ (t) gezeichnet. Für Ψ (t) ergeben sich ähnliche Ergebnisse, die aber wegen der
deutlich kleineren Amplitude der Änderungen und des größeren Rauschanteils weniger deutlich darstellbar
sind.
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Abbildung 9.18.: Illustration des Verfahrens zur numerischen Behandlung der in-situ
Ellipsometrie von LMO/SMO-Übergittern auf STO (001): a) Zerlegung von LMO/SMO-SL
in Monolagen (d = 1 ML) mit variablen Anteil von Mn4+-Ionen xi. Durch den Wert von
xi wird der zugeordnete Brechungsindex festgelegt, der sich über den Wert für LSMO(xi),
N (LSMO (xi)), ergibt. b) Das Hinzufügen einer Lage SMO auf die LMO-Lagen setzt eine
Umverteilung der Ladungen auf den Mn-Ionen gemäß Gleichung 9.3 in Gang (In diesem
Beispiel ist LTF = 1.4 nm.).

Verlauf der Deposition erlaubt. Wenn man die gemessenen Daten mit einer einfachen Simula-
tion, bei der kein Ladungstransfer stattfindet, vergleicht, sieht man deutliche Abweichungen.
Insbesondere der stufenartige Verlauf beim Wachstum der SMO-Schicht wird nicht repro-
duziert (siehe Abbildung 9.19). Wenn man eine Delokalisierung der eg-Elektronen zulässt,
kann man die gemessenen Daten sehr gut durch die numerische Simulation nachbilden. Die
Evolution der Elektronenverteilung, die zu der in Abbildung 9.19 gezeichneten Kurve führt,
ist in Abbildung 9.20 dargestellt.

Von der vorherigen Doppellage liegt zu Beginn eine LMO-Schicht an der Oberfläche vor.
Auf diese werden dann 2 ML SMO deponiert. Dabei ist LTF mit LTF (1) = 1.4(7) nm zu
Beginn sehr hoch und nimmt dann für die zweite SMO-Lage auf LTF (2) = 0.7(2) nm ab.
Daran anschließend beginnt die Abscheidung von LMO. Aus Symmetriegründen zeigen dann
die MnO2-Lagen bei iML = 3 und iML = 5 eine sehr ähnliche Besetzung der eg-Niveaus.
Diese Aufteilung der Elektronen zwischen diesen beiden Lagen wird auch zur Vermeidung
der polaren Katastrophe erforderlich [73]37. Nach dem Aufbringen der ersten LMO-Lage
verkleinert sich LTF auf einen Wert LTF (3) = 0.37(6) nm, der etwa der Dicke einer Monolage
entspricht. Auch im weiteren Verlauf des Wachstums verbleibt LTF dann bei diesem Wert.

Die Signifikanz der ermittelten Längenskalen für LTF zeigt sich über die Begutachtung von
Simulationen, die sich unter Variation der Parameter LTF (i) ergeben (siehe Abbildung 9.21).
Aus dieser systematischen Variation der LTF (i) ergeben sich dann die in Abbildung 9.20
angegebenen Fehlerintervalle.

37Neben dieser Ladungsteilung an der LMO/SMO-Grenzfläche muss es außerdem zu einer Ladungsumver-
teilung zwischen der Oberfläche des gesamten Übergitters und der ersten SMO/LMO- bzw. STO/LMO-
Grenzfläche kommen, um die Divergenz des elektrostatischen Potentials vollständig zu unterbinden (siehe
Abschnitt 3.1).
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Abbildung 9.19.: Numerische Anpassung der in-situ Ellipsometrie für das Wachstum einer
SMO/LMO-Bilage des SMO/LMO-Übergitters (n ≈ 3, m = 16) aus Abbildung 9.12: Neben
den Messdaten ist eine einfache Simulation mit den Brechungsindizes für LMO und SMO
gezeigt, bei der kein Ladungstransfer in Betracht gezogen wurde. Die beste Anpassung der
Messung ergibt sich durch das in Abbildung 9.20 gezeigte Schema des Ladungstransfers, wo
den hier markierten Phasen 1-5 entsprechende Besetzungen der eg-Niveaus zugeordnet sind.

Für die beste Anpassung der experimentellen Daten muss eine Änderung von LTF während
der Deposition erlaubt werden. Dies ist ein Hinweis auf einen Zusammenhang zwischen der
Oberfläche der Heterostruktur und der Delokalisierung der Elektronen. An der Oberfläche ist
eine Besetzung der d3z2−r2-Orbitale energetisch stark bevorzugt [84]. Es gibt somit bei Phase
2 in Abbildung 9.20 eine zusätzliche treibende Kraft, die eine Anreicherung von Elektronen
in der SMO-Lage unterstützt. Es ist energetisch günstiger, wenn die mit den Mn3+-Ionen
einhergehenden Jahn-Teller-Verzerrungen in der Lage an der Oberfläche als in tieferen Lagen
vorliegen. Nach der Deposition einer weiteren SMO-Lage reduziert sich LTF , da die Beset-
zung der MnO2-Lage an der Oberfläche durch das Coulomb-Potential behindert wird. Durch
das Aufbringen der LMO-Lage verschwindet dieses zusätzliche treibende Element, da die
Oberfläche dann automatisch stark mit Elektronen besetzt ist.

Die starke Delokalisierung der Elektronen nach der Deposition der ersten SMO-Lage könnte
die Ursache für die leichte La/Sr-Interdiffusion der LMO/SMO-Grenzfläche sein (vergleiche
Abbildung 9.17). Wie bei der LaAlO3/STO-Grenzfläche führt die über 3−4 ML delokalisierte
Elektronenwolke der eg-Elektronen zu einem elektrischen Dipol, der durch Verschiebung der
Sr- und La-Ionen ausgeglichen werden kann [61].

Es ist davon auszugehen, dass die hier für Depositionsbedingungen konstruierte Verteilung
der eg-Elektronen bei tieferen Temperaturen (TC/N < T . 400 K) ähnlich verläuft38. Die
thermische Aufweichung der Fermi-Verteilung beträgt bei TDep = 930 ◦C kBTDep ≈ 0.1 eV.
Dies ist deutlich kleiner als die typische Jahn-Teller-Energie EJT ≈ 0.7 eV (siehe Abschnitt
2.2) und die Coulomb-Energie, die bei einer Ladungsseparation um eine Perowskit-Lage be-
zahlt werden muss ∆EC ∼ 1 eV. Infolge von EJT > kBT kommt es nicht zu einer thermisch
getriebenen Umbesetzung der eg-Orbitale und einer damit einhergehenden Änderung von tdd

38Im Grundzustand (T ≈ 5 K) kann eine kollektive magnetische Ordnung tdd und damit die Delokalisierung
zusätzlich beeinflussen.
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Abbildung 9.20.: Besetzung der eg-Niveaus, n (eg) = 1− x, in den Phasen 1-5, die zu der
in Abbildung 9.19 gezeigten numerischen Simulation führen. Die Elektronenverteilungen
ergeben sich durch Anwendung von Gleichung 9.3, wobei LTF in Abhängigkeit von der
jeweiligen Depositionsphase die im Diagramm vermerkten Werte annimmt.

(vergleiche Abschnitte 2.3 und 3.1). Auch die thermische Ausdehnung treibt nur kleine Ände-
rungen der orbitalen Umbesetzung. Die linearen, thermischen Ausdehnungskoeffizienten sind
für STO [269] und LSMO(x=0.3) [270] sehr ähnlich:

αSTO (T = 300− 2000 K) = 1.1 · 10−5K−1

αLSMO (T = 300− 1300 K) = 1.2 · 10−5K−1 (9.4)

Der kleine Unterschied der thermischen Ausdehnungen

(αLSMO − αSTO) · (TDep − 300 K) ≈ 0.1 % (9.5)

führt nur zu minimalen Änderungen des Verspannungszustandes der Manganat-Lagen und
kann damit die Besetzung der eg-Orbitale nur geringfügig beeinflussen. Wegen kBT < ∆EC
nimmt LTF nach dem Abkühlen keinen deutlich anderen Wert an als bei Depositionsbedin-
gungen (vergleiche Abschnitt 3.1).
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Abbildung 9.21.: Zur Signifikanz der ermittelten Werte LTF (i = 1− 3) (vergleiche Ab-
bildung 9.20): Im Diagramm sind die simulierten Verläufe von ∆ (t) für verschieden ausge-
wählte Werte von LTF (i) gezeigt, um sie mit den Messdaten und der in Abbildung 9.19
gezeichneten Simulation zu vergleichen (Zur besseren Übersicht wurden die Kurven entlang
∆ verschoben.).

9.4. Magnetismus der LaMnO3/SrMnO3-Übergitter

In diesem Abschnitt soll zunächst ein systematischer Vergleich der LMO/SMO-SL, die auf
STO-Substraten der (001)- und (111)-Orientierung gewachsen wurden, erfolgen. Für die He-
terostrukturen auf STO (001) beobachtet man die Koexistenz zweier unabhängiger ferroma-
gnetischer Phasen. Die Phase mit der kleineren Curie-Temperatur, die Tieftemperaturphase
(LTP), folgt qualitativ dem Verhalten, das in der Literatur für diese Art von Übergittern be-
richtet wird. Deshalb wird für den Vergleich mit den Übergittern auf STO (111) diese Phase
herangezogen. Die zweite Phase mit der größeren Ordnungstemperatur, die Hochtemperatur-
phase (HTP), wird dann im darauf folgenden Abschnitt genauer beleuchtet.

Die hier gezeigten magnetischen Messungen wurden entsprechend den Beschreibungen in
Abschnitt 5.4 mittels SQUID-Magnetometrie ausgeführt. Soweit nicht anders beschrieben,
lag das von außen angelegte Magnetfeld in der Ebene des Filmes und entlang der [100]-
Richtung für STO/LSAT (001)- bzw. entlang der [1̄1̄2]-Richtung für STO (111)-Substrate.
Die M (T )-Kurven, aus denen die Curie-Temperatur TC ermittelt wird, wurden beim Kühlen
mit einer Rate von 3 K/min aufgenommen. Das magnetische Moment der Filme wurde auf
die gesamte Zahl der Mn-Ionen normiert.

9.4.1. Vergleich SrTiO3 (111)- und (001)-Substrat

Da der Abstand zwischen zwei Monolagen entlang der (111)-Richtung mit c(111) = 1√
3c(001)

deutlich kleiner ist als entlang der (001)-Richtung mit c(001), muss man zum Vergleich der
Heterostrukturen auf den verschieden geschnittenen Substraten unterschiedliche Werte für
n heranziehen, um ähnliche Dicken Λ der LMO/SMO-Doppellagen zu erreichen. Für ein
Übergitter auf STO (001) mit n(001) wählt man zum Vergleich so ein Übergitter auf STO
(111) mit n(111) = 2 ·n(001). Durch eine entsprechende Wahl der Zahl von Wiederholungen m
haben die hier vorgestellten Strukturen eine Gesamtdicke von dtot = m · Λ = 36± 4 nm.
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Abbildung 9.22.: Vergleich der magnetischen Eigenschaften von LMO/SMO-Übergittern
auf STO (001)- und STO (111)-Substraten, M (T )-Messungen: a) STO (001) für n ≈ 1− 3
und dtot = m · Λ = 36 ± 4 nm. Die Temperatur des strukturellen Überganges des STO-
Substrates, TSTO = 105 K, und die zur Ermittlung der Curie-Temperatur der Tieftempera-
turphase, TLC herangezogene Gerade an den Wendepunkt sind eingezeichnet. b) STO (111)
n ≈ 2 − 6 und dtot = m · Λ = 36 ± 3 nm. Das Inset zeigt die Entwicklung von TC mit der
Dicke der Bilagen Λ.

Die in Abbildung 9.22 gezeichneten Übergitter weisen alle einen ferromagnetischen Übergang
auf. Die Curie-Temperaturen für n = 1 (STO (001)) und n = 2 (STO (111)) stimmen mit
jenen von einfachen Filmen aus LSMO(x=0.3) mit Schichtdicken von d = 30−40 nm überein
[97, 267]. Bei der Vergrößerung von Λ kommt es zu einer Abnahme von TC . Diese fällt für
die Übergitter auf STO (001) wesentlich ausgeprägter aus als für die Strukturen auf STO
(111). Bei der Verdreifachung von Λ reduziert sich TC um ∆TC ≈ 40 K für STO (001) und
um ∆TC ≈ 15 K für STO (111) (Inset Abbildung 9.22 b)). Bei der M (T )-Kurve für n ≈ 3
fällt außerdem das Vorhandensein eines zweiten Überganges auf, der im nächsten Abschnitt
behandelt wird.

Nach dem Einkühlen der Proben auf T = 5 K werden M (H)-Kurven aufgenommen. Für n ≈
1, 2 zeigen die Heterostrukturen auf STO (001)-Substraten schmale Hystereseschleifen, deren
Koerzitivfeld mitHC = 8, 14 Oe im Bereich der Ergebnisse für einfache LSMO-Filme liegt [97].
Auch das magnetische Moment in Sättigung Msat stimmt für diese beiden Heterostrukturen
mit dem Wert überein, der sich bei der vollen Ausrichtung aller Mn-Spins ergibt (siehe Inset
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Abbildung 9.23.: Vergleich der magnetischen Eigenschaften von LMO/SMO-Übergittern
auf STO (001)- und STO (111)-Substraten, M (H)-Hysteresekurven bei T = 5 K: a) STO
(001) für n ≈ 1−3 und dtot = m ·Λ = 36±4 nm. b) STO (111) n ≈ 2−6 und dtot = m ·Λ =
36 ± 3 nm. Das Inset zeigt das magnetische Moment in Sättigung, Msat, als Funktion der
Bilagendicke (Der theoretische Wert von Msat = 3.75µB/Mn für die volle Ausrichtung aller
Spins ist eingezeichnet.).

9.23 b)). Erhöht sich Λ weiter auf n = 3, so sieht man, dass sich das Moment in Sättigung
auf 2.9µB/Mn reduziert und das Koerzitivfeld drastisch auf HC (5 K) = 110 Oe ansteigt.
Msat = 3.2µB/Mn ist der Wert, der sich für die vollständige Ausrichtung der Spins in allen
LMO-Lagen und in jeweils einer Monolage der SMO-Schichten ergeben würde.

Die Übergitter auf STO (111) weisen für n ≈ 2−4 sehr kleine Koerzitivfelder mit HC (5 K) ≈
2 Oe auf, die man auch für einfache LSMO(x=0.3)-Filme erhält [97]. Bei n ≈ 6 ergibt sich
ein leichter Anstieg auf HC ≈ 20 Oe. Im Gegensatz zu den Übergittern auf STO (001) beob-
achtet man aber keinen signifikanten Einbruch der Sättigungsmagnetisierung für die größte
Bilagendicke (siehe Inset Abbildung 9.23 b)). Es ist also davon auszugehen, dass für die hier
untersuchten Übergitter auf STO (111) ein homogener ferromagnetischer Zustand vorliegt.

Die Ursache dieser Unterschiede im magnetischen Zustand der Übergitter auf STO (001) und
(111) ist zunächst in der Verteilung der eg-Elektronen zu suchen. Die Durchmischung der
La- und Sr-Ionen für das Wachstum auf STO (111) unterstützt eine homogene Verteilung
der eg-Elektronen. Durch die in-situ Ellipsometrie ergeben sich bereits Hinweise darauf, dass
die eg-Elektronen für die Übergitter auf STO (111) deutlich homogener verteilt sind als
auf STO (001). Für STO (111) ist der durchschnittliche Brechungsindex der Heterostruktur
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unabhängig von der Dicke der Bilagen Λ. Beim Wachstum auf STO (001) zeigt sich ein
deutlicher Unterschied in NAv für n ≈ 1 und n ≈ 3. Die Simulation der Verteilung der eg-
Elektronen aus dem gemessenen Verlauf der in-situ Ellipsometrie für n ≈ 3 zeigt überdies,
dass in der MnO2-Lage zwischen zwei SrO-Lagen ein Anteil von xSrOSrO ≈ 0.75 Mn4+-Ionen
vorliegt und in den MnO2-Lagen zwischen einer SrO- und LaO-Lage ein Anteil von xLaOSrO ≈
0.45 (siehe Abbildung 9.20). Nach dem magnetischen Phasendiagramm für Filme auf STO
(001) erwartet man für xSrOSrO einen AFM- und für xLaOSrO einen FM-Grundzustand (vergleiche
Abbildung 9.4). Man würde also ein Sättigungsmoment von etwa 3.2µB/Mn erwarten. Bei den
Untersuchungen hier ergibt sich mit 2.9µB/Mn ein etwas kleinerer Wert, der möglicherweise
durch eine unvollständige Ausrichtung der Spins in den LMO-Lagen erklärt werden kann.
Auch das erhöhte Koerzitivfeld ist konsistent mit der FM-AFM-Koexistenz.

In der Literatur findet man ebenso den hier festgestellten Einbruch des ferromagnetischen
Momentes beim Übergang von n = 2 auf n = 3 [111]. In den Experimenten von Bhattacharya
et al. zeigen die LMO/SMO-Übergitter allerdings eine deutlich kleinere Magnetisierung, auch
für n = 1 liegt diese nur bei Msat (10 K) = 3.2µB/Mn und für n = 3 bei Msat (10 K) =
1.9µB/Mn. Dies ist ein Hinweis auf eine andere Struktur und Art von Defekten, die sich in
solchen mit MBE abgeschiedenen Heterostrukturen ausbilden. Sauerstoffleerstellen würden
über das veränderte Mn3+/Mn4+-Verhältnis und Störungen des magnetischen Austausches
aufgrund fehlender Mn-O-Mn-Brücken Einfluss auf die magnetischen Eigenschaften nehmen.

Mit den hier durchgeführten Studien ist nicht abschließend zu klären, ob die magnetischen Ei-
genschaften der Übergitter auf STO (111) allein aus der durch die chemische Durchmischung
hervorgerufenen homogenen Verteilung der eg-Elektronen resultieren. In der TEM-Aufnahme
ist noch ein Kontrast zwischen den LMO- und SMO-Lagen sichtbar, so dass man nicht von
einer kompletten Durchmischung der La- und Sr-Ionen ausgehen kann (siehe Abbildung 9.8).
Eine weitere Ursache für eine homogene Verteilung der eg-Elektronen folgt aus der geometri-
schen Anordnung der 3d-Orbitale an den Grenzflächen. Die Delokalisierung der eg-Elektronen
kann nicht allein in den (111)-Ebenen verlaufen sondern hat immer eine Komponente senk-
recht dazu. Dadurch ist die charakteristische Delokaliserungslänge in c-Richtung womöglich
größer als beim Wachstum auf STO (001)-Substraten. Genauere Aussagen wären nach einer
präzisen Analyse der Verteilung von La- und Sr-Kationen in den Übergittern mittels EELS
möglich. Damit könnte man die elektronischen Effekte, die zur Delokalisierung beitragen von
einer einfachen Durchmischung der Kationen auf den A-Plätzen trennen.

Auch mit Blick auf den Magnetismus kann man Auswirkungen von der Geometrie der 3d-
Orbitale erwarten. Im Gegensatz zum Wachstum auf STO (001) verursachen die epitak-
tischen Verspannungen beim Wachstum auf STO (111) keine Aufhebung der Entartung der
3d-Orbitale der Mn-Ionen. Daraus resultiert eine Stabilisierung des ferromagnetischen Grund-
zustandes, was sich in den Phasendiagrammen für einfache LSMO(x)-Filme zeigt (Abbildung
9.4). Zusätzlich ist die magnetische Kopplung senkrecht zur Wachstumsrichtung deutlich stär-
ker als für eine (001)-Orientierung, da jeweils drei Mn-O-Mn-Bindungen zur benachbarten
Monolage bestehen [252]. In einer ohne Grenzflächeneffekte antiferromagnetisch ordnenden
Lage kann so durch die Ankopplung an einen Ferromagneten eine ferromagnetische Ordnung
der Spins induziert werden. Bei dem Wachstum in (001)-Orientierung wäre diese Beeinflus-
sung an der Grenzfläche weniger effektiv, da der Antiferromagnet in der Ebene vier Bindungen
besitzt und senkrecht dazu nur eine, so dass der Ferromagnet die Bilanz der Austauschwech-
selwirkungen deutlich weniger manipulieren kann.
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9.4.2. Neue ferromagnetische Phase?

Nachdem im vorigen Abschnitt die Evolution der magnetischen Eigenschaften für n = 1− 3
beleuchtet wurde, soll hier die zweite FM-Phase, die für n & 3 erscheint, eingeführt werden.
In Abbildung 9.24 ist die grundsätzliche magnetische Phänomenologie eines LMO/SMO-
Übergitters mit n = 3 dargestellt. In der Auftragung von M (T ) sieht man zwei magnetische
Übergänge. Die zugehörigen Ordnungstemperaturen werden anhand der Tangenten an den
Wendepunkten bei T1, T2 definiert (Bestimmung von T1, T2 im Inset von Abbildung 9.24
e)). Bei THC = 342(2) K ordnet die Hochtemperaturphase (HTP) und bei TLC = 282 K die
Tieftemperaturphase (LTP).

An den in Abbildung 9.24 e) markierten Temperaturen wurdenM (H)-Kurven aufgenommen,
die in Abbildung 9.24 a)-d) abgebildet sind. Für TLC < T = 300 K < THC erkennt man eine
einfache Hysterese mit HH

C = 23 Oe. Wenn man durch TLC kühlt, erscheint ein weiteres sehr
kleines Koerzitivfeld von HL

C = 2 Oe. Das Moment dieser Tieftemperaturphase wächst dann
deutlich an und übersteigt den Anteil der HTP. Bei T = 5 K schließlich sind die beiden
Phasen nicht mehr zu unterscheiden und es ergibt sich ein einfaches Koerzitivfeld.

Zunächst soll ausgeschlossen werden, dass die HTP aus Effekten an den Rändern und Grenz-
flächen der gesamten Heterostruktur resultiert. Dass die HTP nicht an den Rändern des
beschichteten Bereichs auf dem Substrat lokalisiert ist, kann man durch den Vergleich der
Hystereseschleife für eine komplette Probe und jener eines Bruchstückes, welches keine Ran-
dabschnitte enthält (vergleiche Abbildung 9.25), prüfen. In Abbildung 9.25 erkennt man eine
gute Übereinstimmung dieser beiden Kurven. Insbesondere bleibt das Moment der HTP kom-
plett erhalten (Leichte Abweichungen ergeben sich aus dem diamagnetischen Untergrund, der
bei dem kleinen Probenstück deutlich stärker ins Gewicht fällt.).

Das Moment der HTP skaliert außerdem mit der Zahl von Wiederholungen der LMO/SMO-
Bilagen. Auf ein LMO/SMO-SL (n = 3,m = 11) (Struktur A) werden nach erfolgter magneti-
scher Charakterisierung weitere m = 5 Wiederholungen der LMO/SMO-Bilage abgeschieden
(Struktur B). Wie es in Abschnitt 8.2.3 gezeigt wurde, kommt es durch diesen mehrfachen
Depositionsprozess nicht zu Veränderungen der chemischen Qualität der Grenzflächen. In Ab-
bildung 9.26 a) betrachtet man dieM (H)-Kurven für die Strukturen A und B bei T = 280 K,
wo HTP und LTP gleichermaßen zu erkennen sind. Wenn man die Messwerte von M (H) für
Struktur A entsprechend der Zahl der Wiederholungen mit dem Faktor 16

11 multipliziert, er-
gibt sich eine Kurve, die mit der M (H)-Kurve für Struktur B deckungsgleich ist (Abbildung
9.26 b)).

Das Vorhandensein der HTP lässt sich damit nicht einfach durch Randeffekte erklären. Nach
diesen Betrachtungen sollen im Folgenden die magnetischen Eigenschaften der HTP im Detail
behandelt werden.

Im Zusammenhang mit dem Fehlschnitt der STO (001)-Substrate ergibt sich eine starke
uniaxiale Anisotropie der HTP. In Abbildung 9.27 sieht man M (H)-Kurven für LMO/SMO-
Heterostrukturen auf STO-Substraten mit verschiedenen Werten für den Fehlschnitt αcut. Für
die gezeigten Messungen wurden Temperaturen ausgewählt, bei denen die HTP und LTP mit
ähnlichen magnetischen Momenten zu beobachten sind. Dadurch kann man die Anisotropie
beider Phasen gleichzeitig studieren. Bei einem kleinen Wert von αcut = 0.1 ◦ kann man
nicht unterscheiden, ob das Feld parallel zu den Substratstufen (EA) oder senkrecht (HA)
dazu verläuft (siehe Abbildung 9.27 a)). Für den größeren miscut αcut = 0.21 ◦ ergibt sich
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Abbildung 9.24.: Magnetische Eigenschaften eines LMO/SMO-Übergitters (n ≈ 3.7,
m = 16) im Detail: a)-d) M (H)-Kurven für verschiedene Temperaturen, die in den Dia-
grammen angegebenen Koerzitivfelder wurden anhand der Maxima von dM

dH ermittelt. e)
M (T )-Kurve, die Übergangstemperaturen der Hochtemperaturphase (HTP), THC , und Tief-
temperaturphase (LTP), TLC , wurden über Tangenten an den Wendepunkten bei T1, T2
bestimmt. Das Inset zeigt dM

dT zur Ermittlung der Positionen von T1, T2.
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Abbildung 9.25.: M (H)-Messung von Bruchstück aus STO (001)-Substrat für
SMO/LMO-SL (n = 4, m = 16) bei T = 287 K, wo HTP und LTP mit ähnlicher Am-
plitude sichtbar sind.
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Abbildung 9.26.: Skalierung des magnetischen Momentes der HTP mit der Zahl der Bila-
gen m: Auf ein LMO/SMO-SL (n = 3.7, m = 11) werden weitere ∆m = 5 Wiederholungen
der LMO/SMO-Bilage gewachsen. Die M (H)-Kurve für m = 11 in a) lässt sich durch den
Faktor 16

11 skalieren, so dass sie fast deckungsgleich mit der Kurve für m = 16 ist (siehe b)).

ein starker Kontrast zwischen diesen beiden Ausrichtungen des Feldes. Es zeigt sich das
deutliche Bild einer uniaxialen Anisotropie mit der leichten Richtung parallel zu den Stufen
des Substrates (Abbildung 9.27 b)). Interessanterweise hat die HTP eine sehr ausgeprägte
Anisotropie, wogegen diese bei der LTP nur schwer auszumachen ist.

Über die M (H)-Messungen bis zur Sättigung kann man durch Integration die Anisotropie-
konstante K abschätzen [271]:

K = µ0

(∫ Msat

0
HHA (M) dM −

∫ Msat

0
HEA (M) dM

)
(9.6)

Dabei ist HHA (M) bzw. HEA (M) das nötige Feld zum Erreichen der Magnetisierung M bei
Ausrichtung des Feldes entlang der HA bzw. EA. Die Integration erfolgt vonM = 0 bei −HC

(für die EA) bis M = +Msat. Aus dieser Prozedur ergibt sich dann K = 2.0(2) · 104 J
m3 . In
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Abbildung 9.27.:Magnetische Anisotropie der HTP in Bezug zum Fehlschnitt des Substra-
tes αcut: Die leichte Achse (EA) verläuft parallel zu den Stufen des Substrates, die schwere
Achse (HA) senkrecht dazu (siehe Inset Teil a)). a) Für αcut = 0.1 ◦ zeigt sich kein signifi-
kanter Unterschied zwischen der Magnetisierung entlang HA oder EA. b) Für αcut = 0.21 ◦

ergibt sich ein starker Unterschied zwischen der Magnetisierung entlang der HA und EA für
die HTP. Das Inset zeigt die beiden Kurven bis zur Sättigung. Die Anisotropiekonstante K
ergibt sich daraus über Gleichung 9.6.

der Literatur wird auch für einfache LSMO-Filme auf STO (001)-Substraten eine uniaxiale
Anisotropie beobachtet [256, 260, 272]. Dabei ist die EA ebenfalls parallel zu den Kanten der
Substratstufen ausgerichtet. Als Ursache für diese Anisotropie wird vor allem die Minimierung
der magnetostatischen Energie angeführt [272]. Allerdings sind die Anisotropiekonstanten
deutlich kleiner als jene, die sich hier für die HTP ergibt. Selbst unter Verwendung von
vizinalen Substraten mit αcut = 10 ◦ ist die Anisotropieenergiedichte mit K ≈ 2 · 103 J

m3

eine Größenordnung kleiner als hier [272]. Die berechnete Anisotropiekonstante übersteigt
sogar die Formanisotropie einer dünnen Schicht, die wie im Inset von Abbildung 9.27 b) eine
Sättigungsmagnetisierung von Msat = 1µB/Mn besitzt [23]:

K = 1
2µ0M

2
sat ∼ 1.7 · 104 J

m3 (9.7)

Als Funktion der Temperatur fällt HH
C linear ab. Dabei liegt der Schnittpunkt der Fit-

Geraden durch die Messpunkte deutlich oberhalb von THC . HL
C lässt sich durch einen exponen-

tiellen Abfall approximieren, der für einen Spin-Glas-Zustand einer FM/AFM-Grenzfläche ty-
pisch ist [273]. Das Verhalten von HH

C (T ) zeigt keine Änderung beim Unterschreiten von TLC .
Dieses Fehlen einer magnetischen Kopplung zwischen HTP und LTP macht sich auch bei der
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Abbildung 9.28.: Temperaturabhängigkeit der Koerzitivfelder von der HTP, HH
C , und

der LTP, HL
C , für SMO/LMO-SL (n = 4, m = 16) auf einem STO (001)-Substrat mit

Fehlschnitt αcut = 0.21 ◦ (Vergleiche Abbildung 9.27 b)). HH
C (T ) wurde mit einem linearen

Fit angepasst und HL
C mit einem exponentiellen Abfall der Form HC (T ) = H0

C exp (−αT ).

Messung von minor-loops bemerkbar. Zur Aufnahme einer minor-loop sättigt man die Probe
zunächst im positiven Feld und reduziert dieses dann auf Hm, für das −HH

C < Hm < −HL
C

gilt. Von Hm fährt man das Feld dann wieder bis zur Sättigung hoch. Wenn man diese minor-
loop mit einer kompletten Hysterese vergleicht, sieht man keinen Unterschied bei der Lage
von HL

C . Die magnetische Umkehr der LTP ist also unabhängig von der Ausrichtung der HTP.

In Abbildung 9.29 ist die Entwicklung der magnetischen Eigenschaften von HTP und LTP
in Abhängigkeit von n dargestellt. Die Curie-Temperatur der LTP, TLC , fällt mit steigender
Bilagendicke Λ ab. THC dagegen streut zufällig um einen Wert THC ∼ 345 K ohne erkennbare
Abhängigkeit von n. Wie schon in Abschnitt 9.4.1 beschrieben wurde, fällt das Sättigungs-
moment Msat (5 K) für n ≥ 3 deutlich unter den Wert Mmix = 3.75µB/Mn, der sich für
eine volle Ausrichtung aller Mn-Spins in der Heterostruktur ergibt. Für 3 ≤ n ≤ 4 bewegt
sichMsat zwischenMLMO+1SMO undMLMO.MLMO ergibt sich für eine Magnetisierung aller
LMO-Schichten mitMsat = 3.4µB/Mn (vergleiche Abbildung 9.3).MLMO+1SMO erhält man,
wenn man die Spins in allen MnO2-Lagen der LMO-Schichten und jeweils einer MnO2-Lage
der SMO-Schichten ausrichtet:

MLMO+1SMO = 2 ·Mmix

2 + 2
3︸ ︷︷ ︸

MLMO

+ Mmix

n ·
(
2 + 2

3

)
︸ ︷︷ ︸

M1SMO

(9.8)

Die Definition vonMLMO+1SMO wird durch Abbildung 9.20 Teil 5 motiviert: Im LMO/SMO-
SL gibt es zwei MnO2-Lagen an der LMO/SMO-Grenzfläche, die von einer SrO- und einer
LaO-Lage eingeschlossen werden. Für diese beiden Grenzlagen und alle MnO2-Lagen, die an
beiden Seiten von LaO-Lagen umschlossen werden, nimmt man eine volle Ausrichtung der
Spins auf den Mn-Ionen an. Die Spins auf den MnO2-Lagen, die auf beiden Seiten von SrO-
Lagen eingeschlossen werden, tragen nicht zum Sättigungsmoment bei. Da jeweils eine der
beiden MnO2-Grenzlagen zur SMO-Schicht gehört und die andere zur LMO-Schicht, wird zur
Berechnung von MLMO+1SMO nur eine Monolage der SMO-Schichten herangezogen. Bei wei-
terer Erhöhung von n fällt Msat (5 K) auch unter MLMO, so dass in diesen Heterostrukturen
von einer unvollständigen Ausrichtung der Spins in den LMO-Lagen auszugehen ist.
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Abbildung 9.29.: Zusammenfassende Darstellung der magnetischen Eigenschaften der
LMO/SMO-SL als Funktion von n: a) Entwicklung der Curie-Temperaturen der HTP, THC ,
und LTP, TLC , als Funktion von n. Die magnetischen Momente in Sättigung für Übergit-
ter mit n = 4.0 und n = 7.1 bei T = 300 K sind angegeben. b) Sättigungsmomente bei
T = 5 K, die eingezeichneten Linien zeigen die Momente für volle Ausrichtung aller Spins
auf den Mn-Ionen (Mmix), Ausrichtung aller Spins in den LMO-Schichten und jeweils einer
Monolage der SMO-Schichten (MLMO+1SMO), und Magnetisierung der LMO-Lagen mit
Msat = 3.4µB/Mn gemäß den Daten in Abbildung 9.3 (MLMO).

Durch die Überlagerung der Hysteresekurven ist es nicht möglich, Informationen über das
magnetische Moment der HTP bei T = 5 K zu gewinnen. Deshalb zieht man Messungen bei
höheren Temperaturen TLC < T < THC heran. Damit wird das magnetische Moment allein von
der HTP gegeben. Wenn die HTP an Grenzflächen lokalisiert ist, muss das auf alle Mn-Ionen
in der Heterostruktur normierte magnetische Moment umgekehrt proportional zur Dicke der
LMO/SMO-Bilagen Λ bzw. n verlaufen. In Abbildung 9.29 a) sind die Sättigungsmomente bei
T = 300 K für eine Probe mit n = 4.0 und n = 7.1 aufgeführt. Diese beiden Heterostrukturen
weisen vergleichbare Werte von THC auf: THC = 351(2) K für n = 7.1 und THC = 356(2) K für
n = 4.0. Damit werden die Werte für Msat (300 K) nicht durch stark verschiedene Ordnung-
stemperaturen verfälscht. Die etwaigen Unterschiede, die aus der kleinen Diskrepanz zwischen
THC (n = 4.0) und THC (n = 7.1) resultieren, verschwinden in den Fehlerintervallen von Msat

(für das SL mit n = 7.1 ist Msat (T = 270 K) = 0.21µB/Mn.). Die Bildung der Verhältnisse
belegt die Einhaltung der oben erwähnten Skalenrelation Msat (300 K) ∝ 1

n :

n = 7.1
n = 4.0 ≈ 1.88, Msat (n = 4.0)

Msat (n = 7.1) = 0.30(4)
0.16(2) = 1.8(3) (9.9)
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Abbildung 9.30.: In-situ Ellipsometrie beim Wachstum von SMO/LMO-SL (n ≈ 4,
dLMO ≈ 8 ML, dSMO ≈ 2.67 ML, m = 11) auf einem STO (001)- und einem LSAT (001)-
Substrat: a) Übersicht von −∆ (t) und Ψ (t) beimWachstum auf LSAT (001), b) Vergrößerte
Darstellung des grau umrandeten Bereiches in a), die zeitlichen Positionen der Steigungs-
änderungen beim Wachstum von SMO sind markiert. c) Ausschnitt aus Verlauf von ∆ (t)
für das Wachstum auf STO (001), die Positionen der Steigungsänderungen beim Wachstum
der SMO-Lagen sind eingezeichnet. d) Zahl der gewachsenen Monolagen SMO, nach der es
zu einer Änderung der Steigung kommt, nSMO

step (vergleiche Gleichung 9.2), als Funktion von
iBilage. Die Mittelwerte sind im Diagramm vermerkt (Durch die größere Rauschamplitude
beim Wachstum auf LSAT sind die Fehlerintervalle größer als bei STO. Außerdem kann der
Punkt bei iBilage = 5 aufgrund einer Messbereichsumschaltung nicht ausgewertet werden.).

Da die orbitalen Freiheitsgrade einen großen Einfluss auf die magnetischen Kopplungen in
Manganaten nehmen, wird zusätzlich das magnetische Verhalten von LMO/SMO-SL auf
LSAT (001)-Substraten untersucht. Der Gitterparameter von LSAT ist mit aLSAT = 0.3869 nm
deutlich kleiner als für STO mit aSTO = 0.3905 nm. Außerdem erlaubt die gute Qualität der
verfügbaren LSAT-Substrate eine ähnlich perfekte Epitaxie wie auf STO (001)-Substraten. Im
Folgenden sollen so zwei SMO/LMO-SL mit fast identischer Dicke der Bilagen (Λ = 4.2 nm,
n ≈ 4) und gleicher Zahl der Wiederholungen (m = 11), die auf einem STO (001)- und LSAT
(001)-Substrat deponiert wurden, verglichen werden. Dazu wird zunächst sichergestellt, dass
die chemische Schärfe der Grenzflächen identisch ist. Dann wird der unterschiedliche Verspan-
nungszustand herausgestellt, um schließlich die Unterschiede des magnetischen Verhaltens
aufzuzeigen.

In Abbildung 9.30 werden die Messungen der in-situ Ellipsometrie für das Wachstum auf
LSAT und STO verglichen. Durch den anderen Brechungsindex des LSAT-Substrates diffe-
riert der grobe Verlauf von ∆ (t) und Ψ (t) deutlich von jenem, der sich für das Wachstum
auf einem STO-Substrat ergibt (vergleiche Abbildung 9.12 a)). Im Detail zeigen sich aber
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Abbildung 9.31.: Charakterisierung der chemischen Qualität der SMO/LMO-
Grenzflächen für SMO/LMO-SL (n ≈ 4, m = 11) auf a) LSAT (001)- und b) STO (001)-
Substrat anhand von XRR-Messungen. Die Fit-Parameter der numerischen Anpassungen
mit ReMagX [165] sind in den Diagrammen gegeben.
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Abbildung 9.32.: XRD-Spektren für SMO/LMO-SL (n ≈ 4, m = 11) auf a) LSAT (001)-
und b) STO (001)-Substrat. Die numerische Anpassung der Messdaten liefert Werte für den
durchschnittlichen Gitterparameter cAv und die individuellen Gitterabstände entlang der
(001)-Richtung für SMO, cSMO, und LMO, cLMO.

ähnliche Strukturen. In Abbildung 9.30 b) sieht man beim Wachstum der SMO-Lagen eine
Steigungsänderung, ∆ (t) hat einen stufenartigen Verlauf. Dies geschieht analog zum Verhal-
ten beim Wachstum auf STO (siehe Abbildung 9.30 c)). Wenn man nSMO

step (siehe Gleichung
9.2) als Funktion von iBilage aufträgt, erkennt man, dass diese Größe für beide Substrate um
einen mit Blick auf die Fehlerintervalle identischen Wert streut (Abbildung 9.30 d)). Es ist
also davon auszugehen, dass die in-situ Ellipsometrie beim Wachstum auf LSAT von ähnli-
chen Delokalisierungsvorgängen bestimmt wird wie beim Wachstum auf STO (001) und keine
Durchmischung der Kationen auf den A-Plätzen stattfindet. Die genauen Längenskalen der
Delokalisierung würden sich nur durch eine detaillierte Simulation von ∆ (t) ergeben, was
hier durch die vergrößerte Rauschamplitude erschwert wird.

Mit der Anpassung der XRR-Spektren gelingt eine Abschätzung der chemischen Modulation
in beiden Übergittern. Innerhalb des Fehlers sind die strukturellen Parameter, Λ, dLMO/dSMO

und insbesondere σLMO/SMO für beide SL identisch (siehe Abbildung 9.31).
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Abbildung 9.33.: Temperaturabhängigkeit der Magnetisierung für SMO/LMO-SL (n ≈
4, m = 11) auf STO (001)- und LSAT (001)-Substrat: a) M (T )-Kurven, die Curie-
Temperaturen sind angegeben. b) dM

dT -Kurven zur Bestimmung der Curie-Temperaturen.
Für STO sind zwei Maxima in dM

dT markiert, für LSAT zeigt sich auch für verschiedene
Felder nur ein einfaches Maximum.

In den XRD-Spektren des Übergitters auf LSAT kann man wie beim Wachstum auf STO nur
Beugungsmaxima des Typs (00l) ausmachen, was auf ein epitaktisches Wachstum hindeutet.
Wie man in den XRD-Spektren sieht, resultiert aus dem Unterschied zwischen aLSAT und
aSTO ein stark verschiedener Verspannungszustand (siehe Abbildung 9.32). Durch die ver-
stärkte Druckspannung auf die LMO-Lagen und reduzierte Zugspannung auf die SMO-Lagen
sind cSMO und cLMO für das Wachstum auf LSAT deutlich größer als beim Wachstum auf
STO.

Die Abweichungen im Verspannungszustand schlagen sich auch in den Ausprägungen des
Magnetismus nieder. In Abbildung 9.33 sind dieM (T )-Kurven für die beiden Proben gezeigt.
Beim Wachstum auf STO sind deutlich zwei magnetische Übergänge bei TLC = 264(1) K und
THC = 331(2) K auszumachen. Für das SL auf dem LSAT-Substrat ist dies nicht der Fall und
es erscheint ein einfacher Ordnungsübergang mit TC = 277(1) K. Diese Phänomenologie wird
bei der Begutachtung von dM

dT verdeutlicht. dMdT besteht für das SL auf STO (001) aus einer
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Abbildung 9.34.: Feldabhängigkeit der Magnetisierung für SMO/LMO-SL (n ≈ 4, m =
11) auf STO (001)- und LSAT (001)-Substrat: a) M (H)-Kurven bei Temperaturen kurz
unterhalb von TLC bzw. TC . Das Inset zeigt die Temperaturabhängigkeit des Koerzitivfeldes
HC für das SL auf LSAT. b) M (H)-Kurven bei T = 5 K, die Koerzitivfelder und die
Amplitude des exchange bias (EB) HE sowie die Werte für das Sättigungsmoment Msat

sind im Diagramm angegeben.

Überlagerung zweier Maxima. Beim SL auf LSAT sieht man nur ein Maximum, unabhängig
von der Wahl des von außen angelegten Feldes (siehe Abbildung 9.33 b)). Das Fehlen des
zweiten Maximums in dM

dT kann nicht durch den Einfluss einer starken Anisotropie der HTP
erklärt werden. Bei der Curie-Temperatur würde die Anisotropieenergie verschwinden, so
dass das externe Feld zu einer kompletten Ausrichtung einer möglicherweise vorhandenen
HTP führen würde, auch wenn das Feld senkrecht zur leichten Richtung angelegt werden
würde.

Für das SL auf LSAT fehlt also die HTP. Diese Tatsache spiegelt sich auch in den Feld-
abhängigkeiten der Magnetisierung wieder (siehe Abbildung 9.34 a)). Beim Wachstum auf
STO besteht die M (H)-Kurve aus der bekannten Überlagerung zweier Hystereseschleifen
mit verschiedenen Koerzitivfeldern. Das SL auf LSAT weist nur eine einfache Hysterese auf
(Da die Ordnungstemperatur der LTP mit TLC = 264(1) K deutlich unterhalb TC = 277(1) K
für das SL auf LSAT liegt, wird hier für das SL auf STO eine Messung bei einer niedrigeren
Temperatur als für LSAT gezeigt.). Als Funktion der Temperatur verhält sich HC so wie bei
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Abbildung 9.35.: Abschätzung der Sättigungsmagnetisierung der HTP bei T = 5 K,
MH
sat (T = 5 K), (Die rote Linie zeigt die theoretischen Werte für die Magnetisierung NML,

die sich ergibt, wenn in jeder LMO/SMO-Einheit eine mit 3.75µB/Mn magnetisierte MnO2-
Lage vorliegt.) und formale Zahl der MnO2-Lagen im LMO, die mit einer Magnetisierung
von 4.0µB/Mn versehen sind, NLMO

ML .

der LTP für ein SL auf STO (vergleiche Abbildung 9.28). HC fällt mit steigender Temperatur
exponentiell ab. Auch bei tiefen Temperaturen besteht eine Diskrepanz zwischen den Über-
gittern auf STO und LSAT. Zum einen ist in den M (H)-Kurven für LSAT ein exchange bias
(EB) zu erkennen, das für das STO-Substrat fehlt. Andererseits ist die Sättigungsmagneti-
sierung für das SL auf LSAT mit Msat (5 K) = 3.3(2)µB/Mn deutlich höher als für das SL
auf STO mit Msat (5 K) = 2.4(2)µB/Mn. Msat (5 K) = 3.3µB/Mn liegt in dem Bereich, den
man für eine volle Ausrichtung der Spins in den LMO-Lagen und in jeweils einer Monolage
der SMO-Schichten erwartet (MLMO+1SMO, vergleiche Abbildung 9.29).

9.5. Diskussion

In diesem Abschnitt soll ausschließlich der magnetische Zustand der LMO/SMO-SL mit n ≥ 3
auf STO (001)-Substraten diskutiert werden. Die für diese Heterostrukturen beobachtete Ko-
existenz zweier ferromagnetischer Phasen wurde in der Literatur zuvor noch nicht beobachtet.
Das Verhalten der SL auf STO (111) wurde bereits in Abschnitt 9.4 behandelt. In diesem
Abschnitt wurden auch die SL auf STO (001)-Substraten mit n ≤ 2 besprochen. Die in-situ
Ellipsometrie beim Wachstum der LMO/SMO-SL auf STO (001) wurde in Abschnitt 9.3.2
interpretiert. Die dabei gewonnene Verteilung der eg-Elektronen soll in diesem Abschnitt zur
Erklärung des magnetischen Zustandes dieser SL herangezogen werden.

Zunächst sollen die experimentellen Befunde bezüglich der magnetischen Eigenschaften der
LMO/SMO-SL mit n ≥ 3 zusammengefasst werden. Man beobachtet zwei ferromagnetische
Signaturen, die Hochtemperaturphase (HTP) mit der Curie-Temperatur THC und die Tief-
temperaturphase (LTP) mit TLC < THC . THC zeigt keine systematische Abhängigkeit von n
und schwankt zufällig um THC ∼ 345 K ± 10 K. Dagegen fällt TLC zwischen n ≈ 3 und n ≈ 7
um ∆T ≈ 120 K deutlich ab.
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Bei T = 300 K > TLC kann man die Magnetisierung der HTP, MH
sat, bestimmen und sieht,

dass MH
sat (T = 300 K) ∝ 1

n gilt. Diese Skalenrelation passt zu einem magnetischen Moment,
das an den LMO/SMO-Grenzflächen der SL lokalisiert ist. Denn der Anteil dieser Grenzlagen
am Gesamtvolumen der Struktur sinkt ebenfalls mit 1

n ab. Um eine grobe Abschätzung der
Sättigungsmagnetisierung der HTP bei T = 5 K, MH

sat (T = 5 K), zu gewinnen, betrachtet
man eine einfache LSMO-Schicht auf STO (001) mit TC ∼ THC . Für diese nimmt Msat von
T = 300 K bis T = 5 K um einen Faktor von 1.5 zu: Msat (T = 5 K) ≈ 1.5 ·Msat (T = 300 K).
Unter Ausnutzung dieser Abschätzung folgt für die im vorigen Abschnitt gezeigten Beispie-
le: Msat (T = 5 K) = 0.45(6)µB/Mn für n = 4 und Msat (T = 5 K) = 0.24(3)µB/Mn für
n = 7.1 (vergleiche Abbildung 9.35). Wenn sich an jeder zweiten LMO/SMO-Grenzfläche
eine mit 3.75µB/Mn magnetisierte MnO2-Lage befindet, ergibt sich für die Struktur mit
n = 4 eine theoretische Sättigungsmagnetisierung von MML = 0.35µB/Mn und für n =
7.1 ist MML = 0.2µB/Mn (Abbildung 9.35). Man berechnet nun den Quotienten NML =
MH
sat (T = 5 K) /MML für n = 4, 7.1, der formal der Zahl der mit 3.75µB/Mn magnetisierten

MnO2-Lagen pro Wiederholung der LMO/SMO-Einheiten entspricht. Für n = 4 resultiert
damit NML = 1.3(2) ML und für n = 7.1 NML = 1.2(2) ML. Das magnetische Moment der
HTP kommt also dem Moment einer mit 3.75µB/Mn aufmagnetisierten MnO2-Lage in jeder
LMO/SMO-Doppellage nahe. Auch für die LTP berechnet man, welcher Zahl von MnO2-
Lagen man die gemessene Sättigungsmagnetisierung zuordnen kann. Gemäß den Ausführun-
gen zum Moment der HTP zieht man von den Messwerten der gesamten Sättigungsmagneti-
sierung,Msat (5 K) (Abbildung 9.29 b)) den Wert ab, der dem Moment einer mit 3.75µB/Mn
magnetisierten MnO2-Lage in jeder LMO/SMO-Bilage entspricht. Dann berechnet man, wie
vielen MnO2-Lagen NLMO

ML mit einer Magnetisierung von 4.0µB/Mn diese Magnetisierung
entspricht. In Abbildung 9.35 sind die resultierenden Werte von NLMO

ML gezeigt. Von n ≈ 3
bis n ≈ 7.1 bewegt sich NLMO

ML im Bereich von 5 − 7 mit einer ansteigenden Tendenz als
Funktion von n.

Im Zusammenhang mit dem Fehlschnitt der STO-Substrate registriert man eine starke un-
iaxiale Anisotropie der HTP für αcut = 0.2 ◦. Dabei liegt die leichte Richtung entlang der
Kanten der Terrassen des Substrates und die schwere Richtung senkrecht dazu. In den hier
durchgeführten Messungen weist die LTP keine entsprechende uniaxiale Anisotropie auf. Der
im Inset von Abbildung 9.27 b) gezeigte Wert für die Energiedichte der magnetischen Aniso-
tropie bezieht sich auf das gesamte Volumen der Heterostruktur. Unter der Annahme, dass
die HTP auf eine Monolage pro LMO/SMO-Bilage konzentriert ist und die HTP alleine für
die messbare Anisotropie verantwortlich ist, multipliziert man K mit der Zahl der Mono-
lagen in jeder LMO/SMO-Doppellage. Dadurch ergibt sich die auf das Volumen der HTP
bezogene Anisotropieenergiedichte KHTP ≈ 2.1(2) · 105 J

m3 . Diese Energiedichte ist groß im
Vergleich zu den Literaturwerten für die in-plane Anisotropie von dünnen Manganatfilmen.
In der Literatur gibt es auch Beispiele von uniaxialer Anisotropie, die dem Fehlschnitt des
Substrates folgt [256, 260, 272]. Allerdings ist die Anisotropieenergiedichte deutlich kleiner.
Sogar für LSMO-Filme auf vizinalen STO-Substraten (αcut = 10 ◦) wird nur ein Wert von
K ≈ 2 · 103 J

m3 festgestellt [272]. Die Größenordnung von KHTP ist dagegen vergleichbar mit
der Formanisotropie eines dünnen Manganatfilmes, der mit 3.75µB/Mn magnetisiert ist:

KF = 1
2µ0M

2
sat ≈ 2.4 · 105 J

m3 (9.10)

Nach der Behandlung der individuellen Eigenschaften von HTP und LTP wird die Kopplung
dieser Phasen besprochen. Man kann für die HTP und LTP getrennte Koerzitivfelder aus-
machen und sieht keine Modifikation der Hysteresekurve der LTP beim Durchfahren einer
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minor-loop, bei der es nicht zur magnetischen Umkehr der HTP kommt. Damit besteht keine
messbare Austauschkopplung zwischen diesen beiden Phasen39.

Im Folgenden soll ausgeschlossen werden, dass experimentelle Artefakte zur Ausbildung der
HTP führen. Da THC ∼ 345 K in der Nähe der Curie-Temperatur eines dünnen Filmes der
Mischphase LSMO(x=0.25) liegt, könnte man annehmen, dass sich die HTP aus der Durch-
mischung der Kationen auf den A-Plätzen ergibt. In der Darstellung der Ergebnisse wurde
bereits gezeigt, dass die HTP nicht in den Randbereichen der beschichteten Fläche auf dem
Substrat lokalisiert ist (vergleiche Abbildung 9.25). In den TEM-Aufnahmen des LMO/SMO-
SL erkennt man, dass die ersten beiden LMO/SMO-Grenzflächen unscharf sind hinsichtlich
der Verteilung der Sr- und La-Ionen (Abbildungen 9.16 und 9.17). Nach den Experimenten
zur Skalierung des magnetischen Momentes der HTP mit m können auch diese chemisch
durchmischten Bereiche nicht verantwortlich für die HTP sein (siehe Abbildung 9.26). Das
Skalierungsexperiment zeigt außerdem, dass die HTP in jeder LMO/SMO-Bilage gleicher-
maßen auftritt. Auch die starke uniaxiale Anisotropie der HTP lässt sich schwer mit einer
Durchmischung der Ionen in Einklang bringen. Selbst eine sehr anisotrope Ausprägung der
Interdiffusion kann nicht zu einer solch starken Anisotropie führen. Dies kann man an fol-
gendem hypothetischen Beispiel verdeutlichen: Man nimmt an, dass die Diffusion entlang der
Stufenkanten erhöht ist, so dass sich beim Wachstum des LMO/SMO-SL Ebenen parallel zu
den Stufenkanten und senkrecht zur Filmebene bilden, in denen die Sr- und La-Ionen stark
durchmischt sind. Eine solche Ebene würde die hier beobachtete Anisotropie mit der leichten
Richtung entlang der Stufenkanten besitzen. Allerdings wäre die Anisotropieenergie kleiner
als die Formanisotropie eines einfachen Filmes. Denn diese hypothetischen Ebenen sind von
magnetischen Materialien innerhalb des SL umgeben, wodurch die magnetische Dipolenergie
herabgesetzt wird. Aufgrund dieser Ausführungen und mit Blick auf die TEM-Aufnahmen
(Abbildungen 9.16 und 9.17), die nur eine schwache Sr/La-Durchmischung zeigen, kann man
ausschließen, dass die HTP durch eine Interdiffusion der Sr- und La-Ionen verursacht wird.

Bei den in der Literatur vorkommenden Studien gibt es keine Berichte über das Auftre-
ten zweier FM Phasen in LMO/SMO-SL. Es werden nur einfache Hystereseschleifen und
eine einzelne Übergangstemperatur beobachtet [119, 120, 274]. Im Gegensatz zu den Experi-
menten hier wurden die Heterostrukturen in der Literatur mit Vakuum-Methoden wie PLD
[120] und MBE [119, 274] abgeschieden. Bei diesen Methoden unterscheiden sich die Wachs-
tumsbedingungen, die Depositionstemperatur TDep und der O2/O3-Partialdruck, deutlich von
TDep ≈ 930 ◦C und pO2 ∼ 0.21 bar bei der MAD. In Kapitel 3 ist es bereits angeklungen, dass
die Stöchiometrie der Ausgangsmaterialien, SMO und LMO, von den Depositionsbedingun-
gen beeinflusst wird. SMO kann nicht nur in der kubischen Variante, SrMnO3, vorliegen,
sondern bei einer hohen Konzentration von Sauerstoffleerstellen auch in SrMnO2.5 umgewan-
delt werden. Dies wird zusätzlich durch die epitaktischen Zugspannungen beim Wachstum auf
STO-Substraten begünstigt. Die in der Literatur gezeigten einfachen SMO-Filme auf STO
(001)-Substraten zeigen aber ähnliche Eigenschaften wie die hier präsentierten Filme. In bei-
den Fällen ist kein ferromagnetisches Moment messbar. Der Gitterebenenabstand für Filme
mit dSMO ∼ 20 nm liegt mit c = 0.378 nm [113, 275] in einem ähnlichen Bereich wie hier
(vergleiche Abbildung 9.2 a)). Der spezifische Widerstand bei T = 200 K ρ (200 K) ≈ 5 Ωcm
[276] ist vergleichbar mit ρ (200 K) ≈ 3 Ωcm hier (Abbildung 9.3 b)).

39Die HTP ist nur für n = 7.1 bis T = 5 K von der LTP zu trennen, für kleinere Werte (n ≈ 3− 4) kann man
die HTP und LTP schon bei T sep ∼ 150 − 180 K nicht mehr in der M (H)-Kurve separieren. Damit kann
man für n = 7.1 eine magnetische Austauschkopplung zwischen HTP und LTP im gesamten zugänglichen
Temperaturbereich ausschließen, für n = 3− 4 nur im Bereich T sep < T < TLC .
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Für einfache LMO-Filme weichen die mit der MAD präparierten Proben allerdings deutlich
von den Filmen anderer Gruppen ab. In Abschnitt 3.3.3 wurde beschrieben, dass das stöchio-
metrische LaMnO3 bei hohen Sauerstoffpartialdrücken (pO2 ≈ 0.2− 1 bar) nicht stabil ist. Es
bildet sich eine unstöchiometrische Phase, die La-Leerstellen aufweist und ferromagnetisch
ordnet. Auch die mit MBE hergestellten LMO-Filme zeigen eine teilweise ferromagnetische
Ordnung [119, 274]. Dies wird von den Autoren ebenfalls einem La-Defizit zugeschrieben und
angedeutet, dass sich das La-Defizit mit einer Erhöhung des Sauerstoffpartialdruckes vergrö-
ßert. Daraus folgt dann eine Erhöhung des ferromagnetischen Momentes [274]. Durch den
atmosphärischen Sauerstoffpartialdruck zeigen die mit der MAD abgeschiedenen Filme einen
Zustand, der einem größeren La-Defizit entspricht als die Filme, die mit MBE hergestellt
wurden. Der Gitterparameter in c-Richtung ist hier mit c = 0.3895(5) nm (Abbildung 9.1
a)) deutlich kleiner als c = 0.393 − 0.396 nm [113, 275] für Filme, die mit MBE auf STO
deponiert wurden. Auch die Curie-Temperatur TC = 172(2) K und das Sättigungsmoment
Msat (5 K) = 3.4(2)µB/Mn sind höher als TC = 135 K und Msat (5 K) = 1µB/Mn [274] für
Strukturen, die mit MBE abgeschieden wurden. Die stärkere FM Ordnung sorgt für eine
deutliche Erniedrigung des spezifischen Widerstandes auf ρ (200 K) = 0.5 Ωcm (Abbildung
9.3 b)) im Gegensatz zu ρ (200 K) = 8 Ωcm [276].

Neben den beiden Materialien am Ende des LSMO(x)-Phasendiagrammes ergeben sich auch
Abweichungen für LSMO(x=0.33-0.4)-Filme, die im bulk einen homogenen FMM-Zustand zei-
gen. Bei den mit MAD hergestellten Filmen stimmt das Sättigungsmoment Msat (T = 5 K)
von Filmen aus diesen Materialien (d ≈ 40 nm) mit den theoretischen Erwartungen überein
(vergleiche Abbildung 9.4 b) und [97, 267]). Im Rahmen der Studien zu LMO/SMO-SL in
der Literatur wurden zum Vergleich durchmischte LSMO(x)-Filme hergestellt, deren La/Sr-
Verhältnis den durchschnittlichen Anteilen im LMO/SMO-SL entspricht [119, 120, 274]. Die
Sättigungsmomente dieser Referenzproben (d ∼ 20− 40 nm) liegen deutlich unter dem theo-
retischen Wert für eine volle Ausrichtung aller Spins auf den Mn-Ionen. Für LMSO(x=0.4)-
Filme auf STO (001) wird von Yamada et al. ein Sättigungsmoment von 3.2µB/Mn und auf
LSAT (001) 3.0µB/Mn festgestellt [120]. Auch bei LSMO(x=0.33)-Filmen auf STO (001) ist
Msat (T = 10 K) mit 3.0−3.2µB/Mn wesentlich kleiner als der theoretische Wert 3.67µB/Mn
[119, 274].

Dieser Trend setzt sich auch für die LMO/SMO-SL fort. In LMO2/SMO1-SL erwartet man
aufgrund von ab initio Rechnungen [117] und XAS/XLD-Messungen [113] eine homogene
Verteilung der eg-Elektronen. Damit würde sich für diese SL ein homogener FMM-Zustand
mit Msat = 3.67µB/Mn ergeben. Bei den hier deponierten LMO/SMO (n = 1)-SL sieht man
genau das theoretisch erwartete Verhalten (siehe Inset von Abbildung 9.23 b)). Die mit MBE
hergestellten LMO2/SMO1-SL besitzen aber mit 2.8−3.0µB/Mn eine kleinere Magnetisierung
in Sättigung [119, 274]. Die Curie-Temperaturen dieser Strukturen liegen nur ∆T ≈ 10 K un-
ter der Ordnungstemperatur der hier gezeigten LMO/SMO (n = 1)-SL. Diese abweichenden
magnetischen Eigenschaften lassen sich durch den Einbau von Sauerstoffleerstellen erklären.
Derartige Defekte modifizieren zunächst das Verhältnis von Mn3+- und Mn4+-Ionen. Des
Weiteren werden Mn-O-Mn-Bindungen unterbrochen, was die Itineranz der eg-Elektronen
behindert. Huijben et al. stellen LSMO-Filme auf STO (001)-Substraten unter Variation der
O2-Hintergrundatmosphäre mittels PLD her [85]. Bei Unterschreiten eines kritischen Wertes
von pO2 kommt es dabei zu einer Halbierung von Msat, wogegen TC nur um ∆T ∼ 10− 15 K
abfällt [85].

Neben der globalen Konzentration von Defekten ist für die magnetische Phänomenologie der
LMO/SMO-SL auch die strukturelle Qualität der Grenzflächen entscheidend. Bei den Depo-
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sitionsbedingungen der MBE ist die Mobilität der Adatome geringer als bei den Bedingungen
der MAD. Daraus folgt eine Oberflächenmorphologie, bei der sich eine Vielzahl kleiner Inseln
(D ∼ 5 − 30 nm) auf den Terrassen sammelt [275]. Bei den mit MAD hergestellten Hete-
rostrukturen gibt es nur in der Nähe zum Substrat eine Region, in der die Mobilität der
Adatome durch eine Ti/Mn-Durchmischung reduziert ist und sich kleine zweidimensionale
Inseln (D ∼ 10 − 40 nm) bilden. In größerer Entfernung dominiert eine Wachstumsmode
zwischen dem Wachstum großer zweidimensionaler Inseln (D ∼ 1/2 · wTerr, wTerr: Breite
der durch den Fehlschnitt verursachten Substratstufen) und step-flow-Wachstum (vergleiche
Abschnitt 6.3, 8.2.2 und 9.3.2). Diese unterschiedlichen Wachstumsmoden verursachen eine
differierende Qualität der LMO/SMO-Grenzflächen. May et al. beobachten eine Asymme-
trie der Grenzflächen in LMO/SMO-SL [13, 14]. Die Grenzfläche, bei der LMO auf SMO
folgt (SMO/LMO), ist schärfer als jene, bei der SMO auf LMO wächst (LMO/SMO). Für
die LMO/SMO-Grenze sieht man Täler einer Breite von etwa 10 nm und einer Tiefe von 2
Monolagen an der Oberfläche der LMO-Lagen. Die hier vorgestellten LMO/SMO-SL zeigen
auch eine scharfe SMO/LMO-Grenze. Für die andere Grenzfläche (LMO/SMO) sieht man
keine Täler wie May et al., sondern eher eine diffuse Durchmischung der La- und Sr-Ionen
(siehe Abbildung 9.17). May et al. sehen diese strukturelle Asymmetrie der Grenzflächen als
Ursache für eine ungleiche Ausbildung der ferromagnetischen Ordnung an den beiden Grenz-
flächen an. Es wird eine deutliche Reduktion des magnetischen Momentes an der unscharfen
Grenzfläche beobachtet [13, 14].

Insgesamt weisen die getätigten Betrachtungen darauf hin, dass in den hier abgeschiedenen
LMO/SMO-SL eine andere Ausprägung an Defekten vorliegt als in den Heterostrukturen, die
mit PLD und MBE fabriziert wurden. Daraus ergeben sich schon bei den globalen magne-
tischen Eigenschaften (Msat, TC) deutliche Unterschiede. Insbesondere im Hinblick auf die
strukturellen Unterschiede der LMO/SMO-Grenzflächen sind deshalb auch Abweichungen
der lokalen magnetischen Kopplungen in den LMO/SMO (n ≥ 3)-SL zu erwarten.

Abschließend soll ein Modell für den magnetischen Zustand der LMO/SMO (n ≥ 3)-SL
vorgestellt und diskutiert werden. Ein wichtiger Anhaltspunkt dafür ist die Entwicklung des
magnetischen Zustandes der SL bei der Modifikation des Verspannungszustandes, der sich
beim Wachstum auf einem LSAT (001)-Substrat ergibt. Es kommt zum Verschwinden der
HTP und Msat (5 K) entspricht innerhalb des experimentellen Fehlers MLMO+1SMO, also
der Magnetisierung, die man für eine volle Ausrichtung der Spins in den LMO-Lagen und
jeweils einer MnO2-Lage in den SMO-Schichten erwartet (Abbildungen 9.33 und 9.34). In
Abschnitt 3.2 wurde erläutert, wie epitaktische Verspannungen die Freiheitsgrade der 3d-
Orbitale bei oxidischen Heterostrukturen beeinflussen. Daraus ergeben sich dann zum Teil
drastische Konsequenzen für die magnetischen Wechselwirkungen (Abschnitt 3.3.1).

Hier wird nun erörtert, wie die abweichenden Verspannungszustände der SL auf STO und
LSAT die lokalen Besetzungswahrscheinlichkeiten der beiden eg-Orbitale, dx2−y2 und d3z2−r2 ,
beeinflussen. Die Anpassungen der XRD-Messungen der beiden Strukturen zeigen, dass in
beiden Fällen ein voll verspannter Zustand der einzelnen SMO- bzw. LMO-Lagen vorliegt
(Abbildung 9.32). Man folgert dies, indem man aus den angepassten Parametern cLMO, cSMO

die pseudokubischen Gitterkonstanten aLMO, aSMO des unverspannten Materials gemäß der
Gleichung (ν = 1/3)

aLMO/SMO =
cLMO/SMO + aSub

2 (9.11)

berechnet (vergleiche Gleichung 8.1). Für beide Substrate erhält man bei dieser Rechnung
Werte von aLMO/SMO, die innerhalb des Messfehlers identisch sind:
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Abbildung 9.36.: Verteilung der eg-Elektronen n (eg) = 1 − x und lokale tetragonale
Verzerrung c/a in LMO/SMO (n = 3)-SL unter Berücksichtigung der Verteilung der Sr-
Ionen nSr als Funktion der Nummer der MnO2-Lage iML. Die MnO2-Lagen an den beiden
Grenzflächen wurden mit MnS bzw. MnL markiert.

• LSAT: aLMO = 0.392(1) nm, aSMO = 0.379(3) nm
• STO: aLMO = 0.391(1) nm, aSMO = 0.379(2) nm

aSMO passt zum Gitterparameter der kubischen bulk-Phase und aLMO stimmt mit dem Wert
überein, der sich für das LMO/SMO-SL (n = 3) ergibt (vergleiche Abbildung 9.15).

Mit Hilfe der aufgenommenen in-situ Ellipsometrie errechnete man die Verteilung der eg-
Elektronen an den SMO/LMO-Grenzflächen. Aus der Variation der durchschnittlichen Mn-
Valenz in jeder MnO2-Lage folgt auch eine lokale Modulation der Gitterverspannungen, da das
Mn3+-Ion deutlich größer ist als das Mn4+-Ion. Die orbitale Polarisation in jeder MnO2-Lage
ist dann mit der lokalen tetragonalen Verzerrung, die durch das Verhältnis c/a quantifiziert
wird, verknüpft. Zur Abschätzung von c/a zieht man neben der mittleren Mn-Valenz in jeder
MnO2-Lage auch die Stöchiometrie der Kationen auf den beiden benachbarten AO-Lagen
heran. Damit kann man dann durch den Vergleich mit entsprechenden bulk-Materialien einen
Wert für den pseudokubischen Gitterparameter ap der unverspannten Struktur errechnen.

In den TEM-EELS-Aufnahmen der LMO/SMO-Heterostruktur stellt man eine Durchmi-
schung der LMO/SMO-Grenzfläche fest (Abbildung 9.17). Man berücksichtigt diese Um-
verteilung der La- und Sr-Ionen bei der Bestimmung der lokalen Mn-Valenz. Wenn man die
zu Abbildung 9.17 gehörigen Intensitätsprofile inspiziert, stellt man fest, dass der Anteil von
La-Ionen in der SrO-Lage an der LMO/SMO-Grenzfläche etwa 0.25 beträgt. Im Rahmen der
Auflösung der TEM-EELS-Aufnahme an der La-Kante kann man nicht feststellen, wie sich
die Sr-Ionen in den LMO-Lagen verteilen. Deshalb kann man ausschließen, dass die Sr-Ionen
in der LaO-Lage an der Grenzfläche lokalisiert bleiben. In Abschnitt 9.3.2 wurde motiviert,
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dass die starke Delokalisierung der eg-Elektronen beim Aufbringen der ersten SMO-Lage zu
dieser Sr/La-Durchmischung an der LMO/SMO-Grenzfläche führt. Man nimmt somit eine
Verteilung der Sr-Ionen an, die der in Abbildung 9.20 Phase 2 dargestellten Umverteilung der
eg-Elektronen entspricht (siehe Abbildung 9.36). Die in das LMO eingedrungenen Sr-Atome
modifizieren das lokale Verhältnis der Mn3+- und Mn4+-Ionen, so dass ein asymmetrisches
Dotierungsprofil x (iML) entsteht. Diese Änderung der Verteilung der eg-Elektronen liegt im
Fehler der in-situ Ellipsometrie, da N (LSMO(x)) nur kleine Änderungen für den Dotierungs-
bereich x = 0.0− 0.4 zeigt.

Mit den Verteilungen der Kationen auf den A-Plätzen und der Elektronen auf den Mn-Ionen
kann man ap und c/a abschätzen: Die MnO2-Lage bei iML hat einen Anteil x (iML) von
Mn4+-Ionen und die benachbarten AO-Lagen haben einen mittleren Anteil Sr-Ionen von

nSrav (iML) = 1
2
(
nSr (iML − 1/2) + nSr (iML + 1/2)

)
(9.12)

Zur Abschätzung von ap zieht man zunächst die lineare Relation

aLSMO(x) = aLMO + (aSMO − aLMO) · x (9.13)

heran (vergleiche Abschnitt 8.2.4), wobei man aLMO und aSMO aus der Anpassung der XRD-
Spektren der LMO/SMO-SL gewonnen hat. Wenn nSrav (iML) 6= x (iML), muss man eine zu-
sätzliche Deformation des Gitters einbeziehen, die sich durch die verschiedenen Ionenradien
von Sr2+- und La3+ ergibt (r

(
La3+) = 0.136 nm, r

(
Sr2+) = 0.144 nm für die zwölffache

Koordination der Perowskit-Struktur [277]). Dazu zieht man CaMnO3 mit aCMO = 0.373 nm
[278] heran, da r

(
Ca2+) = 0.144 nm [277] fast identisch mit r

(
La3+) ist. Die Änderung

von ap bei nSrav 6= x wird dann durch Addition von (aSMO − aCMO) ·
(
nSrav − x

)
abgeschätzt.

Insgesamt ergibt sich ap für jede Monolage dann durch folgende Gleichung:

ap = aLMO + x · (aSMO − aLMO) +
(
nSrav − x

)
· (aSMO − aCMO) (9.14)

Dann wird die volle Verspannung durch das Substrat berücksichtigt, wodurch der Atomab-
stand in der Ebene auf den des Substrates fixiert wird, a = aSub. Mit der Querkontraktion
unter der Annahme von ν = 1/3 folgt der Gitterparameter c senkrecht zur Wachstumsrich-
tung und damit die tetragonale Verzerrung c/a (siehe Abbildung 9.36).

Auch für das Wachstum auf dem LSAT-Substrat kann man den Verlauf von c/a abschätzen,
wenn man die Gitterkonstante in der Ebene auf aLSAT fixiert und c dann mit Gleichung 8.1
errechnet. Dabei verwendet man die für die Heterostrukturen auf STO ermittelten Daten
für die Verteilung der eg-Elektronen und Kationen auf den A-Plätzen (Abbildung 9.36). c/a
ist so deutlich größer als für das Wachstum auf STO. Der Großteil der MnO2-Lagen wird
Druckspannungen ausgesetzt. Die beiden MnO2-Lagen an den Grenzflächen, MnS und MnL,
besitzen eine fast kubische Struktur (c/a ≈ 1.0). Damit sind die eg-Orbitale in diesen beiden
Lagen gleichmäßig besetzt und der Energiegewinn tdd bei Delokalisierung der eg-Elektronen
unabhängig von der Richtung, in der sich die Elektronen bewegen. Da tdd entlang der c-
Richtung somit größer ist als für die Heterostrukturen auf STO, kann man eine stärkere
Delokalisierung der eg-Elektronen an den LMO/SMO-Grenzflächen erwarten (vergleiche Ab-
schnitt 3.1)40. Die LMO-Lagen mit einem kleinen Anteil von Mn4+-Ionen werden starken
Druckspannungen ausgesetzt, die nach theoretischen Rechnungen [117, 118] zur Stabilisie-
rung der FM-Ordnung führen. Außerdem koppeln diese LMO-Lagen dann bevorzugt an die
40Hier konnte die Verteilung der eg-Elektronen beim Wachstum auf LSAT nicht ermittelt werden, weil die
Messungen der in-situ Ellipsometrie zu verrauscht sind (Abbildung 9.30).
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Abbildung 9.37.: Verlauf der tetragonalen Verzerrung c/a (vergleiche Abbildung 9.36) für
eine LMO/SMO (n = 3)-Heterostruktur beim Wachstum auf STO und LSAT.

benachbarten MnO2-Lagen, für die man aufgrund des günstigen Anteils an Mn4+-Ionen eine
FM-Ordnung erwartet. Dadurch stellt sich in dem LMO/SMO-SL auf LSAT ein FM-Zustand
ein, der sich über alle MnO2-Lagen in LMO und den beiden Lagen an den Grenzflächen
erstreckt. Die MnO2-Lagen, die beidseitig von SrO eingeschlossen werden, ordnen antiferro-
magnetisch und vermitteln das exchange bias.

Beim Wachstum auf STO steht die Struktur unter Zugspannungen. Die daraus resultierende
Bevorzugung der dx2−y2-Orbitale schwächt die Kopplung parallel zur Wachstumsrichtung.
Damit kann sich im Gegensatz zur Struktur auf LSAT ein magnetisch inhomogener Zustand
ausbilden. Die beiden MnO2-Lagen an den SMO/LMO-Grenzflächen, MnS und MnL, unter-
scheiden sich hinsichtlich ihres Anteils von Mn4+-Ionen x und der Stärke der tetragonalen
Verzerrung c/a. Des Weiteren differiert die Verteilung der Sr- und La-Ionen in ihrer jeweili-
gen Nachbarschaft und die Eigenschaften (x, c/a) der angrenzenden MnO2-Lagen (Abbildung
9.36).

Mit Blick auf diese Unterschiede inspiziert man im Folgenden die magnetischen Kopplungen
dieser beiden MnO2-Ebenen. Zur benachbarten MnO2-Lage, die zu beiden Seiten von SrO
eingeschlossen wird (iML = 1, 9, vergleiche Abbildung 9.36), ist die magnetische Kopplung
schwach. Durch die starken epitaktischen Verzerrungen (c/a ∼ 0.98) werden vorwiegend die
dx2−y2-Orbitale besetzt, so dass ein AFM Superaustausch wirkt. Wie in Abschnitt 8.4 dis-
kutiert, ergibt sich im Zusammenhang der energetischen Aufspaltung der eg-Niveaus eine
Vergrößerung der Energiedifferenz ∆pd zwischen den d3z2−r2- und O2p-Orbitalen. Dies ver-
mindert tdd und damit die Amplitude der Austauschwechselwirkung JSE , welche zu klein
ist, um die magnetische Ordnung des Ferromagneten zu beeinflussen. Die Kopplung zum
AFM macht sich wie in Kapitel 8 nur in der Modifikation der M (H)-Kurven (exchange bias,
Erhöhung von HC) bemerkbar.

Innerhalb der MnO2-Ebenen, MnL und MnS, ergibt sich eine FM Austauschwechselwirkung
über die bevorzugt besetzten dx2−y2-Orbitale. In der mit MnS markierten Lage zeigen die Sr-
und La-Ionen nur eine schwache Durchmischung. Durch das damit einhergehende Coulomb-
Potential wird der Austausch entlang der c-Richtung zusätzlich unterdrückt. Bei MnL erlaubt
die diffuse Verteilung der Kationen eine Bewegung der eg-Elektronen senkrecht zur Wachs-
tumsrichtung. Die geordnete Konfiguration der Sr- und La-Ionen für MnS verstärkt außerdem
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Abbildung 9.38.: Modellvorstellung des magnetischen Zustandes in einem LMO/SMO
(n = 3)-SL auf STO (vergleiche Abbildung 9.36). TLC < T < THC : Es liegt eine ferromagne-
tische Ordnung der Spins auf der mit MnS markierten MnO2-Lage vor, in den restlichen
MnO2-Lagen zeigen die Spins keine kollektive Ordnung. T sep < T < TLC : (Für T < T sep

kann man in der M (H)-Kurve nicht mehr zwischen der HTP und LTP unterscheiden.)
Neben den Spins auf der mit MnS markierten Lage entsteht auch eine ferromagnetische
Ordnung in den Lagen um die MnO2-Lage MnL. Die ferromagnetische Ordnung erstreckt
sich dabei nicht über alle MnO2-Lagen im LMO, sondern wird durch Bereiche ohne kol-
lektive Ordnung unterbrochen, so dass es keine effektive Austauschkopplung zwischen den
beiden ferromagnetischen Bereichen gibt.

den Doppelaustausch innerhalb der MnO2-Ebenen. Bei einer zufälligen Platzierung der Ka-
tionen auf den A-Plätzen wie bei MnL wird die Itineranz der Elektronen durch Variationen
des lokalen Coulomb-Potentials und der Bindungswinkel gestört. Entsprechend dieses Prin-
zips erreichten May et al. eine Steigerung von TN um ∼ 70 K bei einer lagenweisen Anordnung
der La- und Sr-Ionen in La1/3Sr2/3MnO3 [15].

In der MnS-Lage findet der Austausch vorwiegend über die dx2−y2-Orbitale in der Ebene statt.
Sadoc et al. argumentieren, dass eine Konzentration der eg-Elektronen in der Ebene eines dün-
nen Filmes zu einer Verstärkung der resultierenden FM Austauschwechselwirkung führt [279].
Bei der zweidimensionalen Konfiguration eines Dünnfilmes ist der Austausch in der Ebene
ausschlaggebend für die Curie-Temperatur. Die Kopplungen in c-Richtung haben aufgrund
der kleinen Zahl von magnetischen Momenten in dieser Richtung einen vernachlässigbaren
Einfluss auf die Ordnungstemperatur [279]. Somit ordnen die Spins in der MnS-Lage bei einer
größeren Temperatur ferromagnetisch als die Spins auf der MnL-Lage, wo die eg-Elektronen
weniger stark in der Ebene gebunden sind. Die HTP kann man mit diesen Überlegungen in
der MnS-Lage lokalisieren (siehe Abbildung 9.38). Auch in der MnL-Lage ergibt sich eine FM
Ordnung, deren Curie-Temperatur TLC aufgrund der obigen Überlegungen deutlich kleiner ist
als für MnS. Die Verteilung der Sr-Ionen und die Ankopplung an die MnL-Lage führt da-
zu, dass auch die MnO2-Lagen innerhalb der LMO-Schicht (iML < 8, Abbildung 9.36) eine
FM Ordnung ausbilden, wenn die Temperatur weiter reduziert wird (Abbildung 9.38). Diese
Lagen bei MnL ordnet man der LTP zu.
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In der hier betrachteten Struktur mit n = 3 sind HTP und LTP für T > T sep magnetisch
entkoppelt, man kann getrennte Signaturen in den M (H)-Kurven ausmachen. Es gibt also
keine durchgängige FM Ausrichtung der Spins zwischen MnS und MnL (siehe Abbildung 9.38).
Für iML = 3−4 ist der Effekt der Ankopplung an MnL zu schwach, um eine ferromagnetische
Ordnung zu induzieren. Die Kopplung zur MnS-Lage ist nach der Diskussion weiter oben zu
schwach, um die FM Ordnung in der benachbarten MnO2-Lage zu verursachen. Wenn man
LMO/SMO-SL mit größerem n betrachtet, verbreitert sich der Bereich in der Mitte der
LMO-Schicht, wo man keine FM Ordnung mehr feststellen kann. Überdies besteht dieser
Bereich auch bei tiefen Temperaturen, so dass man die magnetische Entkopplung von HTP
und LTP auch bei T = 5 K feststellen kann. Die unvollständige magnetische Ordnung der
Spins in den LMO-Lagen erkennt man auch in Abbildung 9.35. NLMO

ML steigt nur wenig
mit n an, so dass die Breite des Bereichs ohne FM Ordnung mit n ansteigt. Das Moment
der LMO-Lagen in den SL liegt deutlich unter dem Wert, der sich im Vergleich mit dem
einfachen LMO-Film ergibt (vergleiche Abbildung 9.29). Eine mögliche Ursache liegt in einer
anderen Defektkonzentration (La-Leerstellen) der LMO-Lagen in den SL. Darauf weist auch
der Unterschied der Gitterparameter für den einfachen Film und den LMO-Lagen im SL
hin. Die andere Konzentration von Defekten verschiebt den magnetischen Grundzustand der
LMO-Lagen in den SL in Richtung einer AFM Ausrichtung der Spins.

Die asymmetrische Verteilung der La3+- und Sr2+-Ionen um die MnS-Lage modifizieren das
Kristallfeld der Mn-Ionen in dieser Lage. Durch diese reduzierte Symmetrie des Kristallfel-
des wird das Bahnmoment der 3d-Elektronen nicht mehr komplett gequencht wie in einer
oktaedrischen Umgebung. Dieses Bahnmoment kann über die Spin-Bahn-Kopplung die im
Experiment beobachtete starke Anisotropie der HTP bewirken. Damit sich ein Zusammen-
hang mit den Stufen des Substrates ergibt, muss man annehmen, dass sich die Struktur der
MnS-Lage im Einklang zur Ausrichtung der Stufen ändert.

9.6. Zusammenfassung

In diesem Kapitel wurden Übergitter (SL) aus LaMnO3 (LMO) und SrMnO3 (SMO) auf STO
(001)- und STO (111)-Substraten behandelt. Die Schichtdicke der LMO-Lagen ist jeweils drei-
mal so groß wie die Dicke der SMO-Lagen und man variiert die Gesamtdicke der LMO/SMO-
Doppellagen in einem Bereich von Λ ≈ 1 nm bis Λ ≈ 7 nm. Mit den Messungen der in-situ
Ellipsometrie kann man bereits beim Wachstum Hinweise auf die strukturellen und elektri-
schen Eigenschaften der SL gewinnen. Beim Wachstum auf den (111)-Substraten beobachtet
man ein Aufrauen der wachsenden SMO-Lagen, woraus eine Durchmischung der La- und
Sr-Ionen resultiert. Diese kann man auch in der anschließenden Charakterisierung mit dem
TEM feststellen. Im Gegensatz dazu ist das Wachstum auf den (001)-Substraten ungestört
und man kann bei der Inspektion der chemischen Qualität der Grenzflächen nur eine leichte
Durchmischung der Kationen registrieren. Interessanterweise sieht man eine asymmetrische
Rauigkeit. Wenn man LMO auf SMO wächst (SMO/LMO-Grenzfläche), kann man mit dem
TEM keine La/Sr-Interdiffusion erkennen. Wächst dagegen SMO auf LMO (LMO/SMO), so
sieht man einen Austausch der Kationen auf den A-Plätzen. Die gemessenen Daten der in-
situ Ellipsometrie für das Wachstum der LMO/SMO-SL auf STO (001) kann man mit einem
Modell anpassen, das die Delokalisierung der eg-Elektronen über die Grenzflächen berück-
sichtigt. Die charakteristische Länge für die Unschärfe der Ladungsverteilung LTF verändert
sich im Verlauf der Deposition einer LMO/SMO-Bilage im Bereich LTF = 0.4− 1.4 nm. Die
starke Delokalisierung der eg-Elektronen (LTF = 1.4 nm) beim Aufbringen der ersten SMO-
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Lage ist eine mögliche treibende Kraft für die Unschärfe der LMO/SMO-Grenzflächen. Nach
Abschluss der Deposition einer vollständigen SMO/LMO-Bilage ergibt sich LTF ≈ 0.4 nm,
was mit theoretischen Rechnungen für diese Art von Heterostrukturen übereinstimmt.

Die SL auf STO (111) besitzen für Λ ≈ 1 − 3 nm einen homogenen FM Grundzustand, bei
dem alle Spins auf den Mn-Ionen ferromagnetisch geordnet sind. Für die Strukturen auf STO
(001) ist dies nur für Λ ≈ 1, 2 nm der Fall. Wird die Dicke der LMO/SMO-Bilagen weiter
erhöht (Λ & 3 nm), sieht man einen deutlichen Abfall der Sättigungsmagnetisierung. Dies be-
deutet, dass mindestens eine MnO2-Lage pro LMO/SMO-Doppellage nicht an der kollektiven
FM Ordnung teilnimmt. Überdies sieht man für diese Übergitter zwei Curie-Temperaturen
und zwei ferromagnetische Beiträge in den M (H)-Kurven: die Hochtemperaturphase (HTP)
mit THC ∼ 345 K ± 10 K und die Tieftemperaturphase (LTP), deren Curie-Temperatur mit
steigendem Λ kontinuierlich abfällt, von TLC ≈ 300 K für Λ ≈ 3 nm auf TLC ≈ 180 K für
Λ ≈ 7 nm. Die HTP und LTP sind magnetisch entkoppelt, so dass man getrennte Koerzitiv-
felder in M (H) ausmachen kann. Das magnetische Moment der HTP skaliert mit der Zahl
der Wiederholungen von den LMO/SMO-Einheiten und ist umgekehrt proportional zu Λ.
Außerdem entspricht der Absolutwert des magnetischen Momentes der HTP ungefähr dem
Moment einer MnO2-Lage pro LMO/SMO-Doppellage. Dies deutet darauf hin, dass die HTP
ein Grenzflächenphänomen ist. Im Zusammenhang mit dem Fehlschnitt der Substrate zeigt
die HTP eine starke uniaxiale Anisotropie, deren leichte Richtung parallel zu den Kanten
der Substratstufen verläuft. Für einen Fehlschnitt αcut = 0.2 ◦ kann man eine Anisotropie-
energiedichte von KHTP ≈ 2 · 105 J

m3 abschätzen, welche die typischen Literaturwerte für die
Anisotropie dünner Manganatfilme um zwei Größenordnungen übersteigt. Beim Wachstum
von LMO/SMO-SL auf LSAT (001), das mit aLSAT = 0.3869 nm eine kleinere Gitterkonstan-
te besitzt als STO (aSTO = 0.3905 nm), verschwindet die HTP. Die HTP erscheint nicht bei
anderen Studien von LMO/SMO-SL in der Literatur. Bei der MAD ist der Sauerstoffpartial-
druck wesentlich höher als bei den typischen Vakuum-Methoden wie MBE und PLD. Daraus
ergeben sich andere Defekte in den Heterostrukturen, wie Sauerstoff- bzw. La-Leerstellen, die
zu einer Veränderung des magnetischen Verhaltens führen. Zur Erklärung der magnetischen
Phänomenologie der HTP wird ein Modell vorgeschlagen, bei dem die HTP auf jeweils einer
MnO2-Lage an den chemisch scharfen SMO/LMO-Grenzflächen lokalisiert ist und die LTP
sich von den unscharfen LMO/SMO-Grenzflächen ins LMO ausdehnt. Die starken epitak-
tischen Verspannungen beim Wachstum auf STO und die Ordnung der Sr- und La-Ionen
zwingen die eg-Elektronen der HTP in die dx2−y2-Orbitale, so dass der Austausch mit den
benachbarten MnO2-Lagen sehr schwach ist. In der Mitte der LMO-Schichten ist die FM
Ordnung aufgrund des kleinen Anteils von Mn4+-Ionen unterdrückt, so dass die HTP und
LTP magnetisch entkoppelt sind.





Kapitel 10
Zusammenfassung und Ausblick

Die Grenzflächen komplexer Oxide sind ein faszinierendes Forschungsgebiet mit großem tech-
nologischen Potential. Da sich die elektronischen Grenzflächeneffekte auf sehr kleinen Län-
genskalen im Bereich weniger Monolagen abspielen können, ergeben sich in diesem Feld hohe
Anforderungen an die Depositionsmethoden. Diese müssen es ermöglichen, die Chemie der
Grenzflächen auf atomarer Skala zu definieren. Die in dieser Arbeit behandelten Perowskit-
Oxide weisen eine komplexe Defektchemie auf, die stark von den Depositionsbedingungen
beeinflusst wird. Insbesondere der vorherrschende Sauerstoffpartialdruck pO2 hat einen we-
sentlichen Einfluss auf die chemische Zusammensetzung und damit die funktionalen Eigen-
schaften dieser Materialien. Damit steht die metallorganische Aerosol-Deposition (MAD),
die bei atmosphärischen Bedingungen arbeitet (pO2 ≈ 0.21 bar), im Kontrast zu den etablier-
ten Vakuum-Methoden wie gepulster Laserdeposition (PLD) und Molekularstrahlepitaxie
(MBE).

Diese Arbeit lässt sich grob in zwei Blöcke unterteilen. Zum einen wurde eine neue MAD-
Anlage mit Wachstumskontrolle durch in-situ Ellipsometrie aufgebaut. Mit dieser kann man
vollautomatisch oxidische Heterostrukturen mit hoher Präzision und Reproduzierbarkeit ab-
scheiden. Andererseits wurden die magnetischen Wechselwirkungen in Heterostrukturen aus
verschiedenen Manganaten des La1−xSrxMnO3-Phasendiagrammes untersucht.

Die in-situ Ellipsometrie erleichtert die Auflösung der Vorgänge, die bei der Deposition
von Heterostrukturen ablaufen. Schon für einfache La1−xSrxMnO3 (LSMO(x))-Schichten auf
SrTiO3 (STO)-Substraten kann man mit Hilfe der in-situ Ellipsometrie interessante Erkennt-
nisse zum Wachstum gewinnen. Aus den sichtbaren Monolagenoszillationen kann man auf ein
Wachstum in zweidimensionalen Inseln schließen. In den ersten 3 aufwachsenden Monolagen
des Manganatfilmes kommt es zu einer Reaktion mit dem STO-Substrat. Für x ≥ 0.2 gibt
es anschließend keine weiteren Diffusionsvörgänge, die Festkörperreaktion ist abgeschlossen.
Diese selbstlimitierende Reaktion wird durch den Unterschied der Kationen auf den B-Plätzen
getrieben. Bei kleinen Sr-Dotierungen, x < 0.2, treiben polare Effekte eine weitere Interdif-
fusion über die gesamte Depositionsdauer. Beim Wachstum von LaMnO3 (LMO)/SrMnO3
(SMO)-Übergittern (SL) auf STO (111)-Substraten konnte man mit der in-situ Ellipsometrie
ein Aufrauen der SMO-Schichten und die anschließende Durchmischung mit LMO identifizie-
ren.
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Unter Anwendung der Ellipsometrie konnte man nicht nur einfache Modifikationen der Che-
mie oder Morphologie erfassen, sondern auch elektronische Eigenschaften wie die Valenzen
der Übergangsmetallionen. Damit liefert die Ellipsometrie komplementäre Informationen zu
RHEED-Messungen, die nur die Gesamtelektronendichte an der Oberfläche erfassen können.
Bei den Depositionsbedingungen der MAD (pO2 ≈ 0.21 bar, TDep ≈ 930 ◦C) ist der Bre-
chungsindex von LSMO(x), x = 0− 1, durch die mittlere Mn-Valenz bestimmt. Man kann so
während des Wachstums von Manganat-Strukturen die Umverteilung der eg-Elektronen auf
den Mn-Ionen nachvollziehen. Dazu passt man die gemessenen Verläufe der in-situ Ellipso-
metrie unter Verwendung der zuvor ermittelten Brechungsindizes von LSMO(x) numerisch
an.

Dieses Prinzip wurde hier an verschiedenen Systemen vorgeführt. In SMO/LSMO(0.3)-Bilagen
auf STO (001) rekonstruiert man einen Elektronentransfer innerhalb der LSMO(0.3)-Lagen
von der SMO/LSMO(0.3)-Grenzfläche zur Filmoberfläche. Dieser Transfer führt zur Ver-
meidung der polaren Katastrophe. Bei der Atomlagenepitaxie von (LMO)2 / (SMO)1-SL auf
STO (001) kann man die Umverteilung der Elektronen nach der Deposition jeder einzelnen
LaO- und MnO2-Lage erfassen. Daraus kann man auf ein lagenweises Wachstum der halb-
en Perowskitlagen schließen. Speziell die formal geladenen (LaO)+-Lagen können durch eine
Valenzänderung der bereits abgeschiedenen MnO2-Lagen aufwachsen. Es kommt nicht zur
Bildung von elektrisch neutralen La2O3-Inseln.

In LMO/SMO-SL delokalisieren die eg-Elektronen an den LMO/SMO-Grenzflächen über eine
Länge von LTF . Diese charakteristische Länge kann man durch die Anpassung der in-situ
Ellipsometrie ermitteln und beobachtet, dass sich LTF im Verlauf der Deposition der SMO-
Schichten ändert. Von LTF ≈ 1.4 nm für die erste SMO-Monolage sinkt LTF auf 0.7 nm ab
bei der Abscheidung der zweiten. Wenn auf die zwei Monolagen SMO LMO abgeschieden
wird, sinkt LTF auf den während der Deposition der LMO-Schicht konstanten Wert LTF ≈
0.4 nm ab. Diese Variation wird darauf zurückgeführt, dass die Elektronen bevorzugt die Mn-
Ionen an der Oberfläche besetzen. Der anfänglich große Wert von LTF treibt die in TEM
EELS-Aufnahmen erkennbare Interdiffusion der Sr- und La-Ionen, so dass die SMO/LMO-
Grenzfläche (LMO folgt auf SMO) chemisch schärfer ist als die LMO/SMO-Grenze (SMO
folgt auf LMO).

In dieser Arbeit wurde das Prinzip der MAD Atomlagenepitaxie (ALE) eingeführt. Im Ge-
gensatz zum konventionellen MAD-Prozess werden dabei keine kompletten Perowskitlagen
ABO3 aufgebracht, sondern AO- und BO2-Lagen, aus denen das Perowskit entlang der
[001]-Richtung aufgebaut ist. Die MAD ALE wurde am Beispiel der gestapelten SrO-STO
Ruddlesden-Popper-Strukturen und Übergittern aus (LMO)2 / (SMO)1 erprobt. Es wurden
SrO (SrTiO3)n-Strukturen mit n = 2− 4 abgeschieden. Stapelfehler in der SrO-STO-Abfolge
sind vorwiegend in der Nähe zum STO-Substrat lokalisiert. Diese Fehler führt man auf Inter-
diffusionsvorgänge mit dem STO (001)-Substrat zurück. Diese Vorgänge kommen nach einer
deponierten Materialstärke von ∼ 10 nm zum Erliegen. Auch in der Ellipsometrie kann man
diesen Übergangsbereich ausmachen. Überdies dient die Ellipsometrie als Instrument zur Ein-
stellung der korrekten Stöchiometrie der Sr- und Ti-Präkursoren mit einer Genauigkeit von
∼ 1.5 %. Beim SrO-STO-System liegen elektrisch neutrale SrO- und TiO2-Lagen vor. In den
Manganaten gibt es LaO- und MnO2-Lagen mit nichtverschwindenden formalen Ladungen.
Dadurch kann es während des Wachstums zum Aufbau von Coulomb-Potentialen kommen,
die ein lagenweises Wachstum verhindern. Im Experiment kann man Abweichungen von einer
zweidimensionalen Wachstumsmode an einem relaxierenden Verhalten der in-situ Ellipsome-
trie während der Depositionspausen erkennen. Das Perowskit bildet sich in diesem Fall durch
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eine Festkörperreaktion aus SrO-, LaO-, und Mn3O4-Blöcken. Hier wurde demonstriert, dass
sich eine zweidimensionale Wachstumsmode durch einen Mn-Überschuss in der ersten MnO2-
Lage herbeiführen lässt. Die zusätzlichen Mn-Ionen verhindern durch ihre variable Valenz
den Aufbau eines elektrostatischen Potentials.

Es wurde systematisch die magnetische Kopplung zwischen ferromagnetischen (FM) und an-
tiferromagnetischen (AFM) Manganat-Schichten anhand von LSMO(0.3)/LSMO(x)-Bilagen,
x = 0.6 − 1.0, untersucht. Für x > 0.6 zeigt die FM LSMO(0.3)-Schicht ein erhöhtes Koer-
zitivfeld und eine Verschiebung der Hystereseschleife entlang der Feldachse (exchange bias
(EB)). Als Funktion der Sr-Dotierung zeigen die durch das STO (001)-Substrat verspannten
LSMO(x)-Filme einen Übergang vom Antiferromagneten des G-Typs (G-AFM) (x > 0.95)
zum Antiferromagneten des A-Typs (A-AFM) (x ≤ 0.95). Bei diesem Übergang zum A-
AFM ergibt sich eine Halbierung der EB-Amplitude im Vergleich zum G-AFM. Für das
LSMO(0.3)/SMO-System wurde zudem die Abhängigkeit des magnetischen Verhaltens von
den Schichtdicken der beiden Materialien studiert. Man sieht schon für sehr dünne SMO-
Filme mit einer Dicke von 4 Monolagen einen deutlichen Einfluss auf die Feldumkehr der
LSMO(0.3)-Schicht. Diese dünne SMO-Schicht zeigt also bereits eine AFM Ordnung. Mit
zunehmender Schichtdicke des SMO-Filmes ergibt sich eine Entspannung der epitaktischen
Verzerrungen und gleichzeitig eine Abnahme der EB-Amplitude. Man erklärt die beobach-
tete Phänomenologie des EB mit einem Spin-Glas an der FM/AFM-Grenzfläche, welches
aus den frustrierten magnetischen Kopplungen resultiert. Bei Änderungen der tetragonalen
Verzerrung der Manganat-Filme kommt es zu einer Modifikation der Balance zwischen den
magnetischen Kopplungen in der Filmebene und senkrecht dazu. Dadurch verändern sich die
Eigenheiten des Spin-Glases an der Grenzfläche und damit das magnetische Verhalten der
Heterostruktur.

Die LMO/SMO-SL auf STO (001)-Substraten zeigen eine zuvor noch nicht beobachtete
Phänomenologie. Hier wurden LMO/SMO-SL mit einer Bilagen-Periode Λ ≈ 1 − 7 nm stu-
diert. Die Dicke der LMO-Lagen war dabei dreimal so groß wie die Dicke der SMO-Lagen.
Für Λ ≈ 1 − 2 nm beobachtet man einen homogenen FM Zustand. Wenn man die Di-
cke der Lagen weiter auf Λ & 3 nm vergrößert, nimmt mindestens eine MnO2-Lage pro
LMO/SMO-Doppellage nicht an der kollektiven FM Ordnung teil. Des Weiteren fallen zwei
Curie-Temperaturen und die Existenz zweier Koerzitivfelder auf. Die Tieftemperaturphase
(LTP) hat eine Curie-Temperatur TLC ≈ 180 − 300 K, die kontinuierlich mit Λ abfällt, die
Hochtemperaturphase (HTP) hat eine Curie-Temperatur THC = 345 K±10 K, die keine syste-
matische Abhängigkeit von Λ besitzt. Die getrennt sichtbaren Koerzitivfelder deuten auf eine
magnetische Entkopplung dieser beiden Phasen hin. Der Absolutwert des magnetischen Mo-
mentes der HTP entspricht etwa dem Moment einer MnO2-Lage pro LMO/SMO-Doppellage.
Außerdem skaliert das Moment mit der Zahl der LMO/SMO-Einheiten und ist umgekehrt
proportional zu Λ. Dies ist ein Hinweis auf den Grenzflächencharakter der HTP. Im Zusam-
menhang mit dem Fehlschnitt der Substrate zeigt die HTP eine starke uniaxiale Anisotropie,
deren leichte Richtung parallel zu den Kanten der Substratstufen verläuft. Es wird eine unge-
wöhnlich große Anisotropieenergiedichte KHTP ≈ 2 · 105 J

m3 registriert, welche die typischen
Literaturwerte für dünne Manganatfilme um zwei Größenordnungen übersteigt. Beim Wachs-
tum auf (La0.3Sr0.7) (Al0.65Ta0.35) O3 (LSAT), das eine kleinere Gitterkonstante als STO be-
sitzt, verschwindet die HTP. Andere Gruppen berichten nicht von einer HTP in LMO/SMO-
SL. Die Ursache dafür ist in den abweichenden Depositionsbedingungen zu suchen. Bei der
MAD ist der Sauerstoffpartialdruck größer als bei den typischen Vakuum-Methoden wie MBE
und PLD. Daraus ergeben sich andere Defekte in den Heterostrukturen wie Sauerstoff- bzw.
La-Leerstellen, die das magnetische Verhalten beeinflussen. Zur Erklärung der HTP stellt man



220

ein Modell vor, bei dem die HTP an der chemisch scharfen SMO/LMO-Grenzfläche lokali-
siert ist und die LTP sich von der chemisch unschärferen LMO/SMO-Grenzfläche ins LMO
ausdehnt. Das STO-Substrat führt zu epitaktischen Zugspannungen, die die eg-Elektronen
in den an den SMO/LMO-Grenzflächen befindlichen MnO2-Lagen auf die dx2−y2-Orbitale
zwingen. Dadurch ist der Austausch zu den in c-Richtung benachbarten MnO2-Lagen sehr
schwach und der magnetische Austausch findet vorwiegend in der Ebene statt. Dieser zwei-
dimensionale Austausch wird durch die Ordnung der Sr- und La-Ionen unterstützt. In der
Mitte der LMO-Schichten ist die FM-Ordnung aufgrund des kleinen Anteils von Mn4+-Ionen
unterdrückt, so dass es zur Entkopplung der HTP und LTP kommt.

Es finden bereits anknüpfende Untersuchungen statt, bei denen die hier etablierten Techni-
ken und Erkenntnisse angewendet werden: Von Alexander Belenchuk und Vitaly Bruchmann-
Bamberg wird der Einfluss von zusätzlich eingeschobenen SrO-Lagen, die einen Ruddlesden-
Popper-Defekt bilden (vergleiche Abschnitt 7.2), auf die magnetischen Eigenschaften von
Pr0.7Ca0.3MnO3 (PCMO)/SrTiO3 (STO)-Übergittern (SL) untersucht. Sven Esser und Ma-
rius Keunecke greifen die Ergebnisse von den LMO/SMO-SL auf und nehmen erweiterte
Experimente vor, bei denen das Doppelperowskit La2CoMnO6 (LMCO) in die LMO/SMO-
Heterostrukturen eingebracht wird. Durch die Kationen-Ordnung der Co2+- und Mn4+-
Ionen im LMCO kommt es an der LMCO/SMO-Grenzfläche nicht zu einem Transfer der
eg-Elektronen wie an der LMO/SMO-Grenzfläche. Dadurch wird die Hochtemperaturphase
in LMCO/SMO-SL vollständig unterdrückt [280].

Abgesehen von diesen bereits angestoßenen Vorhaben bieten sich weitere technische Verbes-
serungen und Erweiterungen der MAD mit in-situ Ellipsometrie an. Zunächst ist es sinnvoll,
die in-situ Ellipsometrie nicht nur bei einer Wellenlänge zu betreiben, sondern so zu erwei-
tern, dass die ellipsometrischen Messgrößen über einen breiten Spektralbereich erfasst werden
können. Damit könnte man eine höhere Genauigkeit bei der Beobachtung von Änderungen
der Mn-Valenzen erreichen, indem man Photonenenergien auswählt, für die sich die optischen
Eigenschaften der Manganate mit der Mn-Valenz stark ändern. Eine derartige Erweiterung
ist auch interessant für die sauerstoffarme MAD [135, 238], wo man die vom Sauerstoff-
partialdruck abhängige Valenz der Übergangsmetallionen, z.B. in Fe3O4 oder Sr2CrMoO6
überwachen könnte. Mit der in-situ Ellipsometrie ermittelte man die charakteristische Länge
LTF , über die Elektronen an Grenzflächen delokalisieren. Dies wurde hier bisher nur an He-
terostrukturen aus Manganaten vorgeführt. Zukünftig könnte man diese Längenskala auch
in Übergittern mit anderen 3d-Ionen wie Co ermitteln. An Grenzflächen zwischen Perowski-
ten mit verschiedenen Ionen auf den B-Plätzen kann es zu Redox-Reaktionen kommen, z.B.
Co3+ + Mn3+ → Co2+ + Mn4+ für LaMnO3 und LaCoO3. Die Längenskala solcher Reak-
tionen konnte bisher nur ex-situ mit Röntgenabsorptionsspektroskopie (XAS) erfasst werden
[76]. Mit der MAD mit in-situ Ellipsometrie könnte man diese Reaktionen schon beim Wachs-
tum beobachten.

Es bieten sich weitere Freiheitsgrade an, um das Spin-Glas an der Grenzfläche zwischen FM
und AFM Manganaten zu manipulieren. Hier wurde die Dotierung der AFM Lage zwischen
x = 0.6 und x = 1.0 variiert. Zusätzlich könnte man bei fester Dotierung der AFM Lage,
z.B. x = 1.0, die Sr-Dotierung des Ferromagneten in einem Bereich x ≈ 0.2 − 0.5 ändern.
Des Weiteren kann man die orbitalem Freiheitsgrade direkt durch das Wachstum auf ei-
nem anderen Substrat beeinflussen. Bei den LMO/SMO-SL hat sich bereits gezeigt, dass
das Wachstum auf LSAT zu einer drastischen Modifikation des magnetischen Verhaltens
führt, da die magnetischen Austauschwechselwirkungen in c-Richtung intensiviert werden.
Der scharfe Übergang vom G-AFM zum A-AFM für x ≤ 0.95 führt zu einer drastischen
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Abnahme des EB. Es ist vorstellbar, dass man eine solch kleine Dotierungsänderung auch
durch ein elektrisches Feld erreichen kann, wenn man die AFM La1−xSrxMnO3-Lage auf ei-
nem Ferroelektrikum wächst. Damit könnte man durch ein elektrisches Feld die Art der AFM
Ordnung einstellen. Über das messbare EB einer auf der La1−xSrxMnO3-Lage deponierten
La0.7Sr0.3MnO3-Schicht kann man diese Änderungen dann registrieren. Als Resultat erhält
man dann eine Kopplung zwischen dem elektrischen Feld und der Magnetisierung.

In den LMO/SMO-SL beobachtet man die interessante Phänomenologie der Koexistenz von
LTP und HTP. Zukünftig kann man die Eigenschaften der HTP weiter charakterisieren.
Insbesondere die ungewöhnlich hohe Anisotropieenergie sollte genauer untersucht werden,
indem man die LMO/SMO-SL auf einer Serie von STO (001)-Substraten mit variablem Fehl-
schnitt aufwächst. Man kann weitere LMO/SMO-SL abscheiden, in denen man die La/Sr-
Stöchiometrie verändert oder andere Kationen auf den A-Plätzen einführt. Mit diesen zu-
sätzlichen Experimenten wäre es möglich, die Aussagen des hier vorgestellten Modells weiter
zu überprüfen. Eine leichte Sr-Dotierung, x ≈ 0.1, der LMO-Lagen müsste beispielsweise
dazu führen, dass die LTP und HTP nicht mehr getrennt wahrnehmbar sind, da in der Mitte
der LSMO(x ≈ 0.1)-Schichten dann auch eine FM Ordnung vorherrschen würde. Außerdem
könnte man eine künstliche Durchmischung der Sr- und La-Ionen an beiden Grenzflächen ein-
stellen. Damit sollte man ebenfalls nur noch eine FM Phase erkennen können, da die an der
scharfen Grenzfläche vermutete HTP dann verschwindet. Wenn man dem SMO die kleineren
Ca2+-Ionen zufügt, kann man an der scharfen SMO/LMO-Grenzfläche eine Unordnung der
Mn-O-Mn-Bindungswinkel induzieren, woraus eine Reduktion von THC folgen würde.

Die Grenzflächen von komplexen Oxiden bieten also auch in Zukunft ein aktives Forschungs-
gebiet mit einer Vielzahl an grundlegenden Fragestellungen. Mit der in dieser Arbeit aufge-
bauten MAD-Anlage steht ein ideales Instrument bereit, um diese anzugehen.
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Abkürzungsverzeichnis

ADF Annular Dark Field

AFM Antiferromagnet/antiferromagnetisch

ALE Atomlagenepitaxie

BTO BaTiO3

DMF Dimethylformamid

EA Leichte Achse

EB Exchange Bias

EELS Electron Energy Loss Spectroscopy

EMA Effective Medium Approximation

FC Field Cooled

FM Ferromagnet/ferromagnetisch

FMM Ferromagnetisch metallisch

HA Schwere Achse

HAADF High Angle Annular Dark Field

HTP Hochtemperaturphase

LAO LaAlO3

LCMO La2/3Ca1/3MnO3

LMO LaMnO3

LSAT (La0.3Sr0.7) (Al0.65Ta0.35) O3

LSMO La0.7Sr0.3MnO3
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LSMO(x) La1−xSrxMnO3

LTP Niedrigtemperaturphase

MAD Metallorganische Aerosol Deposition

MBE Molekularstrahlepitaxie

ML Monolage

PEM Photoelastischer Modulator

PLD Gepulste Laserdeposition

PPMS Physical Property Measurement System

RDS Reflectance Difference Spectroscopy

RHEED Reflection High-Energy Electron Diffraction

RP Ruddlesden-Popper

SL Übergitter

SMO SrMnO3

SQUID Superconducting Quantum Interference Device

STEM Scanning Transmissionselektronenmikroskopie

STM Rastertunnelmikroskop

STO SrTiO3

TEM Transmissionselektronenmikroskopie

XRD Röntgendiffraktion

XRR Röntgenreflektometrie
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