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1 Einleitung

Die Klasse der oxidischen Perowskite (im folgenden Perowskite) beherbergt Verbindungen

mit diversen physikalischen Phänomenen wie z.B. Ferroelektrizität, Ferromagnetismus, spin-

abhängiger Transport, Ladungsordnung [1], kolossaler Magnetowiderstand (CMR) [2] und

Hochtemperatur-Supraleitung [3]. Die Komplexität dieser Phänomene, die aus den starken

Wechselwirkungen zwischen dem Elektronen-, Spin- und Gittersystems resultiert, weckt ein

hohes wissenschaftliches Interesse an dieser Materialklasse, der stark korrelierten Elektronen-

systeme. Zwar existieren für diese Phänomene Erklärungsansätze, sie sind jedoch noch nicht

hinreichend geklärt: Beispielsweise ist der CMR und dessen Zusammenhang mit einer elek-

tronischen Phasenseparation (PS), die in vielen CMR Systemen auftritt, nicht vollständig

verstanden [4]. Darüber hinausgehend bieten diese Materialien Anwendungsmöglichkeiten

in den Bereichen der Sensor- und Datenspeicherungs-Technologie (z.B. Magnetfeldsensoren

mittels des kolossalem oder Tunnel-Magnetowiderstandes [5]) oder auch in der Spintronik

(z.B. Spin-injektion über halbmetallische Schottky-Dioden [6]). Speziell ferro- oder ferrima-

gnetische Perowskite, mit der sich diese Arbeit beschäftigt, sind für die genannten Anwen-

dungsgebiete essenziell.

Ein großes Hindernis für die Anwendbarkeit dieser Materialien in elektrotechnischen Appli-

kationen, ist die Größe der spezifischen Temperaturen, bei der die angesprochenen physika-

lischen Phänomene beobachtet werden können. Die physikalischen Eigenschaften der Perow-

skite zeigen eine Abhängigkeit von der Ordnung der verschiedenartigen Metallionen in mehr-

komponentigen Systemen. Die Abhängigkeit ergibt sich durch den Einfluss der Metallionen

auf die Elektronenkonfiguration und elastischen Verspannung innerhalb des Materials. Man

spricht in diesem Zusammenhang auch von der Kontrolle der Füllung und der Bandbreite der

elektronischen Bänder im Material durch die Wahl der Metallionen. In der Literatur konn-

te bereits gezeigt werden, dass die Phasenübergangstemperatur durch Kationen-Ordnung

erhöht bzw. im Prinzip erst realisiert werden kann [7–11]. Entsprechend zeigt auch der CMR

eine Abhängigkeit von der Kationen-Ordnung [8, 12].

Anknüpfend an diese Studien war die Zielsetzung dieser Arbeit, die Präparation und Charak-

terisierung von künstlich A-Platz geordneten schmal- und breitbandigen Manganat1 Dünn-

filmen als auch von natürlich B-Platz geordneten ferro-/ferrimagnetischen doppelperowski-

tischen Dünnfilmen. Für die Präparation der dünnen Schichten wurde die unkonventionel-

le Metallorganischen Aerosol Deposition (MAD) verwendet [13]. Die MAD stellt, als eine

1Auch wenn der chemisch richtige Begriff
”
Manganit“ ist, wird in dieser Arbeit der allgemein gebräuchliche

Begriff
”
Manganat“ verwendet.
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1 Einleitung

innovative, Vakuum-freie, chemische Depositionsmethode zur Präparation von qualitativ

hochwertigen, oxidischen Dünnfilmen, eine konkurrenzfähige, ökonomische Alternative zu

physikalischen Depositionsverfahren wie dem Laserstrahlverdampfen (PLD) oder der Mo-

lekularstrahlepitaxie (MBE) dar, welche meist in den angesprochenen Studien Anwendung

fanden.

Innerhalb dieser Arbeit konnte gezeigt werden, dass diverse künstlich oder natürlich Kationen-

geordnete Perowskite mit der MAD Technologie präpariert werden können. Die lagenweise

A-Platz Ordnung in Manganaten führt, über die Modulation der Gitterverspannung und

der Elektronenbesetzung im eg-Band der Manganionen, zu modifizierten elektronischen und

magnetischen Eigenschaften. In schmalbandigen CMR Manganaten wurde die PS und somit

der CMR über die Ordnung beeinflusst, während in breitbandigen CMR Manganaten ein

Weg aufgezeigt werden konnte, der zu Übergangstemperaturen TC > 370K führen kann.

In geordneten, ferromagnetischen Doppelperowskiten wurde der Einfluss und die Anwesen-

heit von Antiphasen-Grenzen dargelegt. Über die Einführung einer aktiven Valenz-Kontrolle,

konnte die Präparation von halbmetallischen, ferrimagnetischen Doppelperowskiten mit der

MAD Technologie ermöglicht werden.
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Aufbau dieser Arbeit Nach einer Einführung in die theoretischen Grundlagen zur elek-

tronischen Struktur von Perowskiten und den verwendeten experimentellen Methoden, be-

handelt der erste Teil des Kapitels A-Platz Ordnung in Manganaten den Einfluss einer

künstlichen Phasenseparation durch lagenweise Ordnung der La- und Pr- Ionen in

(La0.5Pr0.5)0.67Ca0.33MnO3, einem elektronisch phasenseparierten CMR System. Im zwei-

ten Teil dieses Kapitels wird die Auswirkung verschiedener künstlicher Ordnungsgeometrien

auf den ferromagnetischen Übergang von La0.67Sr0.33MnO3 untersucht.

Die Zielsetzung des Kapitels B-Platz Ordnung in Doppelperowskiten ist die Präparation von

ferrimagnetischen halbmetallischen Doppelperowskiten. Dafür wurden im ersten Unterkapi-

tel zunächst die strukturellen und magnetischen Eigenschaften von La2CoMnO6 Dünnfilmen

charakterisiert. Dieses ferromagnetische Doppelperowskit eignet sich als prototypisches Sys-

tem, um die B-Platz Ordnung von MAD präparierten Dünnfilmen dieser Materialklasse zu

verifizieren und quantifizieren. Der zweite Teil dieses Abschnittes beschäftigt sich mit der

Etablierung der Valenz-Kontrolle, die für die Präparation von ferrimagnetischen Doppel-

perowskiten mittels MAD Technik unverzichtbar ist.

In jedem Unterkapitel erfolgt eine separate Einführung in die Problemstellung, gefolgt von

einem Ergebnis- und Diskussionsteil. Eine Zusammenfassung aller Ergebnisse mit Ausblick

findet im letzten Kapitel statt.
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2 Grundlagen zur elektronischen Struktur der Perow-

skite

Perowskite werden im trivialsten Fall von der chemischen Summenformel ABO3 beschrieben,

wobei der A-Platz meist von einem Erdalkali oder Seltene-Erd-Metallion und der B-Platz

von einem Übergangsmetallion besetzt ist. In der idealen kubischen Darstellung sitzen die A-

Platz Ionen auf den Ecken, die Sauerstoffionen zentriert auf den Flächen des Kubus und die

B-Platz Ionen raumzentriert innerhalb des Kubus. Die Sauerstoffionen bilden ein Oktaeder

in dem raumzentriert das B-Ion sitzt (siehe Abb.1).

Abbildung 1: Idealisierte Darstellung eines kubischen Perowskites (hier SrT iO3): Das

Übergangsmetallion auf dem B-Platz (Ti, schwarz) ist von einem Sauerstoff-Oktaeder (blau) um-
geben. Der Oktaeder ist von einem Kubus umgeben auf dessen Ecken sich die A-Platz Ionen (Sr,
rot) befinden. Die roten Verbindungslinien sollen dabei keine Atombindungen darstellen.

Der Ursprung der beschriebenen physikalischen Phänomene lässt sich in den d Orbitalen des

Übergangsmetallions auf dem B-Platz finden. Zwischen den B-Plätzen wechselwirken die d-

Elektronen über die p Orbitale des Sauerstoffes miteinander (siehe Kapitel 2.2). Die Anzahl

der d-Elektronen wird durch die Wahl der Ionen auf dem A- und B-Platz definiert. Zusätzlich

bewirkt das Volumen der A- und B-Platz Ionen Verspannungen in der Kristallstruktur, die

wiederum die Physik der d-Elektronen beeinflusst. Somit hat eine Ordnung der A- und/oder

B-Platz Ionen durch den Einfluss auf die d-Elektronenverteilung und Verspannung im Git-

ter, auch Einfluss auf die physikalischen Eigenschaften des oxidischen Perowskites. In dieser

Arbeit wird die Wirkung künstlicher und selbst getriebener Kationen-Ordnung in speziel-

len ferromagnetischen, halbmetallischen Manganaten (Summenformel: AxA
′
1−xMnO3) und

ferri- oder ferromagnetischen Doppelperowskiten (Summenformel: A2BB
′O6) auf die elektro-

nischen und magnetischen Eigenschaften untersucht. Nach einer theoretischen Einführung,

13



2 Grundlagen zur elektronischen Struktur der Perowskite

über den Einfluss der Kristallstruktur auf die Besetzung der d Orbitale, werden die möglichen

magnetischen Austauschmechanismen in diesen Systemen kurz beschrieben.

2.1 Einfluss der Struktur auf die orbitale Besetzung

2.1.1 Die Kristallfeldaufspaltung

In einem isolierten Übergangsmetallion sind die äußeren fünf d Orbitale (dxy, dxz, dyz, dz2 ,

dx2−y2) auf einem energetischen Niveau (man spricht auch von einer 10-fachen Entartung).

Sitzt dieses Ion jedoch auf dem B-Platz eines oxidischen Perowskites, ist es von einem Sau-

erstoffoktaeder umgeben. Betrachtet man die geometrische Form des Raumes der höchsten

Elektronen-Aufenthaltswahrscheinlichkeit für die verschiedenen d Orbitale, so stellt sich her-

aus, dass Elektronen im dz2 und dx2−y2 Orbital (eg Orbitale) sich näher an den elektrisch

negativ geladenen p-Orbitalen der Sauerstoffionen befinden als Elektronen im dxy, dxz oder

dyz Orbital (t2g Orbitale). Aufgrund der Coulomb-Wechselwirkung kommt es zu einer ener-

getischen Aufspaltung der d-Orbitale in eg und in energetisch günstigere t2g Orbitale (siehe

Abb.2).

Der Energieunterschied zwischen eg und t2g wird Kristallfeldenergie ECF genannt. Diese

Energie kann einen Einfluss auf die Verteilung der Elektronen innerhalb des d-Orbitals haben.

Ist ECF kleiner als die Hund’sche Kopplungsenergie EH > ECF (die Energie, die benötigt

wird, um ein Orbital mit zwei Elektronen mit antiparallelen Spins zu besetzen) spricht man

von der high-spin Konfiguration: die eg Orbitale werden mit Elektronen besetzt, bevor ein t2g

Orbital mit einem zweiten Elektron besetzt wird. Ist EH < ECF so kommt es in d Orbitalen,

die mit 4 - 7 Elektronen besetzt sind, zur low-spin Konfiguration bei der zunächst alle t2g

Orbitale mit jeweils zwei Elektronen besetzt werden, bevor das erste eg Orbital besetzt wird

[14]. Für Manganate liegt die Kristallfeldenergie bei ECF ∼ 1eV während EH ∼ 2 - 3eV

beträgt [15]. Somit liegt in diesem Material für das Mn eine high-spin Konfiguration vor.

2.1.2 Der Jahn-Teller Effekt

In d9, low-spin d7 und high-spin d4 Perowskiten kann es neben der Kristallfeldaufspaltung

zu einer zusätzlichen Jahn-Teller-Aufspaltung zwischen den Energien der d Orbitale kom-

men. Ein eg Orbital ist in diesen Konfigurationen halb besetzt, z.B. ist in der high-spin d4

Konfiguration das dz2 oder dx2−y2 Orbital mit einem Elektron besetzt. Aufgrund der Cou-

lombabstoßung zwischen dem Elektron im eg Orbital und den Elektronen im p Orbital des

14



2.1 Einfluss der Struktur auf die orbitale Besetzung
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Abbildung 2: Oktaedrische Kristallfeldaufspaltung: Die beiden eg Orbitale dz2 und dx2−y2 zeigen
auf die voll besetzten p Orbitale der Sauerstoffionen (als türkise Struktur verkleinert dargestellt)
und liegen deshalb energetisch höher, als die t2g Orbitale dxy, dxz und dyz, die zwischen den O2−

Ionen hindurch zeigen. Dadurch ergibt sich die Kristallfeldaufspaltung (unten rechts). Vorzeichen
der d Orbital Wellenfunktionen: +=rot, -=blau.

Abbildung 3: Auf der linken Seite ist ein 3d3 Perowskit dargestellt. Jedes energetisch gleichwertige
t2g Orbital ist dabei mit einem Elektron besetzt. Fügt man ein weiteres Elektron zu diesem high-spin
Zustand hinzu, findet sich dieses in einem eg Orbital wieder. Ist es im dz2 Orbital zu finden, wie
auf der rechten Seite dargestellt, wird der Sauerstoff-Oktaeder, wie im Text beschrieben, deformiert.
Es kommt zu einer weiteren Aufspaltung der Orbitale (Jahn-Teller-Effekt). Die Elektronen sind
entsprechend ihrem d Orbital energieabhängig eingefärbt.
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2 Grundlagen zur elektronischen Struktur der Perowskite

Sauerstoffes wird der Sauerstoffoktaeder um das zentrale Übergangsmetallion verzerrt. Sitzt

dabei das Elektron im dz2 Orbital, kommt es zu einer Streckung des Oktaeders (wie in Abb.3

dargestellt). Sitzt das Elektron im dx2−y2 Orbital, kommt es zu einer Stauchung des Okta-

eders. Diese Verzerrung führt wiederum zu einer energetischen Aufspaltung der eg als auch

der t2g Orbitale. Im ersten Fall, indem der Oktaeder gestreckt wird, wird das dz2 , dxz und

dyz Orbital aufgrund des größeren Abstandes zum Sauerstoff energetisch abgesenkt, während

das dx2−y2 und das dxy Orbital energetisch erhöht wird [14]. Diese Energieaufspaltung hat in

den pseudokubischen Manganaten eine Größenordnung von ∼ 0.25eV [15].

2.1.3 Einfluss der Fehlanpassung zwischen Substrat und Dünnfilmen

Die Fehlanpassung, aufgrund des Unterschiedes der Gitterkonstanten von Substrat und

Dünnfilm, resultiert in einer Verspannung des epitaktisch gewachsenen dünnen Filmes. Sind

die Gitterparameter des dünnen Filmes, senkrecht zu dessen Wachstumsrichtung, größer

(kleiner) als die entsprechenden Gitterparameter des Substrates, erfährt die Struktur des

Filmes eine Druckspannung (Zugspannung). Die Änderung der Seitenverhältnisse durch den

Jahn-Teller-Effekt in d9, low-spin d7 und high-spin d4 Perowskiten, führt zu einer bevorzugten

Besetzung der eg Orbitale. Während unter der Zugspannung das dx2−y2 Orbital energetisch

günstiger ist, wird unter Druckspannung das dz2 Orbital bevorzugt [16, 17]. In der Literatur

wird weiter diskutiert, dass neben der Verspannung durch die Fehlanpassung, auch die Sym-

metriebrechung an den Grenzflächen eines dünnen Filmes zu einer orbitalen Rekonstruktion

führen kann. Im Falle des La0.7Sr0.3MnO3 wurde eine verstärkte Besetzung des dz2 Orbitals

registriert [18].

2.2 Austauschmechanismen in Perowskiten

Die Austauschwechselwirkung ist ein rein quantenmechanischer Effekt. Dieser Effekt ermög-

licht erst eine langreichweitige magnetische Ordnung, die zu Ferro- oder Antiferromagnetis-

mus (FM oder AFM) führt, bei hohen Temperaturen (von mehreren hundert Kelvin). Dabei

existiert eine maximale Temperatur bis zu der, die Ordnung beobachtet werden kann. Im

Falle des FMs wird sie als Curie Temperatur TC und im Falle des AFMs als Néel Temperatur

TN bezeichnet.

Die Austauschwechselwirkung basiert auf dem Prinzip, dass der Austausch (virtuell oder

real) zweier quantenmechanisch ununterscheidbaren Teilchen wieder zum gleichen Zustand

führt. Somit muss für eine vollständige Beschreibung eines quantenmechanischen Systems
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2.2 Austauschmechanismen in Perowskiten

mit zwei oder mehr Elektronen beachtet werden, dass die Vertauschung der Teilchen die

Wellenfunktion, jedoch nicht das Betragsquadrat der Wellenfunktion, des Systems ändert.

Die Änderung der Wellenfunktion durch Elektronenaustausch resultiert aus der antisymme-

trischen Vertauschung bei Fermionen (Spin-Statistik-Theorem) und führt dazu, dass jeder

Zustand (Energie und Spin) nur genau von einem Elektron besetzt werden kann. Die Identität

des Betragsquadrates bedeutet, dass in beiden Zuständen die gleiche Elektronendichte und

damit der gleicher makroskopischer Zustand vorliegt. Folglich sind die Elektronen und somit

auch deren Spins verschränkt und die vertauschten quantenmechanischen Zustände müssen

berücksichtigt werden. Für den Erwartungswert des Hamiltonoperators ergibt sich somit ein

zweiter Summand neben der direkten Wechselwirkung, die sogenannte Austauschenergie.

Diese kann zu einer Zunahme oder Abnahme der Wechselwirkungsenergie führen. In einem

Festkörper mit halb-besetzten Elektronenzuständen (Elektronen an der Fermikante) kann die

Austauschenergie, unter der Berücksichtigung der Coulombabstoßung zwischen den Elektro-

nen, zu einer Ordnung der Elektronenspins führen. Diese erzeugt im ferromagnetischen Fall

(Spins parallel ausgerichtet) eine remanente Magnetisierung. Weitere Ausführungen zu die-

sem Thema findet man in weiterführender Literatur [19].

In Übergangsmetalloxiden existiert nur eine geringe direkte Überlappung zwischen den teil-

gefüllten dOrbitalen, was zu einer verschwindenden direkten Austauschwechselwirkung führt.

In den beiden folgenden Unterkapiteln werden zwei Mechanismen für eine Austauschwech-

selwirkung in Übergangsmetalloxiden über die p Orbitale des Sauerstoffes vorgestellt, die zu

einer magnetischen Ordnung in diesen Materialien führen kann.

2.2.1 Der Superaustausch

Der Superaustausch (SE) beschreibt eine Austauschwechselwirkung zwischen lokalisierten

d-Elektronen der Übergangsmetallionen über die p-Elektronen des Sauerstoffes [20] [21].

Aufgrund der Heisenbergschen Unschärferelation ist die Energie eines delokalisierten Teil-

chens kleiner als die eines lokalisierten Teilchens. Bezogen auf die Elektronen in einem

Übergangsmetalloxid bedeutet das, dass die Energie eines lokalisierten Elektrons, welches

die Möglichkeit eines Transfers in ein Orbital des Nachbarions hat und damit stärker deloka-

lisiert ist, vermindert wird. Die sogenannte Hüpfamplitude t ist ein Maß für die im Transfer

gewonnene kinetische Energie. Es ist noch zu bedenken, dass eine potentielle Energie U auf-

gewendet werden muss, um ein zusätzliches Elektron in das Nachbar-Orbital zu setzen. Bei

lokalisierten Elektronen ist t << U . Mithilfe der Störungstheorie zweiter Ordnung gewinnt

man mit t2/U ein Maß für den Energiegewinn aus der Möglichkeit des virtuellen Transfers
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dx -y2 2

pz

O
2-

TMI 1 TMI 2a) AFM 1

b) AFM 2

c) FM

Abbildung 4: SE anhand eines vereinfachtes e1g-O-e1g Systems. In a) befinden sich beide eg-
Elektron im dz2 Orbital. Die Gesamtenergie ist minimal durch das Einstellen der dargestellten
AFM-Ordnung. Gleiches gilt für den Fall in b) in dem beide dz2-Orbitale leer sind. Für die Konfi-
guration in c) stellt sich eine FM Ordnung ein. Eine genaue Ausführung befindet sich im Text.

für ein lokalisiertes Elektron.

Geht man von einem direkten d Orbital zu d Orbital Wechselwirkung aus, muss betrachtet

werden, ob bereits ein Elektron im Nachbar-Orbital vorhanden ist. Wenn ein Elektron im

Nachbar-Orbital vorhanden ist, können beide betrachteten Elektronen den selben oder einen

unterschiedlichen Spin haben. Im ersten Fall muss zusätzlich die Hund’sche Kopplungsener-

gie aufgebracht werden, damit der Wechselwirkung durch das Pauli-Prinzip nicht verboten

ist. Die Wechselwirkung findet außerdem nicht statt, wenn das Nachbar-Orbital mit zwei

Elektronen voll besetzt ist.

Jedoch existiert in Übergangsmetalloxiden nahezu keine direkte d zu d Wechselwirkung auf-

grund der geringen Überlappung der Orbitale. Stattdessen findet die Wechselwirkung über

die vollbesetzten 2p Orbitale des Sauerstoffions zwischen zwei Übergangsmetallionen statt.

Im einfachsten Fall können die zwei Elektronen im p Orbital des Sauerstoffes als Vermittler

zwischen den d Elektronen der Übergangsmetallionen angesehen werden. Je nach der orbi-

talen Konfiguration der Übergangsmetallionen kann sich ein AFM- oder FM-Austausch zwi-

schen den Spins ihrer d-Elektronen ergeben. Zur Veranschaulichung betrachten wir ein ver-

einfachtes e1g-O-e1g System, wie in Abb.4 dargestellt. In Abb.4 a) befindet sich das eg-Elektron

in beiden Übergangsmetallionen im dz2 Orbital. Bei einer AFM-Ordnung der Spins beider
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2.2 Austauschmechanismen in Perowskiten

eg-Elektronen, können beide p-Elektronen im pz-Orbital des Sauerstoffes in die dz2-Orbitale

der benachbarten Übergangsmetallionen delokalisieren. Somit wird die Energie des Systems

minimiert. Haben die Spins der eg-Elektronen jedoch eine FM-Ordnung, muss zusätzlich die

Hund’sche Kopplungsenergie aufgebracht werden, damit beide p-Elektronen delokalisieren

können. Aufgrund der höheren Minimierung der Gesamtenergie stellt sich in diesem Fall

eine AFM-Ordnung ein. Gleiches gilt auch für den in Abb.4 b) dargestellten Fall, bei dem

sich die eg-Elektronen in beiden Übergangsmetallionen im dx2−y2-Orbital befinden. Befindet

sich ein eg-Elektron eines Übergangsmetallions im dz2-Orbital und das eg-Elektron des zwei-

ten Übergangmetallions im dx2−y2-Orbital, wie in Abb.4 c) dargestellt, muss der Spin des

pz-Elektrons, das dem leeren dz2-Orbital gegenübersteht, unter Berücksichtigung des Pauli-

Prinzips, parallel zum Spin des dx2−y2-Elektrons sein, damit es delokalisieren kann. Das

zweite pz Elektron muss dagegen, wie in den letzten beiden Fällen, eine antiparallelen Spin

im Vergleich zu dem benachbarten dz2 Elektron vorweisen. Hieraus ergibt sich eine FM Ord-

nung. Mit dem eg-Spin ist ein möglicherweise vorhandener t2g-Spin über das Pauli-Prinzip

gekoppelt.

Aus diesen Betrachtungen folgen zusammenfassend die sogenannten Goodenough-Kanamori-

Anderson Regeln (GKA-Regeln) für den SE, welche die magnetische Austauschwechselwir-

kung in den meisten Fällen richtig vorhersagt [22] [23]:

1. Der 180◦ Austausch zwischen zwei leeren oder halb-gefüllten Orbitalen ist stark und

antiferromagnetisch (Abb.4 a und b).

2. Der 180◦ Austausch zwischen einem halb-gefüllten und einem leeren Orbital ist schwach

und ferromagnetisch (Abb.4 c).

3. Der 90◦ Austausch zwischen zwei halb-gefüllten Orbitalen ist schwach und ferroma-

gnetisch.

An diesem Punkt sei noch bemerkt, dass, aufgrund der Struktur, nur die ersten zwei GKA Re-

geln in Perowskiten Anwendung finden. Der 90◦ Austausch kann in Übergangsmetalloxiden

mit Natriumchlorid-Struktur wie CoO Anwendung finden und wird in dieser Arbeit nicht

näher erläutert.

Die Größe der Hüpfamplitude t und damit die Größe der Energieminimierung durch den

SE hängt nach Definition direkt von der Überlappung zwischen den zwei am Hüpf-Prozess

beteiligten Orbitalen ab. Die eg Orbitale haben in Perowskiten eine direkte Überlappung mit

den p Orbitalen des Sauerstoffes, sie gehen miteinander eine kovalente σ-Bindung ein. Auch
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die Elektronen der t2g Orbitale können mit den p-Elektronen des Sauerstoffs über eine π-

Bindung zwischen den Orbitalen wechselwirken. Die Energien im π-SE sind jedoch, aufgrund

der kleineren Überlappung der Orbitale, geringer als die im σ-SE.

2.2.2 Der Doppelaustausch

Der Doppelaustausch (DE) wurde zunächst von C. Zener [24] vorgeschlagen und später von

P.W. Anderson, H. Hasegawa [25] und P.-G. de Gennes [26] quantitativ weiterentwickelt.

Ziel war es den von G.H. Jonker und J.H. van Santhen experimentell beobachteten Ferro-

magnetismus [27] und die Änderung der Leitfähigkeit in der nähe der Curie-Temperatur

[28] in La1−xAxMnO3 mit A = Ca, Sr,Ba, zu erklären. Wie auch schon der SE, be-

schreibt das Modell des DE eine Austauschwechselwirkung zwischen den d-Orbitalen der

Übergangsmetallionen über das p-Orbital des Sauerstoffes. Im Unterschied zu dem SE, kann

der DE den Magnetismus in Übergangsmetalloxiden erklären, in denen die eg Elektronen

reell delokalisiert sind, d.h. in Übergangsmetalloxiden, die ein metallisches Verhalten zeigen.

Im, für den DE prototypischen, La3+1−xA
2+
x MnO3 System sind, aufgrund des gemischtva-

lent besetzten A-Platzes, sowohl Mn3+ als auch Mn4+-Ionen vorhanden. Die d-Orbitale

der Mangan-Ionen sind durch das oktaedrische Kristallfeld dieses Perowskites aufgespal-

ten: Die drei d-Elektronen des Mn4+ befinden sich in den t2g Orbitalen mit paralleler

Spin-Ausrichtung (Hund’sches Gesetz). Das Mn3+ liegt, wie man aus der Tieftemperatur

Sättigungsmagnetisierung schließen kann, in diesem Material in der high-spin Konfigura-

tion vor [27]. Folglich befindet sich das vierte d-Elektron des Mn3+ in einem eg-Orbital,

mit einen zu den t2g-Elektronen parallelen Spin. In Abb. 5 sind diesen beiden Mn-Ionen

mit unterschiedlicher Valenz über den Sauerstoff miteinander verknüpft. Wie bereits im Ab-

schnitt über den SE erwähnt, kann die Gesamtenergie des Systems durch die Delokalisierung

von Elektronen erniedrigt werden. Die Gesamtenergie kann folglich minimiert werden, wenn

das eg-Elektron des Mn3+ reell in das leere eg-Orbital des Mn4+ delokalisiert. Ein direkter

Transfer des Elektrons zwischen den Mn-Ionen ist aufgrund der geringen Überlappung der

d-Orbitale sehr unwahrscheinlich. Der Vorschlag von Zener [24] war, dass gleichzeitig das eg-

Elektron des Mn3+ in das p-Orbital des Sauerstoffs und das p-Elektron des Sauerstoffs mit

dem gleichen Spinzustand wie das eg-Elektron in das leere eg-Orbital des Mn4+ transferiert

wird (siehe Abb.5).

Sind die magnetischen Momente der beteiligten Mn-Ionen antiparallel ausgerichtet (AFM

Fall in Abb.5 b), muss bei dem beschriebenen Elektronentransfer zusätzlich die Hund’sche

Kopplungsenergie für das transferierte eg-Elektron aufgebracht werden. Typischerweise über-
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dx -y2 2
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Abbildung 5: Schematische Darstellung des DE. Haben die magnetischen Momente der Mn-Ionen
eine FM Ordnung (a), kann der DE über den Sauerstoff stattfinden. Dabei werden gleichzeitig die
Elektronen mit gleichen Spin aus dem Mn3+ eg-Orbital und dem O2− p-Orbital, wie in der Ab-
bildung durch die gepunkteten Pfeile angedeutet, transferiert. Bei einer AFM Ordnung der magne-
tischen Momente der Mn-Ionen (b), findet der DE nicht statt, da in diesem Fall zusätzlich die
Hund’sche Kopplungsenergie aufgebracht werden müsste. Eine genaue Ausführung befindet sich im
Text.

wiegt die Hund’sche Kopplungsenergie der Minimierung der Gesamtenergie durch die Delo-

kalisierung der eg-Elektronen. Somit findet der eg-Elektronentransfer nicht statt. Für eine

parallele Ausrichtung der Mn - 3d-Elektronen (FM Fall in Abb.5 a) muss die Hund’sche

Kopplungsenergie nicht aufgebracht werden und der eg-Elektronentransfer kann stattfinden.

Folglich kann die effektive Hüpfamplitude teff und damit die Leitfähigkeit der eg-Elektronen

durch

teff = t · cosθij
2

(1)

angeben werden, wobei θij der Winkel zwischen den 3d-Elektronen-Spins der Mn-Ionen

und t ein Maß für die Breite des Bandes der eg-Elektronen ist. Zusätzlich ist die effektive

Hüpfamplitude über t auch direkt von den orbitalen Überlappung der Sauerstoff p-Orbitale

und der Mangan 3d-Orbitale abhängig. Zusammenfassend ist im Modell des DE eine ferro-

magnetische Ordnung der magnetischen Momente der Mn - 3d-Elektronen energetisch bevor-

zugt. Diese Ordnung ist direkt mit dem Auftreten einer hohen Leitfähigkeit der eg-Elektronen

gekoppelt. Oberhalb der Curie-Temperatur TC stellt sich ein paramagnetischer Zustand in

dem DE-Material ein, d.h. die magnetischen Momente der Mn-Ionen sind zufällig ausgerich-

tet. Nach Gleichung (1) erniedrigt sich teff im Vergleich zu der ferromagnetischen Ordnung

mit θij = 0◦ bei Temperaturen T < TC . Damit lässt sich die Änderung der Leitfähigkeit bei

TC in La1−xAxMnO3 erklären.
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2.3 Einfluss der Gitterverzerrungen auf die Austauschwechselwir-

kungen

Wie in den letzten zwei Unterabschnitten beschrieben, hängen die magnetischen und elek-

trischen Eigenschaften in oxidischen Perowskiten stark von der Überlappung, zwischen den

p-Orbitalen der Sauerstoff-Ionen und den d-Orbitalen der Übergangsmetall-Ionen sowie der

Besetzung der Orbitale, bzw. der orbitalen Ordnung, ab. Diese beiden Faktoren hängen

wiederum stark von der Struktur des Materials ab. Beispielsweise kann eine Druckspan-

nung (Zugspannung) in dem prototypischen DE-System La0.7Sr0.3MnO3, wie in Kap. 2.1.3

bereits angesprochen, zu einer präferierten Besetzung der dz2 (dx2−y2) Orbitale (Jahn-Teller-

Effekt) und somit zu einer orbitalen Ordnung führen. Diese orbitale Ordnung ruft über den

SE eine AFM Wechselwirkung hervor [16–18, 29]. Die FM DE Austauschwechselwirkung

in La0.7Sr0.3MnO3 wird somit unter Verspannung abgeschwächt, bzw. von einer AFM SE

Austauschwechselwirkung abgelöst [17]. Zusätzlich führt die Verspannung der Struktur eines

dünnen Filmes durch die Fehlanpassung zum Substrat auch zu einer Änderung der ange-

sprochene orbitalen Überlappung. Diese wird zudem von den Verspannungen beeinflusst,

die durch die Fehlanpassung der Größe der vorhandenen Ionen innerhalb eins Materials

verursacht werden. Die verschiedenen Größen der Ionen einer Komposition führen zu einer

geometrische Fehlanpassung in der Perowskitstruktur. Diese Fehlanpassung schlägt sich in

einer Änderung der Überlappung der erwähnten Orbitale nieder. Der Goldschmidt Tole-

ranzfaktor (TF) ist ein Maß für die geometrische Fehlanpassung der A- und B-Ionen in der

Perowskitstruktur. Im idealen kubischen Perowskit hätte das Verhältnis, zwischen dem Ab-

stand von A-Ion und Sauerstoff dA−O und von B-Ion und Sauerstoff dB−O, einen Wert von√
2. Der TF wird aus diesem Grund folgendermaßen definiert [30]:

TF =
dA−O√
2dB−O

(2)

Näherungsweise können die Metallionen-Sauerstoff-Abstände durch die entsprechenden Io-

nenradien ersetzt werden:

TF =
rA + rO√
2(rB + rO)

(3)

Für mehr-komponentige Systeme lässt sich der TF über den Mittelwert der entsprechenden

Ionenradien 〈rA〉 bzw. 〈rB〉 ermitteln. Das ideale kubische, oxidische Perowskit ist SrT iO3

(STO) mit einem TF von 1.0. Für TF zwischen 1.0 und 0.98 wird meist die kubische, im

unteren Bereich des Intervalls jedoch auch die rhomboedrische Kristallstruktur angetroffen.

Zwischen 0.98 und 0.96 stellt sich eine orthorombische Struktur ein. Für einen TF kleiner
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als 0.96 wird die Ilmenit-Struktur und für TF größer als 1.00 die hexagonale Kristallstruktur

energetisch günstiger [15]. Die Änderung des TFs geht mit einer kontinuierlichen Änderung

des Bindungswinkels ∠(B −O−B) zwischen den B-Platz Ionen und Sauerstoffionen einher

(Verkippung der Sauerstoffoktaeder). Der Winkel beträgt 180◦, wenn TF = 1.0 ist. Aufgrund

der Geometrie der p-Orbitale, führt ein Winkel 6= 180◦ zu einer kleineren Überlappung der

Orbitale. Aus diesem Grund ist der Toleranzfaktor auch ein Maß für die Überlappung, der

an den Austauschmechanismen beteiligten Orbitale.

In mehr-komponentigen Perowskiten, speziell in Manganaten, hat neben dem Mittelwert der

Ionenradien, der in den TF eingeht, auch die Varianz der Ionenradien einen großen Einfluss

auf den Austauschmechanismus. Sie beschreibt die Unordnung in dem System, welche durch

das Vorhandensein von verschieden großen Ionen hervorgerufen wird. In Systemen mit nur

einer Art von B-Platz Ionen (wie die Manganate) und mit i unterschiedlichen A-Ionen ist

die Varianz über σ2 =
∑

i yir
2
i − 〈rA〉2 definiert. Variable yi ist dabei der relative Anteil des

A-Platz Ions i mit dem Radius ri und 〈rA〉 der Mittelwert der Radien aller A-Platz Ionen.

Zusammen mit dem Einfluss des Toleranzfaktors kann für optimal dotierte Manganate mit

Re3+0.7A
2+
0.3Mn3+

0.7Mn4+
0.3O3 die Curie Temperatur empirisch abgeschätzt werden durch [7]:

TC(〈rA〉, σ2) = TC,max − p1 · σ2 − p2 · (rA(TF = 1)− 〈rA〉)2 (4)

Der Zusammenhang zwischen TC und σ2 über den empirische Faktor p1 = 2.06 · 107K/nm2

wurde mittels einer Bulk-Proben Serie mit σ2 = 1.6...24 · 10−5nm2 und 〈rA〉 = const =

0.123nm ermittelt. Dabei wurde p2 = 2.9 · 107K/nm2 über eine Variation von 〈rA〉 be-

stimmt, wobei die hier verwendeten Werte auf σ2 = 0 korrigiert wurden [7]. Der Radius

rA(TF = 1) ist der mittlere Radius der A-Platz Ionen, der benötigt wird damit Toleranz-

faktor TF = 1 ist. Für die hier angegebene Manganat-Dotierung ist rA(TF = 1) = 0.13nm.

Aus den empirischen Daten lässt sich mit TC,max = 530K, die maximale Curie Temperatur

extrapolieren, die in Manganaten für σ2 = 0 und TF = 1 theoretisch erreicht werden kann.

Die bisher höchste erreichte Übergangstemperatur in dieser Art von Manganaten kann mit

TC = 370K in La0.7Sr0.3MnO3 Einkristallen gefunden werden [31]. Der Einfluss der Verspan-

nung der Struktur durch die Fehlanpassung der A-Platz Ionen und deren Unordnung auf die

Austauschwechselwirkung (hier DE) ist ersichtlich anhand der Diskrepanz zwischen der theo-

retischen und tatsächlichen Temperatur. Ein Ansatz zur Erhöhung der Übergangstemperatur

mittels einer Verminderung von σ2 wird in Kap. 4.2 vorgestellt.

Auch in den ferro- und ferrimagnetischen Doppelperowskiten, mit zwei unterschiedlichen

Atomsorten auf den B-Plätzen, ist die Kationen-Ordnung entscheidend für die magnetischen

Eigenschaften. Diese Materialien haben gemein, dass die gleiche B-Platz Sorte antiferro-
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2 Grundlagen zur elektronischen Struktur der Perowskite

magnetisch koppelt, während ungleiche B-Platz Ionen ferromagnetisch koppeln. Auf diese

Mechanismen wird in Kap. 5 näher eingegangen.
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3.1 Metallorganische Aerosol Deposition

3.1.1 Grundprinzip

Die Metallorganische Aerosol Deposition (MAD) [13] ist eine vakuumfreie chemische Depo-

sitions-Methode zur Herstellung von dünnen metalloxidischen Filmen. Metallorganische Ver-

bindungen (Präkursoren) werden in einem organischen Lösungsmittel (meist N,N-Dimethyl-

formamid, vk. DMF) gelöst und mit trockener Druckluft fein zerstäubt. Es entsteht ein

Aerosol mit einer Tröpfchengröße von 20− 50µm, das auf ein heißes oxidisches Substrat ge-

sprüht wird. In der Nähe des Substrates findet eine Oxidation (in Gleichung ((5)) anhand von

Manganacetylacetonat) statt bei der, neben gasförmigen CO2 und H2O, ein Metalloxid ent-

steht. Dieses kann sich auf der Substratoberfläche epitaktisch anlagern, während die Abgase

abgepumpt werden.

Mn (C5H7O2)3 + 18.25O2 −→MnO2 + 15CO2 + 10.5H2O (5)

Die spätere stöchiometrische Zusammensetzung der metalloxidischen Schicht wird über die

Konzentration der Präkursoren in der Lösung bestimmt. Dabei muss jedoch beachtet wer-

den, dass diese Verhältnisse nicht exakt den Metallionenverhältnissen in der Metalloxid-

schicht entsprechen. Die Ursache für diese Diskrepanz wurde bisher noch nicht offen gelegt,

was vor allem an dem komplexen Zusammenspiel zwischen Kinematik und Thermodynamik

während der Oxidation der verschiedenen Präkursoren (und des organischen Lösungsmittels)

und dem Wachstum der dünnen Schicht liegt. Jedoch lassen sich stabile empirische Faktoren

νi/j zwischen der Konzentration zweier Präkursoren i und j in der Lösung finden, sodass

das Verhältnis der Stoffmenge der entsprechenden Metalle in dem Metalloxid äquivalent ist.

Über Methoden, wie die Energiedispersive Röntgenspektroskopie (EDX) oder die Massen-

spektrometrie mit induktiv gekoppelten Plasma (ICPMS), lassen sich diese Faktoren nur

ungenau und nicht reproduzierbar ermitteln. Das liegt vor allem daran, dass die Masse

und die Schichtdicke des Filmes wesentlich kleiner sind als die des Substrates, wodurch der

Substrathintergrund der Messung das Ergebnis verfälscht. Aus diesem Grund wurden die

Faktoren in dieser Arbeit durch die Präparation und Charakterisierung von zwei- bzw. drei-

komponentigen Sys-temen bestimmt. In der Regel zeigen die physikalischen Eigenschaften

der komplexen Oxide eine starke Abhängigkeit von ihrer Stöchiometrie. Unter Kenntnis der

genauen strukturellen, elektrischen und magnetischen Eigenschaften des zu deponierenden
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Materials, können die Faktoren ermittelt werden. Die Einstellung der νi/j Faktoren muss

natürlich für jedes zu deponierende, mehr-komponentige Material, sowohl auch für eine neue

Präkursor-Charge geschehen2. Zusätzlich können diese Faktoren eine Abhängigkeit von wei-

teren Komponenten in der Lösung, vom Substratmaterial und von der Depositionstempera-

tur zeigen. Die einzelnen Stoffmengen, die für mehr-komponentige Systeme benötigt werden,

können über:

ni = xj/i · nj · νi/j (6)

bestimmt werden, wobei n die Stoffmengen der Präkursoren i und j und xj/i das gewünschte

Verhältnis der Stoffmengen der Metalle der Präkursoren j zu i in dem Metalloxid sind.

Auf die Einstellung der νi/j für die, in dieser Arbeit präparierten, Perowskite wird in den

entsprechenden Kapiteln zu den Materialien eingegangen.

Im Rahmen dieser Arbeit wurden drei verschiedene Ausführungen der MAD für die Pro-

benpräparation eingesetzt. Alle haben gemein, dass das metallorganische Aerosol von einer

pneumatischen Multikanal-Düse derselben Bauart erzeugt und das Substrat resistiv durch

einen dotierten Siliziumkarbid-Heizer erwärmt wird. In den folgenden Unterkapiteln wird

auf zwei verschiedenen MAD-Ausführungen näher eingegangen (die dritte Ausführung wird

ausführlich in Kap.5.2.3 vorgestellt). Das letzte Unterkapitel beschäftigt sich mit den verwen-

deten Substraten. Sofern nicht anders aufgeführt, wurden alle in dieser Arbeit vorgestellten

Filme mit einer Depositionsrate von 5 - 10nm/min bei einer Heizertemperatur von 980◦C

gewachsen.

3.1.2 Standard MAD (MAD-1)

In der Standard Ausführung der MAD, schematisch dargestellt in Abb.6 a), wird die Lösung

mit Hilfe von zwei peristaltischen Präzisions-µl Pumpen des Typs Reglo Digital von der

Firma Ismatec befördert. Durch einen He-Ne-Laser der auf eine Stelle knapp unter der pneu-

matischen Düse fokussiert ist und einer Photodiode, außerhalb dieses Strahlenganges, wird

eine zeitliche Flussmessung realisiert. Sobald Aerosole aus der pneumatische Düse austreten,

streuen Sie das Laserlicht, das von der Photodiode als Signal aufgenommen wird. Damit lässt

sich, zusammen mit der Flussrate der peristaltischen Pumpen, eine indirekte Schichtdicken-

kontrolle realisieren. Jedoch kann der Reproduktionsfehler der Flussrate bei einem Wert von

bis zu 10% liegen3. Folglich ist dieser relative Fehler auch eine minimale Abschätzung für

2Verschiedene Präkursor Chargen können einen unterschiedlichen Verunreinigungsgrad von anderen or-
ganischen Komponenten oder einen unterschiedlichen Wasseranteil aufweisen, was zu einer abweichenden
Effizienz während der Deposition führt.

3Die Flussrate kann sich bei zwei direkt aufeinanderfolgenden Depositionen um diesen Wert unterscheiden.
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den Fehler des aus der Depositionszeit abgeschätzten Volumen der deponierten Lösung und

somit der Schichtdicke. Für die Deposition größerer Volumina eignet sich die Abmessung des

Volumens durch Präzisionspipetten. In dieser MAD Anlage kann die Heizertemperatur mit

einem Zwei-Wellenlängen-Pyrometer für Temperaturen > 800◦C überwacht werden.

3.1.3 MAD mit in situ Wachstumskontrolle (MAD-3)

Die zweite MAD Variante, die in dieser Arbeit genutzt wurde, ist ausgestattet mit ei-

ner in situ ellipsometrischen Überwachung der Deposition und vollautomatischen Hoch-

präzisionspumpen für die Injektion der Metallorganischen Lösung. Der schematische Aufbau

dieser Anlage ist in Abb.6 b) dargestellt. Das Aerosol wird mit Hilfe einer pneumatischen

Düse erzeugt, die mit bis zu 6 verschiedenen metallorganischen Lösungen und Druckluft ge-

speist wird. Die Lösung wird in dieser Anlage durch die Hochpräzisions-Spritzendosierern

SyrDos 2 von der HiTec Zang GmbH transportiert. Die Präzision der geförderten Menge

hängt von dem Volumen der installierten Spritze ab. Während der gesamten Arbeit wurden

500µl-Spritzen benutzt, wodurch eine Präzision von 10nl abgeschätzt werden kann. Das ty-

pische Volumen, das man für das Wachstum einer Perowskit-Monolage (ML) benötigt, liegt

bei 5 - 10µl. Somit kann die Dicke, der zu wachsenden Schicht, rechnerisch auf 1/100 ML

genau eingestellt werden. Mit Hilfe eines sogenannten aktiven Shutters können die Leitungen

mit metallorganischer Lösung befüllt werden, ohne das während der Befüllung bereits eine

Deposition stattfindet. Dieser aktive Shutter ist mit einer zusätzlichen Druckluftdüse ausge-

stattet, um die Kühlung des Heizers durch Druckluft weiterhin, auch nach dem Abschatten

von der Depositionsdüse, zu gewährleisten. Mit dieser Ausstattung eignet sich diese MAD

für die Präparation von präzisen Heterostrukturen.

Der ellipsometrische Aufbau registriert die Änderung der optischen Brechungsindices der

Filmoberfläche während der Deposition des Filmes durch die Änderung der Reflexionskoef-

fizienten. Dieser Aufbau wurde nach dem Polarisator-Modulator-Probe-Analysator-Prinzip

(engl. polarizer-modulator-sample-analyzer, vk. PMSA) [33, 34], wie in Abb.6 b) dargestellt,

realisiert. Für die Maximierung des Messsignales bei einer Änderung des Verhältnisses der

Reflexionskoeffizienten ρ = rp/rs, mit den komplexen senkrechten bzw. parallelen Reflexions-

koeffizienten rs bzw. rp, wurde der He-Ne-Laser mit einem Winkel von 25◦ zur Substratober-

fläche ausgerichtet. Der Komplementärwinkel davon entspricht in etwa dem Brewster-Winkel

von SrT iO3 [35], dem am häufigsten verwendeten Substrat. Die Polarisationsfilter sind auf

einen Winkel von 45◦ eingestellt und die Modulation des polarisierten Lichtes wird von ei-

nem Photoelastischen Modulator (PEM) mit der Frequenz ω = 50kHz übernommen. In
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Abbildung 6: Schematischer Aufbau der a) MAD-1 und b) MAD-3 Anlage. Während in der MAD-
1 (a) die Lösung über eine peristaltische Pumpe transportiert wird und die Depostionsüberwachung
über eine Flussmessung (Streulicht eines He-Ne-Lasers durch Aerosole) erfolgt, ist dies in der MAD-
3 über einen Hochpräzisions-Spritzendosierer bzw. über ein ellipsometrisches PMSA-Setup gelöst.
Sowohl Heizer als auch pneumatische Düse sind in beiden Anlagen baugleich. Abbildung b) ist eine
modifizierte Version aus der Literatur [32].
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diesem Aufbau wird die Amplitude der Modulation des PEMs so gewählt, dass die von dem

PEM generierte Phasenverschiebung δ zwischen der parallelen und senkrechten Komponen-

te der Lichtwelle 139◦ beträgt. Bei diesem Winkel ist die Bessel-Funktion nullter Ordnung

J0(δ = 139◦) ∼ 0. Die erste und zweite Harmonische Iω bzw. I2ω und die DC Lichtinten-

sität wird über einen Photodetektor mit der Hilfe von zwei Lock-in-Verstärkern und einem

Keithley 2000 Multimeter gemessen. Die beiden AC-Intensitäten sind mit der Voraussetzung

J0(δ) = 0 über den Zusammenhang Iω = J1(δ)sin(2Ψ)sin(∆) bzw. Iω = J2(δ)sin(2Ψ)cos(∆)

mit dem Polarisations-Rotationswinkel Ψ und der Phasenverschiebung ∆, zwischen der ein-

fallenden und reflektierten Lichtwelle, verknüpft. J1(δ) und J2(δ) sind dabei die Bessel-

Funktionen der ersten und zweiten Ordnung. Diese beiden Winkel sind wiederum über

ρ = tan(Ψ)exp(i∆) mit dem Verhältnis der Reflexionskoeffizienten verknüpft [33].

Diese Überwachungstechnik ermöglicht eine in situ Schichtdickenkontrolle, über die Inter-

ferenz an dünnen Schichten [33] und/oder Oszillationen die bei Lage-für-Lage Wachstum

beobachtet werden können, [36–39] für den MAD Prozess bei Umgebungsdruck. Darüber

hinaus gelingt damit z.B. auch die in situ Observation der stöchiometrischen Koeffizienten

bei einer homoepitaktischen Deposition oder auch die in situ Bestimmung des Valenzzustan-

des von Mangan bei der Deposition von Manganat-Multilagensystemen [32, 36]. Die man-

nigfaltige Anwendbarkeit dieser Überwachungsmethode wird ausführlich in der Dissertation

von Markus Jungbauer behandelt [36].

In Zusammenarbeit mit Markus Jungbauer wurde die Software
”
MAD Commander“ erstellt,

die den Depositionsprozess steuert und überwacht. Die Software übernimmt die Pumpenan-

steuerung, die Heizer-Ansteuerung und die Aufnahme und Vorverarbeitung der ellipsometri-

schen Messung.

3.1.4 Die Substrate

In dieser Arbeit wurden einkristalline und atomar polierte MgO Substrate mit (001) Ori-

entierung, Al2O3 Substrate mit (0001) Orientierung und SrT iO3 (STO) Substrate mit den

Orientierungen (001) und (111) verwendet. Alle Substrate waren auf die Größe 10·5·0.5mm3

zugeschnitten und einseitig poliert. Diese Substrate wurden von der Crystal GmbH und der

CrysTec GmbH bezogen und in der Zwischenzeit trocken in einem Exsikkator gelagert. Die

relevanten physikalischen Eigenschaften der Substrate werden im nächsten Kapitel behan-

delt.

Die STO Substrate wurden einer zusätzlichen Vorbehandlung unterzogen, die zu einer ein-
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heitlichen Terminierung der Substratoberfläche führt. Im Gegensatz zu MgO und Al2O3 ist

das STO aus zwei Metalloxiden (SrO und TiO2) aufgebaut, die sich lagenweise in der [100]-

Richtung abwechseln. Dies hat zur Folge, dass die Oberfläche der STO Substrate sowohl

mit SrO als auch TiO2 abgeschlossen wird. Um die Beeinflussung einer solchen arbiträren

Substrat-Terminierung auf das Wachstum des dünnen Films zu verhindern, wurde die Ober-

fläche auf Ti-Oxid terminiert. Bereits 1994 gelang Kawasaki et al. [40] die Terminierung

von STO(001) auf eine TiO2-Oberfläche durch chemisches Ätzen mit einer, aus der Halblei-

terindustrie bekannten, gepufferten Flusssäure und anschließendem thermischen Auslagern.

Dieses Verfahren wurde später von Koster et al. [41] noch weiter optimiert und von Biswas et

al. [42] auch für andere STO Orientierungen gezeigt. Für diese Arbeit wurde das Verfahren,

wie in [42] beschrieben verwendet: Zunächst wurden die Substrate für 10min in deionisier-

tem Wasser mit der Hilfe eines Ultraschallbades gewaschen. Anschließend wurden sie für 30s

in einer kommerziellen Flusssäure-Puffer-Lösung (NH4F −HF , CAS Nummer 70456 - 74 -

5) geätzt. Nach einem weiteren Wasch- und Abspülvorgang in deionisiertem Wasser wurden

die Substrate auf dem Siliziumkarbid-Heizer der MAD 1 in der Umgebungsatmosphäre für

1h bei ∼ 1000◦C ausgelagert.

3.2 Charakterisierungsmethoden

Dieses Kapitel gibt einen Überblick und eine kurze Einführung in die Methoden zur struktu-

rellen, magnetischen und elektrischen Charakterisierung der dünnen Filme und Überstruk-

turen, die in dieser Arbeit verwendetet wurden. Dabei wird vor allem auf die Aufarbeitung

und die Analyse der experimentellen Daten eingegangen. Zusätzlich werden die Resultate

der jeweiligen Messverfahren an den, in dieser Arbeit verwendeten, Substraten präsentiert.

Die Kenntnis der physikalischen Eigenschaften der Substrate ist absolut notwendig, um die

Messungen an den dünnen Filmen korrekt zu interpretieren.

3.2.1 Rastersondenmikroskopie

Die Rastersondenmikroskopie ist eine Methode zur Bestimmung der Oberflächenmorphologie

von dünnen Schichten. In dieser Arbeit wurde sowohl die Rasterkraftmikroskopie (SFM,

Apparaturen: Innova-AFM von Bruker, Nanoscope AFM-Option von Veeco Instruments)

als auch die Rastertunnelmikroskopie (STM, Apparaturen: Nanoscope STM-Option von

Veeco Instruments) verwendet. Bei der Rastersondenmikroskopie wird eine physikalische

Größe an der Sonde, die nahe oder auf der Probenoberfläche ist, observiert, die eine direkte
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Abbildung 7: SFM Aufnahmen von einem STO(001) und STO(111) Substrat nach der in Kap.
3.1.4 beschriebenen Vorbehandlung.

Abhängigkeit zum Sonden/Proben-Abstand zeigt. Im Falle der STM ist dies ein Tunnelstrom

zwischen einer metallische Spitze und der Probe, während es bei der SFM die Auslenkung

eines Cantilevers durch den Kontakt zur Probenoberfläche ist. Diese physikalische Größe

wird über einen Proportional-Integral-Regler (PIC-Kreis) konstant gehalten, während die

Sonde mit der Hilfe von piezoelektrischen Stellelementen über die Probe geführt wird. Die

Änderung die in den PIC-Kreis eingehen, um die Größe konstant zu halten, liefern einen

direkten Rückschluss auf die Oberflächenmorphologie der Probe. Für weitergehende Infor-

mationen über diese Methode sei auf die Literatur [43] verwiesen. Alle in dieser Arbeit

gezeigten Bilder aus der Rastersondenmikroskopie wurden mit der Software Gwyddion [44]

bearbeitet: Zunächst wurden die Messzeilen aus den Rohdaten durch das Abgleichen des

Höhenmedians korrigiert, anschließend wurden fehlerhafte Messzeilen ausgeglichen und die

Daten durch die Subtraktion der Mittelwertebene nivelliert.

In Abb.7 ist die Oberflächenmorphologie für zwei STO Substrate mit (001) und (111) Ori-

entierung nach der Vorbehandlung, wie sie in Kap.3.1.4 beschrieben ist, gezeigt. Aufgrund

des hohen Widerstandes von STO bei Raumtemperatur wurden diese Aufnahmen mit dem

SFM erstellt. Auf den Bildern sind klar Stufen von der Höhe einer Einheitszelle für die (001)

bzw. einer Einheitszelle/
√

3 für die (111) Orientierung. Diese Stufen resultieren aus dem

Fehlschnitt zwischen der Substratoberfläche und den kristallinen Achsen. Auf den Stufen ist

die Oberfläche atomar glatt. Aus dieser Messung lässt sich somit die Vizinalität der Substra-

te gewinnen. Sie liegt für die in Abb.7 gezeigten Substrate bei 0.44◦ für das STO(001) und

bei 0.2◦ für das STO(111). Generell ist die Vizinalität für alle in dieser Arbeit verwendeten
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Substrate < 0.5◦. In beiden Bildern sind auch Stufen zu erkennen, die plötzlich verschwinden

bzw. auftauchen. Dies sind Versetzungsfehler in der Kristallstruktur der Substrate, die sich

bis auf die Oberfläche fortsetzen.

3.2.2 Röntgendiffraktion

Die Röntgendiffraktion (XRD) ist ein Verfahren um die strukturellen Eigenschaften von kon-

densierter Materie zu bestimmen. Dies geschieht mittels der Streuung elektromagnetischer

Wellen. Da typische Atomgrößen bzw. -abstände im Å-Bereich liegen, muss Röntgenstrahlung

verwendet werden. Das eingestrahlte Röntgenlicht wird dabei an den Elektronenhüllen der

Atome der Probe gestreut. Im Kristall interferiert das gestreute Röntgenlicht. Im Folgen-

den sei ~ki (~ks) der Wellenvektor der einfallenden (gestreuten) Röntgenstrahlung. Wird die

Laue-Bedingung ~ks − ~ki = ~Ghkl erfüllt, wobei ~Ghkl der reziproke Gittervektor ist, der die

Netzebenenschar (hkl) repräsentiert, findet eine konstruktive Interferenz statt. Vereinfacht

lässt sich dieser Sachverhalt in der Bragg-Bedingung nλ = 2 ·dhkl · sin(θ) wiederfinden, wobei

θ der halbe Winkel zwischen den Wellenvektoren ~ki und ~ks, dhkl = 2π/|~Ghkl| der Abstand der

Netzebenen der Netzebenenschar (hkl), λ die Wellenlänge der Röntgenstrahlung und n eine

natürliche Zahl ist. Die Intensität des Reflexes zur Ebenenschar (hkl) Ihkl, ist proportional

zu dem Strukturfaktor

Fhkl =
N∑
n=1

fn exp(2πi(~Ghkl~rn) (7)

wobei N die Anzahl der Atome mit den atomaren Streufaktoren fn an der Position ~rn in der

Einheitszelle ist. Für die absolute Intensität müssen noch alle Einheitszellen der Anzahl M

berücksichtigt werden, die vom Röntgenlicht bestrahlt werden:
∑M

m=1 exp(i
~Ghkl

~Rm), wobei
~Rm die Position der Einheitszelle m ist. Dieser Faktor beschreibt auch das Auftreten von

Laue-Oszillationen (Intensitätsoszillationen neben dem Bragg-Reflex) bei dünnen Schichten,

aus denen sich die Schichtdicke bestimmen lässt. Zusätzlich muss auch die Polarisierbarkeit

von Röntgenlicht und die Bewegung der Probe während der Messung einkalkuliert werden,

was mit dem Lorentz-Polarisations-Faktor (1 + cos2(2θ))/(sin2(θ)cos(θ)) geschieht. Die Ge-

samtintensität ergibt sich aus dem Betragsquadrat der genannten Faktoren [45] zu:

Ihkl =

∣∣∣∣∣Fhkl
M∑
m=1

exp(i ~Ghkl
~Rm) (1 + cos2(2θ))/(sin2(θ)cos(θ))

∣∣∣∣∣
2

(8)

Diese Vorbetrachtung zeigt, dass in den XRD-Messungen eine enorme Informationsdich-
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Abbildung 8: XRD-Messung der in dieser Arbeit verwendeten Substrate: a) MgO(001), b)
STO(001) und c) STO(111). Neben der Hauptwellenlängen Cu - Kα1, 2 können auch andere Wel-
lenlängen von Cu und W beobachtet werden (in rot indiziert). Kleine unidentifizierbare Reflexe sind
mit * markiert.
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te über die strukturellen Eigenschaften steckt. Aufgrund der Tatsache, dass Detektoren die

Intensität als das Betragsquadrat der eingehenden Faktoren messen, geht die Phaseninforma-

tion verloren. Diese würde man benötigen, um aus den Messdaten direkt die strukturellen

Eigenschaften bestimmen zu können (Rücktransformation der Daten zu einem passenden

strukturellen Modell). Aus diesem Grund muss, um die Daten auswerten zu können, ei-

ne XRD-Simulation für ein strukturelles Modell erstellt werden und mit den Messdaten

abgeglichen werden. Dieses Modell wird nun weiter angepasst, bis die simulierten und ge-

messenen Daten eine zufriedenstellende Übereinstimmung erreichen. Von Markus Jungbauer

wurde eine Simulation erstellt, die über Gleichung (8) das XRD-Pattern für perowskitische

Übergitter simuliert. Zusätzlich wurde neben den Faktoren aus Gleichung (8) die Tempera-

turabhängigkeit über den Debye-Waller-Faktor exp(−1/3|~Ghkl|2u2(T )), eingebracht, wobei

u(T ) die temperaturabhängige Oszillationsamplitude der Atome ist, die über das Debye-

Modell abgeschätzt werden kann. Für die Simulationen wurden die atomaren Streufaktoren

aus [46] verwendet. Im Rahmen dieser Arbeit wurde die Simulation für die Analyse von

Antiphasen-Defekten in Doppelperowskiten erweitert, wodurch die B-Platz Ordnung in den

Doppelperowskiten über die Röntgendiffraktion abgeschätzt werden kann.

In dieser Arbeit wurde das Röntgendiffraktometer D8 Advance der Firma Bruker AXS ver-

wendet. Als Röntgenquelle diente eine Kupferanode, deren Strahlung mittels eines Göbel-

Spiegels auf die Cu - Kα1,2-Linien monochromatisiert wurde. Das gewichtete Mittel dieser

Strahlung, das die Intensität der Wellenlängen berücksichtigt, liegt bei λ = 0.154184nm. Die

Messungen wurden in der Bragg-Brentano-Geometrie (θ - 2θ-Geometrie) durchgeführt.

In Abb.8 sind die Weitwinkel XRD Messungen für die, in dieser Arbeit, wichtigsten Substrate

dargestellt. Aufgrund des Auftretens von zahlreichen Fremdreflexen werden diese Daten bei

allen weiteren XRD Spektren unterlegt sein, um die Reflexe des dünnen Filmes klar zu

erkennen. Die Spektren zeigen deutlich, dass die Monochromatisierung des Röntgenlichtes

nicht vollständig geschieht. Einige dieser Fremdreflexe können weiteren Röntgenwellenlängen

von Cu oder W zugeordnet werden (rot in Abb.8), während andere nicht zugeordnet werden

können (markiert mit * in Abb.8). Etwaige Reflexe der Schichten von anderen Wellenlängen

(ausgenommen den Cu - Kα1,2-Linien) sind aufgrund der großen Volumendifferenz zwischen

Film und Substrat (und damit Intensitätsdifferenz) nicht zu erwarten.

3.2.3 Röntgenreflexion

Für Winkel 2θ < 10◦ und Röntgenwellenlängen wie im vorhergehenden Kapitel ist die

Laue-Bedingung für Perowskite nicht erfüllt. Jedoch kann hiermit die Bragg-Bedingung
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nλ = 2 ·d · sin(θ) für typische Schichtdicken d von dünnen Filmen erfüllt werden. In der Mes-

sung kann eine Oszillation mit n Ordnungen an der Flanke des Totalreflexionspeaks obser-

viert werden. Bei diesen Messungen spricht man von der Röntgenreflexion (XRR), die in die-

ser Arbeit auch mit dem Röntgendiffraktometer D8 Advance der Firma Bruker AXS durch-

geführt wurden. Neben der Bestimmung der Schichtdicke erhält man aus diesen Messungen

auch Informationen über die Rauigkeit der Filmoberfläche und an der Substrat-Film Grenz-

fläche. Letzteres beschreibt die chemische Interdiffussion zwischen Film- und Substratmateri-

al. Für Multilagensysteme gehen in die Messdaten auch die Information über die Rauigkeiten

aller Grenzflächen und die Schichtdicken aller Lagen ein. Genau wie bei den XRD Messungen

ist hier auch das Phasenproblem vorhanden und damit muss auch die gleiche Prozedur bei

der Interpretation dieser Messergebnisse durchlaufen werden. Für einphasige, dünne Schich-

ten kann das XRR Spektrum über die Fresnelschen Formeln berechnet [47] und für kom-

pliziertere Multilagensysteme z.B. über den Parratt-Formalismus iterativ simuliert werden

[48, 49]. Voraussetzung für die Erstellung eines theoretischen Spektrums ist die Kenntnis der

komplexen optischen Konstanten N(λ) = 1− δ(λ) + iβ(λ) des Substrat- und Schichtmateri-

als bei der entsprechenden Röntgenwellenlänge λ. Die reelle (imaginäre) optische Konstante

δ (β) beschreibt die Reflexion (Absorption) und kann aus den Streuamplituden der Elemente

bestimmt werden, die in der Literatur beispielsweise in der Chantler Tabelle [50] gefunden

werden können. Die erwähnten Methoden werden von der Software ReMagX [51], welche in

dieser Arbeit verwendet wurde, aufgegriffen um (unter anderem) XRR-Spektren zu simulie-

ren bzw. an Messdaten anzupassen. Diese Software wurde von der Gruppe um E. Goering

vom Max-Planck-Institut für Intelligente Systeme in Stuttgart entwickelt [51]. Die Grenz-

flächenrauigkeit wird in dieser Software über die Nevot-Croce-Methode modelliert [52]. Bei

dieser Methode werden die optischen Konstanten der angrenzenden Materialien über eine

gaußsche Fehlerfunktion ineinander überführt, wobei das quadratische Mittel (RMS) der

Rauigkeit σ die charakteristische Größe der Breite des Überganges ist.

3.2.4 Transmissionselektronenmikroskopie

Die in dieser Arbeit gezeigten Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) Messungen, wur-

den in der Gruppe um Johan Verbeeck vom EMAT Institut der Universität von Antwerpen

durchgeführt und analysiert. Die TEM Technik erlaubt die bildliche Charakterisierung von

Materialien auf der atomaren Größenskala. Dazu wird eine, auf wenige nm dicke, Probe von

einem Elektronenstrahl, der von einer Elektronenkanone erzeugt und von elektromagneti-

schen Linsen fokussiert wird, beleuchtet. Die Wechselwirkung zwischen den hochenergeti-

schen Elektronen aus dem Strahl und den Atomen, Phononen bzw. dem Elektronensystem
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der Probe führen zu elastischen und inelastischen Streuprozessen, die auf der atomaren Skala

Auskunft über die Chemie und die Struktur der Probe liefern. Weiter sollen in diesem Unter-

kapitel zusammenfassend spezielle TEM-Verfahren vorgestellt werden, die für diese Arbeit

eine wichtige Rolle gespielt haben.

High angle annular dark field scanning TEM

Bei dem Raster-TEM Verfahren (STEM, S=scanning) wird die Probe mit einem fokussier-

ten Elektronenstrahl abgerastert, um ortsabhängige Informationen zu erhalten. Hierbei kann

eine Ortsauflösung von 0.05nm erreicht werden [53]. In dem high angle annular dark field

Modus (HAADF) werden nun die Elektronen registriert, die um ∼ 50− 250mrad, in Bezug

zum einfallenden Elektronenstrahl, von den Atomen der Probe gestreut wurden. Die Streu-

ung für diese Elektronen wird als Rutherford-artig angesehen [54]. Die gemessene Intensität

am HAADF Detektor IHAADF und damit der Kontrast einer HAADF Aufnahme ist damit

exponentiell abhängig von der Ordnungszahl Z der Atome mit IHAADF ∼ Z1.6−1.9 [55]. Mit

diesem Verfahren gelingt die Abbildung der Struktur einer Probe, welche einen Kontrast

proportional zur Masse der abgebildeten Atome hat.

Elektronenenergieverlustspektroskopie

Die Elektronenenergieverlustspektroskopie (EELS) ist ein STEM Verfahren bei dem das

Spektrum über die kinetischen Energie der inelastisch gestreuten Elektronen erstellt wird.

Üblicherweise werden dabei die Elektronen detektiert, die 0 − 100mrad, in Bezug zum ein-

fallenden Elektronenstrahl, gestreut werden. Der Energieverlust ∆E der Elektronen kann in

zwei Bereiche unterschieden werden: Niedrig-Verlust-Bereich (low-loss spectra) mit ∆E ≤
50eV und dem Kern-Verlust-Bereich (core-loss spectra) mit ∆E ∼ 50 − 3000eV . In dem

Kern-Verlust-Bereich sind die Elektronen zu finden, die an den Elektronen der inneren Scha-

le der Atome inelastisch gestreut wurden. Bei dieser Streuung werden gebundene Elektronen

aus der inneren Schale der Atome durch das hochenergetische Elektron angeregt und in

einen höheren unbesetzten Zustand befördert. Diese Intrabandübergänge sind über ihre An-

regungsenergien charakterisierbar, die von der Art und dem Zustand des Atoms und von

dem Quantenzustand des gebundenen Elektrons abhängen. Beispielsweise hat die Anregung

eines 2p Elektrons des Mangans in die 3d Schale eine charakteristische Energie von 640eV .

Dieser Übergang wird auch MnL2,3 genannt. Über einen breiten Spektralbereich kann somit

eine EELS Feinstruktur erstellt werden, die Auskunft über die Art und den Valenzzustand

des durch das STEM selektierte Atom liefern kann. Für weitergehende Details sei auf die

Literatur verwiesen [53, 56].
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Energiedispersive Röntgenspektroskopie

Rekombinieren die durch inelastische Stöße angeregten Löcher in den inneren Schalen mit

höherenergetischen Elektronen, werden charakteristische Röntgen-Photonen emittiert. In der

energiedispersiven Röntgenspektroskopie wird ein Energiespektrum dieser Röntgenstrahlung

aufgenommen. Diesem Spektrum kann eindeutig ein Element zugeordnet werden. Im STEM

Verfahren ist es mittlerweile möglich, wie in der EELS, atomar aufgelöste, elementspezifische

Karten zu erstellen [57].

3.2.5 Raman-Spektroskopie

Bei der Raman-Spektroskopie [58] nutzt man die inelastische Streuung von monochromati-

schem sichtbaren Licht an den optischen Phononen eines Festkörpers, um die strukturelle

Eigenschaften des untersuchten Materials zu bestimmen. Da das Phononenspektrum von

der Kristallstruktur und der Masse der Atome abhängt, kann über das Raman-Spektrum

ein unbekanntes Material identifiziert werden. Innerhalb dieser Arbeit wurde die Raman-

Spektroskopie genutzt um den Oxidationszustand von Eisenoxid-Dünnfilmen zu bestimmen.

Für weiterführende Informationen bezüglich dieser Methode sei auf die Literatur verwiesen

[58].

3.2.6 SQUID Magnetometrie

Die Messungen der magnetischen Eigenschaften der dünnen Filme wurden, in dieser Arbeit,

größtenteils mit der RSO-Option des Magnetic Properties Measurement System (MPMS) von

der Firma Quantum Design durchgeführt. Bei dieser Methode wird die Probe mit einer peri-

odischen Bewegung durch ein Gradiometer zweiter Ordnung4 gefahren. Das Gradiometer ist

induktiv mit einer supraleitenden rf-Quanteninterferenzeinheit (rf-SQUID) verbunden. Das

rf-SQUID nutzt den Josephson-Effekt und die Flussquantisierung aus, um die (durch die be-

wegte Probe) induzierte Änderung des magnetischen Flusses auf theoretisch ein Flussquant

φ0 ∼ 2.067 · 10−15Wb genau zu bestimmen. Unter der Betrachtung des typischen Proben-

volumens in diesem System erhält man somit die Größenordnung der Standardabweichung

mit σM ∼ 10−8emu für eine Messung der Magnetisierung. Eine detaillierte Beschreibung

der Funktionsweise des SQUIDs kann in einschlägiger Literatur [59, 60] nachgelesen werden.

Die Probe kann in diesem MPMS System in einem Parameterraum von T = 4...400K und

H = 0...50kOe vermessen werden.

4Supraleitende Pickup-Spule aus vier Windungen, bei der die zwei mittleren Wicklungen den beiden
äußeren gegenüber entgegengesetzt verlaufen.
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Abbildung 9: Magnetisierung als Funktion der Temperatur von einem 10 · 5 · 0.5mm3 STO(001)
(schwarz) und MgO(001) (rot) Substrat bei einem externen Feld von 1kOe. Das eingebettete Dia-
gramm zeigt die Magnetisierung der Substrate als Funktion des externen Feldes H bei einer Tem-
peratur von 10K.

Die Genauigkeit des MPMS Systems reicht theoretisch aus, dass der Fehler bei der Mes-

sung der Magnetisierung von typischen ferro/ferrimagnetischen dünnen Filmen kleiner ist

als 0.1%. Bei dieser Betrachtung wird jedoch davon ausgegangen, dass nur der perfekt in-

stallierte Film vermessen wird, was sich experimentell jedoch nicht bewerkstelligen lässt: Es

ist möglich, dass der Film bezüglich der Bewegungsrichtung durch das Gradiometer um den

Winkel φ leicht verkippt eingebaut ist. Da ferro/ferrimagnetische dünne Filme durch die

magnetische Formanisotropie meist eine in-plane Anisotropie aufweisen [19], ist die Magne-

tisierung eines verkippten Filmes nicht parallel zum angelegten externen Feld. Dies hat zu

Folge, dass der, in dem Gradiometer induzierte, Strom und damit die gemessene Magneti-

sierung um den Faktor cos(φ) von dem wirklichen Wert abweicht5. Der Fluchtungsfehler φ

beim Einbau der Proben kann auf einen Maximalwert von φmax ∼ 15◦ abgeschätzt werden,

was zu einer Verminderung des Messsignals von ∼ −4% führt.

Zusätzlich lässt es sich nicht vermeiden, dass das Substrat und der Probenhalter bei der Mes-

sung beteiligt sind. Eine wichtige Größe für die Charakterisierung von ferri/ferromagnetischen

5Das Gradiometer ist supraleitend. Aus der zweiten London-Gleichung für Supraleiter [59] ist bekannt:

rot~j ∼ − ~B, mit dem durch die magnetische Flussdichte B induzierten Supraleiterstrom j. Verwendung des
Kelvin Stokes Theorems liefert

∫
~j · d~s =

∫
~B · d ~A mit der Flächenintegration über die Fläche A und dem

Linienintegral über die Kante der Fläche s. Daraus folgt j ∼M ·A · cos(φ), mit der Magnetisierung M .
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Materialien ist die Sättigungsmagnetisierung bei tiefen Temperaturen und hohen Feldern.

Um diese Größe für dünne Filme zu bestimmen, muss die Magnetisierung des Hintergrundes,

bestehend aus der Magnetisierung des Substrates und des Probenhalters, gewissenhaft abge-

zogen werden. Die temperaturabhängigen Magnetisierungmessungen für ein STO(001) und

ein MgO(001) (zusammen mit dem Probenhalter) sind in Abb.9 dargestellt. Der Probenhal-

ter ist eine diamagnetische Kunststoffkapsel. Das STO zeigt ein diamagnetisches Verhalten

für alle untersuchten Temperaturen. Bei hohen Temperaturen zeigt das MgO Substrat auch

ein diamagnetisches Verhalten, bei tiefen Temperaturen wird es allerdings klar paramagne-

tisch. Dieses Verhalten kann auf Verunreinigungen des MgO Kristalls zurück geführt werden.

Für Filme auf STO Standard Substraten mit einem Volumen von 10 · 5 · 0.5mm3 wurde ei-

ne Gerade mit dem Anstieg −2.8 · 10−8emu/Oe abgezogen, der sich aus dem Anstieg der

magnetfeldabhängigen Magnetisierung des Substrates ergibt (siehe eingebettetes Diagramm

in Abb.9). Auf einen para/diamagnetischen Hintergrund, wie er bei den MgO Substraten

beobachtet werden kann, ist dieses Verfahren nicht übertragbar. Anhand des eingebetteten

Diagramms in Abb.9 ist dieser Fakt leicht ersichtlich. In dieser Abbildung ist die magnet-

feldabhängige Magnetisierung des MgO Substrates bei 10K in rot dargestellt. Bei kleinen

Feldern dominiert das paramagnetische Verhalten, sobald der Paramagnet gesättigt ist, domi-

niert einen diamagnetisches Verhalten. Für Filme auf MgO wurde zunächst die hier gezeigte

Kurve abgezogen, anschließend war durch ein unterschiedlichen diamagnetischen Beitrag von

Substrat zu Substrat, zumeist ein zusätzlicher linearer Hintergrund abzuziehen. Der Fehler

der sich durch den Abzug des Hintergrundes ergibt lässt sich nur schwer abschätzen.

Bei der Bestimmung der Sättigungsmagnetisierung fließt auch das Volumen des Films ein.

Dieses wurde über die Röntgenreflektometrie und über die Vermessung der beschichteten

Oberfläche mit einem digitalen Messschieber bestimmt. Die Oberflächenvermessung ist mit

einem Fehler von ca. 5% behaftet. Insgesamt ergibt sich für die Magnetisierungsmessungen

von dünnen Filmen ein systematischer Fehler von min. 5%, wobei eher eine zu niedrige

Magnetisierung gemessen wird.

Die Curie-Temperatur wird in dieser Arbeit aus der temperaturabhängigen Magnetisierungs-

messung M(T ) über das Minimum der Funktion M(T ) · dM(T )/dT ∼ −1/(T − TC) (loga-

rithmische Ableitung) ermittelt6.

6An diesem Punkt weicht die Magnetisierung von dem Curie-Weiss-Verhalten, das bei hohen Tempera-
turen T > TC beobachtet werden kann, ab.
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3.2.7 Magnetooptischer Kerr-Effekt

Der magnetooptische Kerr-Effekt (MOKE) [61, 62] kann ausgenutzt werden um die magne-

tischen Eigenschaften eines dünnen Films qualitativ, schnell und ortsabhängig zu erfassen.

Bei diesem Effekt wird die Polarisationsebene eines einfallenden Lichtstrahls bei der Refle-

xion an einer ferri/ferromagnetischen Oberfläche gedreht. Diese Drehung resultiert aus dem

magnetischem zirkularen Dichroismus [63, 64]. Ähnlich wie in dem Ellipsometrie-Aufbau,

beschrieben in Kap. 3.1.3, kann die Drehung des polarisierten Lichtes und damit die Ma-

gnetisierung über das PMSA-Prinzip unter Zuhilfenahme von Lock-in- und photoelastischer

Modulations-Technik bestimmt werden [33, 34]. Ein solcher Aufbau, zusammen mit einem

Helmholtz-Spulen-Paar, wurde benutzt, um die in dieser Arbeit angefertigten longitudina-

len MOKE Messungen zu erstellen. Als Lichtquelle wurde dabei ein He-Ne-Laser benutzt.

Da diese Methode nur eine Nebenrolle in dieser Arbeit spielt, wird hier nicht näher darauf

eingegangen.

3.2.8 Messung des elektrischen Widerstands

Die Messungen des elektrischen Widerstands der dünnen Filme wurden in dem Physical Pro-

perties Measurement System (PPMS) der Firma Quantum Design oder der
”
Willi-Apparatur“

durchgeführt. Das PPMS ist ein kommerzielles System, das die Messung des DC-Widerstandes,

mit Hilfe der Standard-Vierpunkt-Messbrücke der DC Option, in einem Parameterraum von

T = 1.9 - 400K und H = 0 - 90kOe ermöglicht. Mit der
”
Willi-Apparatur“ können ebenso

unkompliziert und schnell temperaturabhängige Widerstandsmessungen durchgeführt wer-

den. In dieser nicht-kommerziellen Anlage wird die Probe langsam in ein Heliumbad ein-

getaucht, wodurch der messbare Temperaturbereich mit T = 4.2 - 295K festgelegt werden

kann. Parallel wird der Widerstand über ein Keithley 2000 Multimeter und die Temperatur

über eine thermische Diode ermittelt. Die Messungen beider Apparaturen haben gemein,

dass der Widerstand über das Vierpunkt-Messverfahren (Kelvin-Messverfahren) ermittelt

wurde. Dabei wird über die zwei äußeren Kontakte ein konstanter Strom angelegt, des-

sen Spannungsabfall über die beiden inneren Kontakte gemessen wird. Der Vorteil dieses

Widerstand-Messverfahrens ist, dass dabei nicht die Kontakt- und Leitungswiderstände mit-

gemessen werden. Die Kontakte wurden jeweils mit Kupferdraht und Leitsilber präpariert.

Alle in dieser Arbeit verwendeten Substrate zeigen einen sehr hohen Widerstand bei Raum-

temperatur und ein isolierendes Verhalten. Folglich haben sie keinen Einfluss auf die Mes-

sungen des elektrischen Widerstands der dünnen Schichten.
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4 A-Platz Ordnung in ferromagnetischen halbmetal-

lischen Manganaten

Bereits seit vielen Jahren erzeugen perowskitische Manganate mit der generellen Formel

Re3+1−xA
2+
x Mn3+

1−xMn4+
x O3, wobei Re und A jeweils Elemente aus der Gruppe der seltenen

Erden (La, Pr, Nd,...) bzw. der Erdalkalimetalle (Ca, Sr, Ba,...) sind, ein reges wissen-

schaftliches Interesse. Verantwortlich dafür ist das Auftreten des CMR Effektes [2, 65], eine

Änderung des elektrischen Widerstandes von mehreren Größenordnungen durch das Anle-

gen eines magnetischen Feldes sowie das halbmetallische7 Verhalten [66] dieser oxidischen

Perowskite, die damit ein großes Potential für die Anwendung in der Spintronik besitzen.

Die Ausgangsverbindung für die Familie der CMR Manganate ist das LaMnO3 (LMO).

Aufgrund der großen Coulomb-Abstoßung zwischen den 3d-Elektronen ist das LMO ein

Mott-Hubbard Isolator [67]. Die Mn3+-Ionen liegen dabei in einer high-spin Elektronenkon-

figuration vor. Die damit einhergehenden Jahn-Teller-Verzerrungen werden innerhalb des

Kristalls zu einem kooperativen Effekt, d.h. die langen Achsen der Sauerstoffoktaeder zeigen

dabei auf die kurzen Achsen, halb-gefüllte 3d-Orbitale zeigen auf leere 3d-Orbitale innerhalb

einer Ebene. Zwischen diesen Ebenen stehen sich jeweils leere Orbitale gegenüber. Zusam-

men mit dem isolierenden Verhalten der 3d-Elektronen hat das zur Folge, dass ein A-Typ

AFM in Bulk-Kristallen beobachtet wird [68], der über den Superaustausch erklärt werden

kann: Innerhalb der beschriebenen Ebenen sind die 3d-Elektronen ferromagnetisch (FM) ge-

koppelt (2. GKA-Regel), während die Kopplung zwischen den Ebenen antiferromagnetisch

(AFM) ist (1. GKA-Regel) [69].

Ersetzt man in LMO das La teilweise durch A2+-Ionen dotiert man damit Löcher in das

3d-Band der Mn3+-Matrix ein, es entstehen Mn4+-Ionen. Dies hat zur Folge, dass eine Fülle

von neuen Phasenübergängen in diesem Material beobachtet werden kann. In der Regel kann

zum einen für x < 0.5 FM in Verbindung mit einem metallischen Verhalten (FMM) und zum

anderen für x > 0.5 eine Ordnung der Orbitale und der Ladung in Verbindung mit AFM

(AFM-COO) beobachtet werden [70]. Wie bereits in Kap.2.2 angesprochen, lässt sich der

Metall/Isolator Übergang nahe TC und der FM für La3+1−xA
2+
x Mn3+

1−xMn4+
x O3, (x < 0.5)

[27, 28] qualitativ durch den Doppelaustausch (DE) erklären. Für den (x > 0.5)-Fall fin-

7Unter Halbmetallen versteht man in dieser Arbeit Materialien, die für die Elektronen mit unterschiedli-
chen Spin unterschiedliche elektrische Leitfähigkeiten zeigen. D.h. es existiert eine metallische Leitfähigkeit
für Elektronen mit einer ausgezeichneten Spin-Richtung, während die Elektronen mit entgegengesetztem
Spin ein isolierendes Verhalten aufweisen. Die hier verwendete Bezeichnung darf nicht mit Semimetall, Halb-
leiter oder der Bezeichnung Halbmetall (vergl. engl. metaloid) für eine Gruppe von Elementen aus dem
Periodensystem zwischen den Metallen und den Nichtmetallen verwechselt werden.
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Abbildung 10: Generisches Phasendiagramm für CMR-Manganate aus [73], überlagert von einem
experimentellen Phasendiagramm von optimal dotierten CMR Manganaten (x = 0.3) mit den Daten
aus [74]. Bei diesem Diagramm handelt es sich um eine modifizierte Version aus der Literatur [75].

det der Superaustausch (SE) Anwendung. Mit dem Einbringen von A2+-Ionen ändert man

zusätzlich den chemischen Druck innerhalb des Kristalls durch die verschieden Ionenradien

der Elemente, die auf dem A-Platz zu finden sind. Damit ändert man auch den Mn−O−Mn

Winkel und damit die Überlappung der Orbitale. Das hat wiederum einen direkten Einfluss

darauf, wie stark die 3d-Elektronen gebunden bzw. delokalisiert sind. Somit wird auch die

Austauschwechselwirkung zwischen den 3d-Elektronen, sowohl für den SE- (mit gebundenen

Elektronen) als auch für den DE-Fall (mit delokalisierten Elektronen) durch den chemischen

Druck beeinflusst. Der erstaunlich große Einfluss des Kristallgitter-Systems auf das Elektro-

nensystem in Manganaten ist dabei auf eine große Elektron-Phonon-Kopplung λ, aufgrund

des Jahn-Teller-Effektes zurückzuführen. Es wurde theoretisch gezeigt, dass λ in Manga-

naten groß genug ist, dass die eg-Elektronen bei Jahn-Teller-Verzerrungen lokalisiert sind.

Das daraus resultierende Quasiteilchen (Elektron+Phonon über die Jahn-Teller-Verzerrung)

bezeichnet man als Jahn-Teller-Polaron [71, 72].

Zusammenfassend können die Phasenübergänge in Manganaten durch die Lochkonzentra-

tion x und durch die Gitterverzerrung, die im trivialsten Fall mit dem TF beschrieben

werden kann, beeinflusst werden. Man spricht hierbei auch von der Kontrolle der Füllung

(Parameter x) und der Bandbreite (Parameter TF ) der elektronischen Bänder [67]. In die-

ser Arbeit wird weiter speziell der Fall x ∼ 0.33 betrachtet, aus diesem Grund wird auf
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Variation von x nicht weiter eingegangen. Bei der Variation von TF unterscheidet man

CMR-Manganate mit großer Bandbreite 0.98 < TF < 1 (z.B. La0.67Sr0.33MnO3), mit

mittlerer Bandbreite 0.96 < TF < 0.98 (z.B. La0.67Ca0.33MnO3) und kleiner Bandbreite

TF < 0.96 (z.B. Pr0.67Ca0.33MnO3). Bemerkenswerterweise ist der Toleranzfaktor propor-

tional zu der Elektron-Phonon-Kopplung λ mit λ ∼ 1− TF [75]. Dieser Zusammenhang ist

in Abb.10 dargestellt. Auf dem blauen Hintergrund ist das generalisierte Phasendiagramm

für CMR-Manganate von Mathur und Littlewood [73] gezeigt. Es sind neben der para-

magnetisch isolierenden Phase oberhalb der Übergangstemperaturen die zwei Hauptphasen

der CMR-Manganate gezeigt: die FMM-Phase für kleine Werte von λ und die AFM-COO-

Phase für große Werte von λ. Dabei ist der Phasenübergang für λ < λ0 ein kontinuierlicher

Phasenübergang zweiter Ordnung, der für λ > λ0 in einen Phasenübergang erster Ord-

nung übergeht. Letzterer führt zu einer elektronischen Phasenseparation (PS), die durch den

schraffierten Bereich dargestellt werden soll. Die PS steht in direktem Zusammenhang mit

dem in diesem Bereich auftretenden hohen CMR [75, 76]. Auf diesem generellen Phasendia-

gramm sind die experimentellen Werte von Hwang et al. [74] für optimal dotierte Manganate

(La0.7Sr0.3MnO3 - LSMO, La0.7(Sr1−zCaz)0.3MnO3 - LSCMO, La0.7Ca0.3MnO3 - LCMO,

(La1−yPry)0.7Ca0.3MnO3 - LPCMO, Pr0.7Ca0.3MnO3 - PCMO ) als Funktion von 1− TF
dargestellt. Die Übereinstimmung der beiden Diagramme kann damit verstanden werden,

dass mit der Abnahme von TF, die orthorhombische Verzerrung größer wird und damit

die Bandbreite abnimmt. Somit nimmt TC proportional zu TF ab und schließlich sind die

Elektronen stärker an das Gitter gebunden, es entsteht eine AFM-COO-Phase [74].

Es gibt zwei signifikante Punkte in diesem Phasendiagramm, die für spintronische Anwen-

dungen interessant sind: Zum einen ist das der große CMR rund um das LPCMO System

(λ < λ0), zum anderen das LSMO als ferromagnetisches Halbmetall bei hohen Temperaturen

(TF ∼ 1). In den nächsten zwei Kapiteln wird der Einfluss von der A-Platz Ordnung auf

diese zwei Systeme untersucht. Dabei wurde die elektronische PS künstlich in teilgeordneten

(La0.5Pr0.5)0.67Ca0.33O3 modelliert. In LSMO wurde hingegen untersucht, ob es möglich ist,

die Curie-Temperatur mit der Hilfe von künstlicher A-Platz Ordnung zu erhöhen.
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4.1 Künstliche elektronische Phasenseparation in teilgeordneten

(La0.5Pr0.5)0.67Ca0.33MnO3

4.1.1 Elektronischen Phasenseparation und Kolossaler Magnetowiderstand in

(La1−yPry)0.67Ca0.33MnO3

Vor 15 Jahren wurde bereits gezeigt, dass in dem (La1−yPry)0.67Ca0.33MnO3 (LPCMO) Sys-

tem eine elektronische PS nahe TC stattfindet. Das bei hohen Temperaturen paramagnetische

Material bildet dabei sowohl FMM als auch AFM-COO Bereiche unter Kühlung/Anlegen

eines externen Feldes aus. Mit Hilfe dieser PS konnte auch ein Ansatz für die Erklärung des

großen CMR erstellt werden [76]. Die genauen Wechselwirkungen zwischen diesen konkur-

rierenden Phasen sind damit jedoch nicht vollständig verstanden.

In Abb.11 ist der spezifische Widerstand (a) und die Magnetisierung (b) eines dünnen

(La0.6Pr0.4)0.67Ca0.33MnO3 Filmes auf MgO(100) Substrat als Funktion der Temperatur

T und des magnetischen Feldes H dargestellt (Daten aus [77, 78]). Der Metall/Isolator

Übergang (MIT) bei der Temperatur TMI ∼ TC ∼ 190K ist klar zu erkennen. In einem

relativ engen Intervall um diese Temperatur ist ein hoher CMR= (R(0) − R(H))/R(H)

vorhanden. Der Phasenübergang erster Ordnung ist klar durch die Existenz einer Hysterese

zwischen den Aufwärm/Abkühl- bzw. Feldauf/Feldab-Kurven (in Abb.11 durch Pfeile ange-

deutet) zu erkennen. Dabei muss für die feldabhängige Magnetisierung bei TC ∼ 190K beach-

tet werden, dass neben der ferromagnetische Hysterese durch Domänenwachstum/drehung

bei niedrigeren Feldern H < 0.3kOe, eine zusätzliche Hysterese zwischen 0.3kOe < H <

8kOe vorhanden ist. Der feldabhängige Widerstand bei TMI ∼ TC ∼ 190K zeigt für die

Feldauf-Kurve ein Maximum im Widerstand nahe dem Koerzitivfeld (in Abb.11 angedeutet

durch die blauen Markierungen). Dieses Verhalten ist ähnlich dem Widerstandsverlauf, der

in Tunnel-Magnetowiderstands-Experimenten beobachtet werden kann [19]. Das Koerzitiv-

feld (geschlossene Symbole in Abb.12) zeigt eine wurzelförmige Temperaturabhängigkeit für

T << TC und steigt nahe TC stark an, bevor es für T > TC verschwindet. In breitbandigen

Manganaten (LSMO, LCMO) wird im Kontrast dazu eine lineare Temperaturabhängigkeit

von HC beobachtet und der Peak nahe TC taucht nicht auf [78, 79]. Das wurzelförmige

Verhalten in LPCMO ist dabei zurückzuführen auf die Anwesenheit von eindomänigen,

ferromagnetischen Partikeln [80] mit einer superparamagnetischen Block Temperatur von

TB ∼ 1.05 · TC . Die Domänengröße kann damit auf δ ∼ 6 - 8nm abgeschätzt werden [78].

Das Maximum von HC nahe TC ist dabei ein klares Indiz, dass in diesem phasenseparierten

System eine Austauschwechselwirkung zwischen FM- und AFM-Domänen statt findet (wie

bereits in anderen AFM/FM gekoppelten Systemen beobachtet [81–83]). Aus den anharmo-
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Abbildung 11: a) Spezifischer Widerstand ρ als Funktion der Temperatur T eines
(La0.6Pr0.4)0.67Ca0.33MnO3 Filmes auf MgO(100) Substrat bei einem externen magnetischen Feld
von 0Oe (schwarz) und 40kOe (rot). Es ist sowohl die Abkühl- als auch die Aufwärmkurve ge-
zeigt. Das rechte, eingebettete Diagramm zeigt diese Funktion vergrößert, zur Verdeutlichung der
thermalen Hysterese. Das linke, eingebettete Diagramm zeigt die Feldabhängigkeit des spezifischen
Widerstands bei einer Temperatur nahe TC bei 190K. b) Die Magnetisierung der gleichen Probe
bei einem externen Feld von 100Oe. Die eingebetteten Diagramme sind wie in a) zu begreifen. Die
Pfeile zeigen die Messrichtung an. Die blauen Markierungen in den feldabhängigen Kurven deuten
an, dass ein Maximum im Widerstand für Temperaturen nahe TC bei dem Koerzitivfeld zu finden
ist. Die Daten sind aus [77, 78] entnommen.
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Abbildung 12: Die geschlossenen Symbole zeigen das Quadrat des normierten Koerzitivfeldes hc =
(Hc(T )/Hc(0))2 als Funktion der normierten Temperatur t = (t− TC)/TC , für LPCMO Filme mit
y = 0.4 (Quadrate) und y = 0.375 (Dreiecke). Die gestrichelte Linie zeigt die lineare Anpassung mit
der eine Block Temperatur von TB = 1.05 · TC bestimmt werden kann. Die offenen Symbole zeigen
die relative Anzahl der korrelierten Polaronen nCP (T ). Mit dieser Anzahl skaliert die CMR(T )
Kurve (rot). Die Skizzen zeigen das Modell der magnetischen Struktur in der Nähe und weit weg
von TC . Die Daten sind aus [78] entnommen.

nischen Beträgen aus AC-Widerstandsmessungen (spezifischer: der dritten Harmonischen)

kann die relative Anzahl der korrelierten Jahn-Teller-Polaronen nCP temperaturabhängig

bestimmt werden (offene Symbole in Abb.12). Diese Größe hat mit 0.5% ein Maximum bei

T ∼ TC und skaliert mit der CMR(T ) Kurve [79]. Benutzt man die Korrelationslänge der

Jahn-Teller-Polaronen von δ ∼ 1 - 2nm, die aus Neutronen-Streuexperimenten gewonnen

wurde [84, 85] und legt die daraus resultierende AFM-COO Phase auf die Domänengrenzen,

um die ferromagnetischen eindomänigen Partikel herum, kann man aus der Anzahl nCP einen

Durchmesser von δ ∼ 9nm für die FM-Domänen erhalten [78]. Dieses Ergebnis stimmt sehr

gut mit dem Resultat für δ aus der Abschätzung über die Block Temperatur TB überein. Aus

diesem Bild erhält man ein Modell für die PS in LPCMO (skizziert in Abb.12), welches die

beschriebenen Ergebnisse hinreichend erklären kann: Nahe TC ist eine AFM-COO Phase aus

korrelierten Jahn-Teller-Polaronen zwischen den FM Partikeln vorhanden, die zu einer AFM

Kopplung zwischen den FM-Partikeln führt. Legt man ein kleines magnetisches Feld an, er-

wartet man in diesem Modell zunächst das beobachtete TMR-artige Verhalten: Für H = HC

ist der Widerstand maximal, aufgrund der hohen AFM-Ordnung zwischen den FM Partikel.

Erhöht man weiter das externe Feld auf H > HC richten sich die FM-Domänen parallel

47



4 A-Platz Ordnung in ferromagnetischen halbmetallischen Manganaten

0 , 0 0 , 1 0 , 2 0 , 3 0 , 4 0 , 5 0 , 6 0 , 7 0 , 8 0 , 9 1 , 0
5 0
7 5

1 0 0
1 2 5
1 5 0
1 7 5
2 0 0
2 2 5
2 5 0
2 7 5

 T MI
 [K

]

T C [K
]

P r  D o t i e r u n g  y

M e t a l l

5 0
7 5
1 0 0
1 2 5
1 5 0
1 7 5
2 0 0
2 2 5
2 5 0
2 7 5

 

P e r k o l a t i o n s g r e n z e

M e t a l l

I s o l a t o r

0 , 9 6 7 0 , 9 6 6 0 , 9 6 5 0 , 9 6 4 0 , 9 6 3 0 , 9 6 2 0 , 9 6 1 0 , 9 6 0 0 , 9 5 9 0 , 9 5 8
T o l e r a n z f a k t o r  t

Abbildung 13: Die MIT Temperatur TMI (schwarz) und die Curie-Temperatur TC (rot) als Funk-
tion der Pr-Dotierung y von (La1−yPry)0.67Ca0.33MnO3 Filmen auf MgO(100) Substrat. Ab der
Perkolationsgrenze von yc ∼ 0.75 ist kein MIT mehr im Material vorhanden. Es zeigt sich eine
Unstetigkeit bei y = 0.5 bei der, im Gegensatz zu bekannten Daten in Bulk-Polykristallen [74, 76],
kein MIT und ein stark verringertes TC gemessen wird. Die Daten sind aus [77] entnommen.

aus. Durch den halbmetallischen Charakter des Transports, fällt der Widerstand in diesem

Bereich drastisch ab (CMR). Die Hysteresen im Widerstand und in der Magnetisierung

schließen sich für mehrere kOe. Bei diesen hohen Feldern werden die antiferromagnetischen

Korrelationen zerstört. Senkt man die Temperatur in diesem Modell auf T << TC nimmt die

Anzahl der korrelierten Polaronen stark ab. Damit existiert keine AFM-Kopplung zwischen

den FM Partikeln. In diesem Bereich des Phasendiagrammes ist damit auch kein CMR zu

finden. Die Daten zeigen klar, dass die Größe des CMR in einem direkten Zusammenhang

mit der PS und der Anwesenheit von korrelierten Polaronen steht [78].

Mit der Variation des La/Pr Verhältnisses im LPCMO System mit x ∼ 0.33 bewegt sich

das Manganat zwischen einer mittleren Bandbreite (LCMO) und einer kleinen Bandbrei-

te (PCMO). Das LCMO bildet bei niedrigen Temperaturen eine FMM-Phase mit einem

Phasenübergang nahe der 2.Ordnung und einen geringen Anteil an korrelierten Polaro-

nen aus [75, 86]. Bei PCMO wird diskutiert, dass sich bei tiefen Temperaturen ein COO-

Isolator mit einem gekanteten AFM- [87] oder ein elektronisch phasenseparierter Zustand,

der hauptsächlich aus einer isolierenden AFM-COO und einem kleinen Anteil einer FMM

Phase [88, 89] besteht, ausbildet. Für das LPCMO System bedeutet das folglich, dass mit

der Erhöhung des Pr-Anteils y der Anteil der COO-Phase stetig ansteigt und sich der MIT
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zu tieferen Temperaturen verschiebt. Dies spiegelt sich in den experimentellen Ergebnissen

wieder [74, 76, 77] (siehe Abb.13). Es existiert ein kritischer Wert yc, so dass für y > yc

kein MIT stattfindet. Dieser Wert wird auch Perkolationsgrenze genannt: Der Anteil der

FMM-Phase ist dabei nicht mehr groß genug, damit sich ein perkolativer Pfad durch das

Material ausbilden kann, über den der elektrische Transport vermittelt wird [76]. Somit

bleibt das Material über den gesamten Temperaturverlauf isolierend. Für dünne LPCMO

Filme auf MgO-Substrat (siehe Abb.13) ist die Perkolationsgrenze bei yc ∼ 0.75 zu fin-

den [77]. Dennoch kann in dem Bereich y > yc ein MIT mit dem Anlegen eines exter-

nen Feldes induziert werden [77]. Dabei schmilzt man die COO-Phase (zum Teil) mit dem

externen Feld auf [78, 90] und verschiebt damit die Volumenanteile der AFM-COO- und

FMM-Phase. In dem in Abb.13 aufgeführten Diagramm für dünne LPCMO Filme gibt

es einen kritischen Punkt bei y = 0.5 (in Abb.13 mit einer roten Ellipse markiert). Die

Magnetisierung ist in Größe und Übergangstemperatur verringert, es existiert kein MIT

ohne externes Feld [77]. Diese Unstetigkeit wurde in Bulk-Polykristallen nicht registriert

[74, 76] (in Abb.13 angedeutet durch die schwarze gestrichelte Linie). Generell zeigen die

Proben mit y = 0.5 ähnliche magnetische und elektrische Eigenschaften wie LPCMO mit

y ∼ 0.9 [77]. Bislang existiert keine hinreichende Erklärung für diese Unstetigkeit. Even-

tuell existiert in diesem Teil des Phasendiagrammes eine gewisse Tendenz zur Ordnung

oder zur Unordnung der drei verschiedenen A-Platz Ionen, deren Anzahl hier etwa gleich

groß ist (nominell La∼0.33Pr∼0.33Ca∼0.33MnO3). Eine künstliche Ordnung der A-Platz Io-

nen durch die Präparation von (La0.67Ca0.33MnO3)/(Pr0.67Ca0.33MnO3) (LCMO/PCMO)

Überstrukturen kann einerseits Einblicke in diese Thematik bringen, andererseits stellen die-

se Überstrukturen ein künstlich, lagenweise PS System (in FMM-LCMO und CAFM-COO-

PCMO Lagen) dar, welches sich geometrisch klar von der natürlichen PS unterscheidet.

Daraus können neue Erkenntnisse über die Wechselwirkungen und die kritischen Größen

zwischen bzw. in den zwei konkurrierenden Phasen gewonnen werden.

4.1.2 Präparation von (La0.67Ca0.33MnO3)/(Pr0.67Ca0.33MnO3) Überstrukturen

Das La0.67Ca0.33MnO3 (LCMO) System wurde zunächst, wie bereits in einer früheren Ar-

beit beschrieben [77], eingestellt: Dazu wurde das La/Mn-Verhältnis mit der Präparation von

LaMnO3 Filmen auf MgO(001), näherungsweise ermittelt, indem die Oberflächenmorphologie

schrittweise optimiert wurde. Das La/Ca-Verhältnis wurde anschließend ermittelt, indem die

Curie- bzw. die MIT-Temperatur TC bzw. TMI sowie die Schärfe dieses Phasenüberganges,

ausgedrückt durch den Wert αR = Max((T/R) · (dR/dT )), optimiert wurde. Im LCMO

System ist das maximale TC ∼ 275◦C gerade bei x = 0.33 anzutreffen [91]. Der absolu-
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te stöchiometrische Fehler des La/Ca-Verhältnisses im Film δx kann, aufgrund der Breite

des Maximums von TC in dem Bulk-Kristall-Phasendiagramm mit δx ∼ 0.03 abgeschätzt

werden. Die ermittelten Koeffizienten für das La/Mn- und das La/Ca-Verhältnis unter-

scheiden sich nicht von den Koeffizienten aus der Literatur [77]. Diese Koeffizienten wurden

auch für das Pr0.67Ca0.33MnO3 (PCMO) System angenommen (Pr/Mn = La/Mn und

Pr/Ca = La/Ca).

Für die Präparation dieses Systems wurde das MgO(001) als Substrat gewählt. Der Un-

terschied zwischen den pseudokubischen Gitterkonstanten von MgO (mit ∼ 0.42nm) und

LPCMO (mit ∼ 0.386nm) ist mit ∼ 8% sehr groß. Diese große Diskrepanz führt bei dem

Wachstum der allerersten Lagen des Manganatmaterials zu einer vermehrten Ausbildung von

Versetzungen. Nach wenigen Lagen (∼ 3u.c.8) wächst das Material epitaktisch und unver-

spannt auf dem Substrat auf. Dieser Mechanismus funktioniert besonders gut für bestimmte

Größenverhältnisse der Gitterkonstanten und Gitterstruktur von Substrat und Filmmate-

rial9 und wird ”domain-matching-epitaxy”genannt [92]. In dem LPCMO System, in dem

der chemische Druck über die Dotierung variiert wird und diese somit einen großen Ein-

fluss auf die physikalischen Eigenschaften des Systems hat, ist es von Vorteil, wenn der Film

relaxiert wächst und keine weiteren Verspannungen über das Substrat in das System einge-

bracht werden. Die Abbildungen 14 a) und b) zeigen das epitaktische Wachstum von LCMO

und PCMO anhand von XRD-Messungen. Diese Messungen offenbaren keine weiteren Refle-

xe neben den Film(00l)- und den Substrat-Reflexen (das Spektrum des blanken Substrates

ist in Abb.14 in rot gezeigt). Dabei ist anzumerken, dass der hier gezeigte ∼ 100nm dicke

PCMO Film auf einem∼ 8nm dicken LCMO Puffer-Film gewachsen wurde. Dies ist nötig, da

PCMO polykristallin-texturiert in (001) und (011)-Richtung direkt auf MgO aufwächst [77],

jedoch nicht auf LCMO, wie in Abb.14b gezeigt wird. Die out-of-plane Gitterkonstante von

LCMO liegt bei ∼ 0.3863nm, nahe der Gitterkonstante von Bulk-LCMO mit 0.3867nm [93].

Das PCMO scheint hingegen teilweise verspannt auf LCMO aufzuwachsen: zum einen sind

die (00l) Reflexe verbreitert, zum anderen ist die out-of-plane Gitterkonstante mit 0.384nm

kleiner als die von Bulk-PCMO mit 0.385nm [94]. Die glatte Oberflächenflächenmorphologie

des ∼ 80nm dicken LCMO und des ∼ 100nm PCMO Films mit dem quadratischen Mittel

der Rauigkeit 0.43nm bzw. 0.71nm, gezeigt durch die STM-Aufnahmen in Abb.14, zeugen

von der guten kristallinen Qualität der Filme.

Die Magnetisierung für LCMO bestätigt, wie bereits erwähnt, eine Curie-Temperatur von

TC = 275K und eine Sättigungsmagnetisierung von Ms ∼ 3.6µB/Mn bei tiefen Tempera-

turen (siehe Abb.15). Dieser Wert entspricht näherungsweise der maximalen, theoretischen

8u.c. ist die Größe einer pseudokubischen Gitterkonstante des Materials.
9Im Fall von LCMO/MgO ist dieses Verhältnis 11/12.
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Abbildung 14: XRD-Spektren von a)LCMO, b)PCMO auf LCMO Puffer-Film, und
c)(LCMO9u.c./PCMO9u.c.)10 Filmen (schwarz) auf MgO(001) Substrat. Zusätzlich ist das Spektrum
des Substrates in rot gezeigt. In allen Spektren sind keine weiteren Reflexe neben den Film(00l)-,
Substrat- und den Überstruktur-Reflexen in c) (markiert mit -1 und +1) zu erkennen. Die einge-
betteten Bilder zeigen die STM-Aufnahmen der entsprechenden Proben.
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Abbildung 15: Magnetische Eigenschaften von LCMO und PCMO auf MgO(001)

M(T )-Kurven bei einem externen Feld von 1kOe von einem 80nm LCMO (schwarz) und
einem 100nm PCMO Film auf einem 8nm LCMO Puffer-Film (rot) auf MgO(001)

Substrat. Das eingebettete Diagramm zeigt die M(H) Hysterese-Schleifen der erwähnten
Proben nach dem Einkühlen im Nullfeld auf eine Temperatur von 10K.
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Abbildung 16: Natürlicher Logarithmus des spezifischen elektrischen Widerstandes ln(ρ) als Funk-
tion der reziproken Temperatur 1/T für einen 80nm PCMO-Film auf MgO(001)-Substrat. Die rote
Gerade ist eine lineare Anpassung für die Daten zwischen 300 − 260K. Diese Gerade weicht für
tiefere Temperaturen ab einer Temperatur von 220−230K stark von den Messdaten ab. Nach Yang
et al. ist an diesem Punkt die Ladungsordnungs-Temperatur TCO zu finden [95].
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Sättigungsmagnetisierung, die man für diese eg-Elektronendotierung erwartet:

Ms,theo = 0.67 ·4µB/Mn3++0.33 ·3µB/Mn4+ = 3.67µB/Mn. Dieser Film zeigt nahe TC einen

MIT und in diesem Phasenübergangsbereich einen CMR (mit der Definition CMR(H) =

(R(0) − R(H))/R(H)) von CMR(70kOe) ∼ 300%. Der PCMO Film mit den adaptier-

ten Koeffizienten aus dem LCMO System ist über den gesamten Temperaturbereich iso-

lierend, zusätzlich existiert eine erhöhte Magnetisierung unterhalb einer Temperatur von

110K (siehe Abb.15). Dieses Verhalten wurde bereits beobachtet: In PCMO Bulk-Kristallen

(mit x = 0.33) liegt bei tiefen Temperaturen ≤ 100K ein gekanteter AFM [87] oder eine

FM/AFM-PS [88, 89] vor. Die PCMO M(H) Hysterese-Schleife bei 10K zeigt eine kleine

Remanenz und damit ein kleines ferromagnetisches Moment. Dieses ferromagnetische Mo-

ment könnte auf den 8nm LCMO Puffer-Film und/oder auf FMM-Bereiche, die sich bei

einer PS bilden, zurückzuführen sein. Das angelegte maximale Feld in dieser Messung von

50kOe und in der feldabhängigen Widerstandsmessung von 70kOe [77] reicht nicht aus,

um einen metamagnetischen Übergang in eine metastabile FMM Phase zu erzwingen, wie

er in PCMO-Bulk-Kristallen beobachtet wird [96]. Man spricht in diesem Zusammenhang

auch von dem Aufschmelzen der korrelierten Polaronen [97], ein Prozess der in dem, für

diese Arbeit präparierten, PCMO nicht beobachtet werden kann. Der Ladungsordnungs-

Phasenübergang lässt sich über den temperaturabhängigen Widerstand mit Hilfe der Me-

thodik, die von Yang et al. etabliert wurde, bestimmen [95]: Für die Auftragung des logarith-

mischen, spezifischen Widerstandes ln(ρ) gegen die reziproke Temperatur 1/T existiert eine

Änderung des linearen Anstiegs bei der Ladungsordnungs-Temperatur TCO (siehe Abb.16).

Dies ist mit einer Änderung der Aktivierungsenergie des Leitungsprozesses gleichzusetzen

und wird als Indiz für den Ladungsordnungs-Phasenübergang angesehen [95]. Das in dieser

Arbeit präparierte PCMO, hat nach dieser Methode eine Ladungsordnungs-Temperatur von

TCO = 220 - 230K, was in guter Übereinstimmung mit dem Bulk-Kristall-Phasendiagramm

für eine Dotierung von x = 0.33 ist [87].

Eine Schichtdickenkontrolle lässt sich durch die Überwachung der deponierten Präkursorlö-

sung-Volumina realisieren. Jedoch ist eine direkte Vorgabe des deponierten Volumen in dem,

bis zu dem Zeitpunkt der Präparation, der in diesem Kapitel beschriebenen Proben, einzigen

MAD-Setup - MAD 1 (siehe Kap.3.1.2) nicht möglich. Das deponierte Volumen VDep kann

jedoch über die Depositionszeit tDep (die über die optische Aerosolflussmessung gemessen

werden kann) mit VDep = V̇Dep · tDep abgeschätzt werden. Allerdings hat dieses Setup mit den

peristaltischen Pumpen einen Fehler von bis zu 10% in der Fließrate V̇Dep. Somit ist der Fehler

der Schichtdicke auch mit min. 10% zu veranschlagen. Um diesen Fehler zu minimieren wurde

vor jeder Deposition die Flussrate geeicht, indem min. zehn mal die Zeit für den Durchfluss
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Abbildung 17: Röntgenreflektometriemessungen von (LCMOnu.c./PCMOnu.c.)m Überstrukturen

auf MgO(001) für verschiedene Bilagen-Dicken (BLT=2 · n · c). Die Überstruktur-Reflexe sind mit
roten Pfeilen markiert, und für den n = 2 Film vergrößert in einem eingebetteten Diagramm
dargestellt. Die Messungen wurden mit der Simulationssoftware ReMagX [51] angepasst. Aus den
Fit-Parametern erhält man die BLT und die RMS Grenzflächenrauigkeiten σ. Im oberen Fit für
n = 9 unterscheidet sich die Rauigkeit der Grenzfläche LCMO/PCMO σL von der Grenzfläche
PCMO/LCMO σP (mit der Reihenfolge untere/obere Lage).
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von 100µl Isopropanol10 gemessen und gemittelt wurde. Die Effektivität der Präkursorlösung,

d.h. das Verhältnis d/V mit der Schichtdicke des deponierten Filmes d und dem Volumen,

der dafür benötigten Präkursorlösung V , ist für LCMO und PCMO gleich [77].

Es wurden ((La0.67Ca0.33MnO3)n/(Pr0.67Ca0.33MnO3)n)m (LCMO/PCMO) Übergitter mit

nominell n = 2, 4, 5, 9 und m = 10 - 20 Wiederholungen präpariert. Dabei ist die er-

ste Lage aller LCMO/PCMO Übergitter eine 3nm LCMO Pufferschicht um das domain-

matching-epitaxy zum Substrat zu gewährleisten. Die Bilagen-Dicke (BLT) konnte mittels

XRR-Messungen und -Simulationen mit der Software ReMagX [51] genau auf BLT/2 = n =

2.2, 3.8, 4.9 bzw. 8.9u.c. bestimmt werden11. Die Messungen (schwarz) und Simulationen (rot)

sind in Abb.17 aufgetragen. Die Position der Überstrukturreflexe ist mit roten Pfeilen ge-

kennzeichnet. Zusätzlich erhält man aus den Simulationen die Grenzflächenrauigkeiten (als

quadratisches Mittel (RMS)) σ zwischen den einzelnen Lagen. Diese liegt für die Übergitter

mit n ≤ 5 bei ca. einer halben Monolage mit σ = 0.2nm. Bemerkenswert ist, dass auch für

den n = 2 Film der Überstrukturreflex klar zu erkennen ist, obwohl der Unterschied der opti-

schen Konstanten zwischen LCMO und PCMO sehr klein ist (∆δ ∼ 0.6% und ∆β ∼ 4.8%).

Für den n = 9 Film sind, aufgrund der großen BLT, drei Überstrukturreflexe in der Messung

zu finden und somit mehr Informationen über die Struktur vorhanden. Hier gelingt eine Un-

terscheidung der Rauigkeit von der Grenzfläche LCMO/PCMO σL und von der Grenzfläche

PCMO/LCMO σP (mit der Reihenfolge untere/obere Lage). Es ergibt sich aus der Anpas-

sung der Messkurve eine größere Grenzflächenrauigkeit mit σ < σL = 0.4nm < 0.7nm = σP .

Um die Anpassung so, wie sie in Abb.17 dargestellt ist, zu bewerkstelligen, muss angenom-

men werden, dass sich das Pr/Ca- leicht (ca. 5%) von dem La/Ca-Verhältnis unterscheidet.

Hierbei muss jedoch beachtet werden, dass die Größe der Grenzflächenrauigkeit stark von der

Wahl der Dotierungsdifferenz abhängt. Da diese nicht genau terminiert werden kann, sind

die absoluten Werte von σ für alle in Abb.17 gezeigten Messungen nur schwer zu bestim-

men. Im Vergleich mit der Oberflächenrauigkeit, ermittelt aus den STM Aufnahmen (weiter

unten), stellt die Grenzflächenrauigkeit, die sich für den n = 9 Film ergibt, ein realistisches

Maß für σ in den LCMO/PCMO Übergittern auf MgO dar. Aufgrund der geringeren Infor-

mationsdichte in den Messungen der Proben mit n < 9 (nur ein Überstrukturreflex), kann

keine Aussage darüber getroffen werden, ob die in der n = 9 Probe ermittelten strukturellen

Eigenschaften (Dotierungsdifferenz, Unterschied in der Grenzflächenrauigkeit), auch auf die

Proben mit kleineren n zutreffen. Diese relative scharfen Grenzflächen resultieren auch aus

der Tatsache heraus, dass der La-Pr-Diffusionskoeffizient nahe der Depositionstemperatur

10Das Volumen wurde mit einer Hochpräzisionspipette (rel. Fehler < 1.2%) in das System eingegeben; im
Fließverhalten gibt keinen Unterschied zwischen DMF und Isopropanol.

11In diesen Simulationen kann nur die BLT ermittelt, jedoch nicht die einzelnen Schichtdicken von LCMO
und PCMO.
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mit D(945◦C) < 5.3 · 10−19cm2/s sehr klein ist. Diese Abschätzung wurde von Felix Massel

im Rahmen seiner Bachelorarbeit ermittelt, in der die Änderung der strukturellen und elek-

trischen Eigenschaften der LCMO/PCMO Übergitter als Funktion der thermischen Auslage-

rung untersucht wurden [98]. Exemplarisch ist in Abb.14 c) das XRD-Spektrum für den n = 9

Film dargestellt. Es sind keine Fremdphasenreflexe vorhanden. Die Überstrukturreflexe,

die auch nur durch den leichten, bereits angesprochenen, Dotierungsunterschied zwischen

LCMO und PCMO erklärt werden können12, sind mit −1 und +1 markiert. Die anderen

Filme dieser Serie zeigen keine Überstrukturreflexe. Die pseudokubische Gitterkonstante der

Überstrukturen liegt nahe der out-of-plane Gitterkonstanten von LCMO, für die verschie-

denen Übergitter mit unterschiedlichen n, zwischen 0.3866nm und 0.3860nm. Diese Werte

zeigen keine systematische Abhängigkeit von n. Das STM-Bild des n = 9 Films (eingebet-

tetes Bild in Abb.14 c) zeigt eine glatte Oberfläche, es sind gitterkonstantengroße Stufen

zu erkennen. Die RMS Oberflächenrauigkeit liegt für alle Übergitter zwischen 0.5 - 0.8nm.

Zusammenfassend kann festgestellt werden, dass epitaktische LCMO/PCMO Übergitter auf

MgO(001) Substrat präpariert werden konnten. Möglicherweise existiert ein leichter Dotie-

rungsunterschied zwischen LCMO und PCMO. Jedoch wird im Vergleich mit den Bulk-

Kristall-Phasendiagrammen [87, 91] keine große Änderung der magnetischen und elektro-

nischen Eigenschaften erwartet. Die RMS Grenzflächenrauigkeit kann auf Werte zwischen

1 - 2u.c. abgeschätzt werden. Daraus folgt, dass insbesondere für Schichten mit kleiner BLT

kein reines PCMO und LCMO vorhanden ist. Jedoch ist weiterhin eine chemische Modulation

existent, die dieses Material von dem gemischten LPCMO y = 0.5 Material unterscheidet.

4.1.3 Elektronische und Magnetische Charakterisierung von

(La0.67Ca0.33MnO3)/(Pr0.67Ca0.33MnO3) Überstrukturen

Zunächst ist anzumerken, dass neben den beschriebenen LCMO/PCMO Übergittern auch

zwei weitere LPCMO Filme mit y = 0.5 präpariert wurden, die prinzipiell die ungeordnete

Variante der Übergitter mit n = 0 darstellen. Der Widerstand (bei Nullfeld und bei 20kOe)

und die Magnetisierung für einige LCMO/PCMO Übergitter mit verschiedenen n und LPC-

MO Filme mit verschiedenen y, sind als Funktion der Temperatur in Abb.18 bzw. Abb.20 auf-

getragen. Die LCMO/PCMO Übergitter mit n ≥ 5 zeigen einen MIT bei TMI nahe der Curie-

Temperatur TC ≥ 220K, keine thermale Hysterese im Widerstand oder in der Magnetisierung

und einen maximalen CMR(H) in der Größenordnung von CMR(20kOe) ∼ 102 − 103%. Im

Gegensatz dazu weisen die Übergitter mit n = 2 und n = 4 einen großen CMR(20kOe) ∼ 105

- 107% und eine thermale Hysterese auf. Darüber hinaus existiert kein MIT bei Nullfeld in

12Dies kann mit Hilfe der XRD Simulation aus Kap.3.2.2 erschlossen werden.
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Abbildung 18: Gezeigt sind die CMR(T, 20kOe)- (Strichpunktlinie) und die, auf den Widerstand
bei 300K normierten, R(T )-Kurven bei Nullfeld (durchgezogene Linie) und bei einem externen Feld
von 20kOe (gepunktete Linie) für LCMO/PCMO Übergitter mit n = 5 (blau), 4 (grün), 2 (rot)
und n = 0 bzw. LPCMO mit y = 0.5 (schwarz). Die Einkühl- und Aufwärmkurven sind mit Pfeilen
markiert.

Abbildung 19: M(H)-Kurven nach der Einkühlung bei Nullfeld auf 10K von LCMO/PCMO

Übergittern mit n = 5 (blau), n = 2 (rot) und n = 0 bzw. LPCMO mit y = 0.5. Das einge-
bettete Diagramm zeigt die Neukurven zwischen 0 und 20kOe. Für diese Messungen wurde ein
maximales Feld von 50kOe angelegt.
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Abbildung 20: M(T )-Kurven bei einem externen Feld von 1kOe von LCMO/PCMO Übergitter
(durchgezogene Linie) mit n = 9 (grau), 5 (blau), 4 (grün), 2 (rot) und LPCMO-Filme (gepunktete
Linie) mit y = 0.4 (magenta) und 0.6 (ocker). Einkühl- und Aufwärmkurven sind mit Pfeilen
markiert.

dem n = 2 Übergitter. Ähnlich dazu sind die elektronischen Eigenschaften der LPCMO Filme

mit y = 0.5. Sie zeigen keinen TMI bei Nullfeld, einen hohen CMR, jedoch, im Unterschied

zu dem Übergitter mit n = 2, nur ein sehr schwaches hysteretisches Verhalten. Als Funktion

der BLT fällt das TMI und damit auch TC der Übergitter mit steigendem n ab, die Tendenz

ist vergleichbar mit dem LPCMO System mit steigender Pr-Dotierung y. In Abb.19 ist die

Magnetisierung M als Funktion des externen Feldes H mit einem maximalen angelegten Feld

von 50kOe, für drei LCMO/PCMO Übergitter nach dem Einkühlen bei Nullfeld auf 10K

dargestellt. Mit kleiner werdenden BLT sinkt die Sättigungsmagnetisierung von2.8µB/Mn

bei n = 5 auf eine Wert von ∼ 0.9µB/Mn bei n = 0, bzw. im LPCMO Sys-tem y = 0.5,

stetig ab. Gleichzeitig steigt das Koerzitivfeld mit n weiter, bis zu einem Wert von 800Oe an,

wobei das Hc von dem n = 2 Übergitter leicht größer ist als das von dem y = 0.5 LPCMO

Film. Zusätzlich sind die Neukurven dieser Messungen in dem eingebetteten Diagramm in

Abb.19 dargestellt. Die Differenz zwischen der Feldauf- und Feldab-Kurve ist für das n = 2

Übergitter signifikant größer im Vergleich zu dem n = 5 Übergitter und dem y = 0.5 LPCMO

Film.

Um Aussagen über den PS Zustand treffen zu können, wurde die Relaxation des elektri-

schen Widerstandes nach dem Anlegen eines externen Feldes gemessen. Diese Messungen

wurden in einem optischen Kryostat (Displex 202E von Advanced Research Systems) mit
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Abbildung 21: Relaxation des elektrischen Widerstandes R durch das Schalten eines externen

Feldes H für die LCMO/PCMO Übergitter mit n = 5, 4, 2 sowie einem LPCMO-Film mit y = 0.6,
nach einer Abkühlung zu der, über dem entsprechenden Diagramm angegebenen, Temperatur bei
Nullfeld (ZFC). Die eingebetteten Diagramme zeigen die Vergrößerung des entsprechend markierten
Bereiches. Die Daten sind aus [99] entnommen.
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einem geschlossenen He-Kühlkreislauf, der sich in einem konventionellen Elektromagneten

(mit einem maximalen magnetischen Fluss Bmax ∼ 1.5T ) befindet, durchgeführt. Über eine

Vierpunktmessung auf der Probenoberfläche wurde ein Strom von 100µA angelegt und die

Spannung mit einem Multimeter des Typs Keithley 197 gemessen. Diese Messungen wurden

von Felix Koeth im Rahmen seiner Bachelorarbeit [99] durchgeführt. Aufgrund der lang-

reichweitigen PS im LPCMO System gibt es metastabile Zustände. Diese sind durch eine

Hierarchie von Energiebarrieren, die durch elastische Deformationen im Kristall induziert

werden, von dem Gleichgewichtszustand getrennt. Legt man nun ein externes Magnetfeld

an diesen metastabilen Zustand an, relaxiert das System langsam in den Gleichgewichts-

zustand [100, 101]. An diesem Punkt muss noch angemerkt werden, dass das Schalten des

Magneten in einem wesentlich kleineren Zeitraum abläuft, als die Widerstands Relaxation

mit typischen Werten im Bereich von mehreren Sekunden [99, 101]. Die wichtigsten Er-

gebnisse dieser Messungen an LCMO/PCMO Übergittern und an LPCMO Filmen sind in

Abb.21 dargestellt. Um den metastabilen Zustand zu erreichen wurden die Proben zunächst

in Nullfeld auf Temperaturen nahe TMI abgekühlt. Für LPCMO mit y = 0.6 wird eine Re-

laxation mit einer typischen Relaxationszeit von τ ∼ 100s und eine Rückrelaxation, nach

dem Abschalten des Feldes, beobachtet. Diese Beobachtung ist übereinstimmend mit den

Resultaten in Bulk-LPCMO Kristallen [101]. Genau das gleiche Verhalten beobachtet man

in den LCMO/PCMO Übergittern mit y = 4. In dem n = 2 Übergitter ist das Relaxa-

tionsverhalten, wie in den bisher beschriebenen Proben nicht beschränkt auf einen kleinen

Temperaturbereich um TMI , stattdessen ist es für T < 90K immer vorhanden (in Abb.21 ex-

emplarisch für T = 25K gezeigt). Zusätzlich existiert keine Rückrelaxation in dieser Probe.

LCMO/PCMO Übergitter mit n ≥ 5 zeigen keine langsame Relaxation. Die hier beobachtete

schnelle Relaxation kann dem Abklingen des externen Feldes zugeschrieben werden.

4.1.4 Diskussion und Vergleich der künstlichen und intrinsischen elektronischer

Phasenseparation in LCMO/PCMO und LPCMO

Die Daten aus den Relaxationsmessungen der Übergitter mit n = 2 als auch n = 4 zei-

gen, dass ein PS-Zustand vorhanden ist, der, aufgrund der Messgeometrie, auch senkrecht

zu den einzelnen Lagen der Übergitterstruktur existiert. Dabei verbleibt die n = 2 Probe

nach dem Entfernen des externen Feldes in einem großskaligen PS-Zustand (keine thermale

Rückrelaxation), der über die Geometrie der künstlichen PS durch die Übergitterstruktur

hinaus geht. Das bedeutet, es existiert eine elektrische PS, die nicht aus der chemischen PS

durch die Aufteilung in LCMO- und PCMO-Lagen entsteht. In den n ≥ 5 Übergittern hin-

gegen existiert kein metastabiler- und damit auch kein PS-Zustand parallel zur Messrichtung
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des elektrischen Widerstandes. Zusammenfassend können die LCMO/PCMO Übergitter da-

mit in zwei Gruppen aufgeteilt werden, deren Grenze zwischen n = 5 und n = 4 liegt mit

nkrit ∼ 4.5.

Oberhalb dieser Grenze erkennt man in den Widerstandsmessungen, dass der Phasenübergang

vom paramagnetischen Isolator (PMI) zum FMM nahe der 2.Ordnung ist (es ist keine ther-

mische Hysterese zu erkennen, moderater CMR, keine langsame Relaxation). Demzufolge

entspricht dieser Phasenübergang, einem PMI/FMM Übergang, wie man ihn in LCMO

erwarten würde. Auch das TC ∼ TMI ∼ 220 - 230K liegt nahe (etwas unterhalb) der

LCMO Übergangstemperatur von TC ∼ 270K. In Anbetracht der Richtung der Messung

des elektrischen Widerstandes (parallel zur Filmoberfläche), kann aus dieser Beobachtung

geschlossen werden, dass die elektrische Leitung bei tiefen Temperaturen vornehmlich von

den LCMO Lagen getragen wird. Jedoch kann nicht ermittelt werden, ob das PCMO in

diesen Übergittern isolierend ist, da in den R(T ) Kurven kein isolierendes Verhalten bei

tiefen Temperaturen erkennbar ist. Es muss an dieser Stelle jedoch erwähnt werden, dass

leitfähige Kurzschlüsse durch das mit La andotierte PCMO Material (aufgrund der Grenz-

flächenrauigkeit) oder FMM-Domänen durch eine elektrische PS in den PCMO Lagen vor-

handen sind, die verhindern würden, dass ein isolierendes Verhalten von PCMO beobachtet

werden kann. Die Sättigungsmagnetisierung ist für das gesamte Übergitter im Vergleich

zu den LCMO Filmen reduziert, allerdings nicht so stark, wie man es von zwei nicht ge-

genseitig beeinflussten LCMO und PCMO Bestandteilen erwarten würde: Nach Abb.15 ist

die Sättigungsmagnetisierung von LCMO Ms,LCMO ∼ 3.6µB/Mn und von PCMO (von

dem FM-Anteil) Ms,PCMO ∼ 0.5µB/Mn. Somit ist die Sättigungsmagnetisierung für ein

Übergitter, dass aus gleichen, nicht wechselwirkenden Bestandteilen LCMO und PCMO

besteht Ms,LP−SL ∼ 0.5 · 3.6µB/Mn + 0.5 · 0.5µB/Mn ∼ 2µB/Mn. Aus den experimen-

tellen Daten lässt sich schließen, dass die Magnetisierung des PCMO im Vergleich zum

einphasigen Film stark erhöht ist13. Eine Vergrößerung der Bandbreite von PCMO an der

Grenzfläche zum LCMO durch die Eindotierung von La und/oder Verspannung durch das

LCMO verursacht eine Erhöhung des FMM-Anteils in PCMO [74, 75] und damit auch der

Sättigungsmagnetisie-rung. Dies hat zur Folge, dass gleichzeitig die Bandbreite von LCMO

gesenkt wird, was die verringerte Übergangstemperatur erklären kann. In LCMO/PCMO

Übergittern mit n ≤ 5 zeigen die einzelnen Manganate (LCMO und PCMO) eine geringe

gegenseitige Wechselwirkung. Explizit liegt in diesen Übergittern keine von der chemischen

PS losgelöste elektrische PS vor, was durch die Relaxationsmessungen gezeigt wird. Während

die Bandbreite des PCMOs gegenüber den Bulk-Eigenschaften scheinbar erhöht ist, ist die

13Die Annahme, dass LCMO eine Sättigungsmagnetisierung Ms > 3.6µB/Mn besitzt, ist ohne ex-
perimentelle Bestätigung durch eine ortsaufgelöste Messung der Magnetisierung aus Neutronen- oder
Röntgenstreuung, nicht haltbar.
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Bandbreite von LCMO verringert. Diese Wechselwirkung wird dabei durch die gegenseitige

Verspannung und/oder Mischdotierungen an der Grenzfläche vermittelt.

Unterhalb der Grenze von nkrit ∼ 4.5u.c. existiert eine starke gegenseitige Wechselwirkung

der Manganate. Wie sich aus den Relaxationsmessungen erschließen lässt, sind speziell diese

Proben geprägt von einer elektronischen PS, die geometrisch von der chemische PS un-

abhängig ist und über diese hinausgeht. Zusätzlich zeigt der PMI/FMM Übergang mit der

Existenz einer großen thermalen Hysterese die Eigenschaften eines Phasenübergangs erster

Ordnung, der eine Voraussetzung für die elektronische PS ist. Mit sinkender BLT verringert

sich die Gesamtmagnetisierung und damit der Anteil der FMM-Phase in diesen Übergittern.

Für n = 2 ist der Anteil der FMM-Phase so klein, dass kein MIT bei Nullfeld vorhanden

ist. Damit liegt die Perkolationsgrenze in den Übergittern offensichtlich zwischen n = 2 und

4. Wie auch LPCMO nahe der Perkolationsgrenze [77] zeigen die Übergitter im PS-Zustand

einen großen CMR: Wird ein externes Feld an diesen FMM/COO-PS-Zustand angelegt,

sinkt der Widerstand drastisch durch das teilweise Aufschmelzen der COO-Phase und die

parallele Ausrichtung der FMM-Domänen ab [78, 90]. Dabei ist der CMR-Effekt für Proben,

die unterhalb der Perkolationsgrenze mit y < yc (Proben mit Nullfeld-MIT) anzusiedeln

sind tendenziell reversibel und beschränkt auf einen Temperaturbereich nahe TC . Für Pro-

ben oberhalb dieser Grenze ist der CMR irreversibel über einen großen Temperaturbereich

T < TC vorhanden [77]. Diese Charakteristika sind in den Übergittern auch klar existent

und deutlich in den Widerstandskurven zu erkennen (siehe Abb.18). Auch das irreversi-

ble Aufschmelzen der COO-Phase kann in dem n = 2 Übergitter anhand der Neukurve

der Magnetisierung beobachtet werden. Die große Differenz zwischen der Feldauf-Feldab-

Kurve für das n = 2 Übergitter deutet darauf hin, dass das maximale Feld von 50kOe in

dieser Messung (siehe Abb.19) ausreicht, um einen signifikanten Anteil der COO-Phase in

eine FMM-Phase umzuwandeln. Bereits ein Feld von 20kOe erzeugt einen genügend großen

Anteil von FMM-Domänen um einen MIT in dieser Probe zu induzieren. Wie in den M(H)-

Kurven zu erkennen ist, ist diese COO/FMM Phasenumwandlung irreversibel und führt zu

dem ebenso irreversiblen CMR. Generell entsprechen die Übergitter mit n < nkrit in ih-

ren elektrischen und magnetischen Eigenschaften LPCMO Filmen mit y ∼ 0.6 − 0.8 nahe

der Perkolationsgrenze y ∼ 0.75. Insbesondere können die physikalischen Eigenschaften in

diesen Übergittern nicht mehr durch die Bulk-Eigenschaften von schwach wechselwirkenden

LCMO/PCMO Lagen erklärt werden.

Eine derartige Grenze nkrit wurde auch in künstlich phasenseparierten LSMO/PCMO

Übergittern beobachtet, die verspannt auf SrT iO3-Substraten gewachsen wurden [12]. Er-

staunlicherweise entspricht diese Längenskala mit nkrit ·0.386nm ∼ 1.7nm = rCP der Größen-
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Abbildung 22: Phasendiagramm der LPCMO Filme in Abhängigkeit von dem Pr-Gehalt y (blaue
Quadrate) aus [77] (die Daten aller in dieser und in [77] erstellten y = 0.5 LPCMO Filme wurden
berücksichtigt und zusammengefasst). Dazu ist das Phasendiagramm der LCMO/PCMO Übergitter
superpositioniert mit n(y) = 10.6− 11.3 · y u.c. (rote Rauten). Bereiche mit ferromagnetisch metal-
lischen (FMM), paramagnetisch isolierendem (PMI) als auch ferromagnetisch isolierendem (FMI)
Verhalten bei Nullfeld sind markiert. Das graue Rechteck stellt das Intervall in den Phasendiagram-
men dar, indem die Proben eine ausgeprägte, thermale Hysterese zeigen. Die Perkolationsgrenze
ist als schwarze Gerade bei y ∼ 0.75 dargestellt. Die Konvergenz von LPCMO y = 0.5 und LC-
MO/PCMO n = 0 ist mit dem violetten Pfeil gekennzeichnet.

63



4 A-Platz Ordnung in ferromagnetischen halbmetallischen Manganaten

ordnung der korrelierten Polaronen [84, 85]. Diese Feststellung liefert einen Erklärungsansatz

für die eben erwähnte Grenze: Die maximale relative Anzahl der korrelierten Polaronen

nCP,max ist in dem LPCMO System direkt abhängig von dem Pr-Gehalt y [78]. Ein größerer

Pr-Gehalt führt zu einen größeren nCP,max. Ist die Schichtdicke von PCMO d in den Über-

gittern kleiner als die Größenordnung der korrelierten Polaronen d > rCP , so gibt es zwei

Szenarien, die sich ergeben können: Entweder breiten sich die korrelierten Polaronen in das

polaronen-ärmere LCMO aus oder es existieren durch die geometrische Beschränkung wesent-

lich weniger Polaronen im Material. Anhand der beobachteten physikalischen Eigenschaften

ist jedoch ein Anstieg des AFM-COO Teilvolumens zu vermuten, wodurch der erste vorge-

schlagene Fall realistisch erscheint, in dem sich die Polaronen in das LCMO ausbreiten.

In dieser Arbeit können darüber hinaus die physikalischen Eigenschaften der Übergitter mit

denen der LPCMO-Bulk Filme, die mit der gleichen Depositionsmethode auf dem gleichen

Substratmaterial gewachsen wurden, verglichen werden. In Abb.22 ist die Übergangstempera-

tur der LCMO/PCMO Übergitter als Funktion von n auf das LPCMO-Phasendiagramm aus

[77] mit der empirischen Abhängigkeit n(y) = 10.6 − 11.3 · y u.c. gelegt (in diesem Phasen-

diagramm sind ergänzend die Daten, der in dieser Arbeit erstellten LPCMO y = 0.5 Filme

eingegangen). Bemerkenswerterweise stimmen nicht nur die Übergangstemperaturen für die-

se n(y)-Abhängigkeit überein, sondern auch die restlichen magnetischen und elektrischen

Eigenschaften: die Größe der thermalen Hysterese (aufgrund des Phasenüberganges erster

Ordnung), das Relaxationsverhalten, die Lage der Perkolationsgrenze, die Größenordnung

und der Temperaturbereich des CMR-Effektes (Vergleiche mit Abb.18, 19, 20, 21 und Litera-

tur [77]). Speziell die große Ähnlichkeit der physikalischen Eigenschaften der LPCMO y = 0.6

und LCMO/PCMO n = 4 Proben ist dabei hervorzuheben. Es existieren auch wahrnehm-

bare Unterschiede zwischen diesen beiden Systemen, z.B. ist der PM/FM Phasenübergang

der Übergitter im Vergleich zu den einphasigen Filmen wesentlich breiter (siehe Abb.20).

Die wesentliche Ursache dafür lässt sich möglicherweise in der größeren Varianz der Band-

breite σ(t), verursacht durch die Übergittermodulation, finden. Unter der vorgeschlagenen

n(y)-Abhängigkeit, verschiebt sich das y = 0.5 LPCMO, unter der Berücksichtigung, dass

dieser auch das ungeordnete n = 0 Übergitter darstellt, zu einem Punkt nahe y ∼ 0.95

(in Abb.22 angedeutet durch den violetten Pfeil). Dieser Punkt im LPCMO Phasendia-

gramm repräsentiert die physikalischen Eigenschaften der y = 0.5 bzw. n = 0 Filme sehr

gut: LPCMO Filme in diesem Bereich des Phasendiagrammes zeigen eine kleine thermale

Hysterese, einen großen irreversiblen CMR und eine verringerte Sättigungsmagnetisierung

Ms ∼ 0.5µB/Mn [77]. Es ist folglich möglich die Phasendiagramme von dünnen LPCMO

Filmen und LCMO/PCMO Übergittern mit der beschriebenen n(y)-Abhängigkeit kongruent

übereinanderzulegen. Dabei ist der Konvergenzpunkt y = 0.5 bzw. n = 0 an zwei verschiede-
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nen Stellen in diesem kombinierten Phasendiagramm vorhanden. Diese Separation kann nur

kontrovers gedeutet werden. Ungeachtet davon bewegt sich das teilgeordnete LCMO/PCMO

Übergittersystem mit kleiner werdenden n stetig auf die physikalischen Eigenschaften der

n = 0 bzw. y = 0.5 Proben zu. Die erstaunliche Folgerung ist, dass es ohne Änderung der

chemischen Gesamtkomposition möglich ist, LPCMO Filme zu synthetisieren, welche die

physikalischen Eigenschaften von nahezu dem gesamten LPCMO Phasendiagramm, unter

der Variation des Pr-Gehaltes y, abdecken. In diesem Zusammenhang ist die Teilordnung

der La bzw. Pr-Ionen durch die Präparation von Übergittern, der Mechanismus zur Kontrol-

le der magnetischen und elektrischen Eigenschaften. Mit der Hilfe dieser Beobachtungen kann

auch das LPCMO mit y = 0.5 weiter diskutiert werden. Im Vergleich mit seinen Nachbardo-

tierungen scheint das LPCMO y = 0.5 bei tiefen Temperaturen einen viel größeren relativen

Volumenanteil der AFM-COO-Phase zu besitzen, sodass es vergleichbare Eigenschaften, wie

hochdotiertes LPCMO besitzt. Es stellt sich automatisch die Frage, warum die AFM-COO-

Phase in diesem Material bevorzugt ist: Es wurde gezeigt, dass die lagenweise Ordnung von

La und Pr in den LCMO/PCMO Übergittern zu einer Reduktion des Volumenanteils der

AFM-COO-Phase führt. In der Literatur wurde bereits gezeigt, dass A-Platz Ordnung einen

großen Einfluss auf die elektronische Phasenseparation haben kann [4]. Es ist somit vorstell-

bar, dass sich in dem LPCMO y = 0.5 System eine A-Platz Ordnung einstellt, die sich von

der lagenweisen Ordnung unterscheidet und dazu führt, dass sich die physikalischen Eigen-

schaften von dem ungeordneten Fall [74, 76] unterscheidet und eine COO-Phase präferiert.

Eine Verstärkung der COO-Phase durch die A-Platz Ionen Ordnung in stark Sr-dotierten

LSMO [9] und eine selbstorganisierte Ordnung von La und Ca in LCMO [8] konnte bereits

beobachtet werden. Diese Beobachtungen unterstützen die hier aufgestellte These, die mit

der Hilfe einer sehr aufwendigen TEM Investigation (da die genaue Struktur dieser Ordnung

nicht bekannt ist) experimentell untermauert werden könnte. Zusätzlich würde diese Unter-

suchung Aufschluss über den Typ und die Ausprägung der COO-Phase in diesem Material

geben [102].
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Bereits in Kap. 2.3 wurde herausgestellt, dass eine große Differenz zwischen der maximalen

theoretisch möglichen Curie-Temperatur von ∼ 530K [7] und der bisher höchsten experimen-

tell erreichten Curie-Temperatur von ∼ 370K [31] in La0.67Sr0.33MnO3 (LSMO) existiert.

Diese Differenz kann auf Verspannung zurück geführt werden, die aus der geometrischen Fehl-

anpassung der A- und B-Platz Ionen resultiert. Die Verspannung kann phänomenologisch in

zwei Beiträge aufgeteilt werden [7]: Es existiert ein Beitrag, der quadratisch von dem Mit-

telwert der Fehlanpassung abhängt. Er beschreibt die mittlere Verspannung durch die Fehl-

anpassung im gesamten Gitter und wird durch den TF ausgedrückt. Des Weiteren existiert

ein Beitrag, der linear von der Varianz der Fehlanpassung bzw. dem Größenunterschied der

A-Platz Ionen abhängt. Dieser Beitrag beschreibt die Fluktuation der Verspannungen an

verschiedenen Punkten im Gitter durch die Unordnung der unterschiedlich großen A-Platz

Ionen. Beide Beiträge werden durch Gleichung (4) in Kap. 2.3 erfasst. Wendet man diese

Gleichung mit den empirischen Faktoren p1 und p2 aus [7] auf LSMO mit den Ionenradien

aus [103] an, reduziert sich unter Berücksichtigung des TFs das maximale, theoretische TC

auf 435K für eine Varianz von σ2 = 0. Folglich führt die Unordnung der Verspannung bzw.

der A-Platz Ionen La und Sr zu einer Reduktion der Übergangstemperatur von ∼ 65K. Im

Umkehrschluss kann gefolgert werden, dass eine Kationen-Ordnung zu einer Erhöhung der

Übergangstemperatur führen kann.

Experimentell konnte diese These von Moshnyaga et al. bestätigt werden [8]: Mittels MAD

wurden diverse La0.75Ca0.25MnO3 Filme auf MgO (100) gewachsen. Innerhalb dieser Serie

unterscheidet sich der PMI/FMM Phasenübergang qualitativ und kann quantitativ durch

die Übergangstemperatur TMI ∼ TC (Position des Phasenüberganges) und dem αR Wert

(Schärfe des Phasenüberganges) beschrieben werden. Dabei ist die Übergangstemperatur

korreliert mit der Schärfe des Phasenübergangs. Der spezifische Widerstand und die Magne-

tisierung als Funktion der Temperatur ist in Abb.23 a) bzw. b) für zwei Proben dieser Serie

dargestellt. Wie weiter unten im Text genauer ausgeführt, unterscheiden sich die Proben

dahingehend, dass ein Film eine Kationen-Ordnung zeigt (O-Film, in blau in Abb.23 a und

b), während der andere ungeordnet ist (D-Film, in rot in Abb.23 a und b). Der O-Film zeigt

gegenüber dem D-Film eine um 8K höhere Übergangstemperatur und einen schärferen Pha-

senübergang, zu sehen anhand der eingebetteten Diagramme in Abb.23 a) und b) für den

αR- und αM -Wert14. Überdies ist der CMR des O-Films leicht erhöht und der spezifische Wi-

derstand des O-Films, sowohl bei hohen als auch bei niedrigeren Temperaturen, niedriger im

Vergleich zum D-Film. TEM Messungen des O-Films zeigen eine A-Platz Kationen-Ordnung,

14Der αM -Wert ist analog zum αR-Wert definiert.
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Abbildung 23: a) Temperaturabhängigkeit des spez. Widerstandes ρ(T ) für einen A-Platz geord-
neten La0.75Ca0.25MnO3 (blau) und einen ungeordneten La0.75Ca0.25MnO3 (rot) Film für externe
Felder von H = 0Oe (geschlossene Linie) und H = 50kOe (Punkt-Strich-Linie). Die eingebetteten
Diagramme zeigen den CMR- und den αρ-Wert. b) Abkühlkurven der Magnetisierung für die Pro-
ben wie in a) bei einen externen Feld von 100Oe. Das eingebetteten Diagramm zeigt den αM -Wert.
c) Hoch aufgelöste TEM Aufnahme der Überstruktur in dem geordneten La0.75Ca0.25MnO3 Film.
Die Arten der Ionen sind zur besseren Kenntlichkeit farbig markiert: Mn-weiß, La-blau, Ca-rot.
d) Die lokale Verteilung der strukturellen Verspannung ε in der Überstruktur: Druckspannung-rot,
Zugspannung-blau. Die Diagramme sind aus [8] entnommen.
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die in eine kubische Überstruktur von 4 × 4 pseudokubischen Perowskit-Einheitszellen re-

sultiert. Wie in Abb.23 c) dargestellt, sind dabei die La (blau) bzw. Ca (rot) Ionen entlang

der [001] Richtung eindimensional aufgereiht. In der [010] Richtung wechseln sich LaMnO3

mit La0.5Ca0.5MnO3 Lagen ab, wobei in den zuletzt genannten Lagen jedes A-Platz Ion in

der [001] Richtung sowohl ein Ca als auch ein La Ion als Nachbarn besitzt. Die aus der

Kation-Ordnung resultierenden Struktur der Verspannung des Kristallgitters ist in Abb.23

d) gezeigt: In den (011) Ebenen ist eine Druck- und Zugspannung ±ε abwechselnd zu finden.

Nach außen ist die 4 × 4 Überstruktur voll kompensiert. Offensichtlich führt diese Art der

Verspannung zu der in Abb.23 a) und b) gezeigten Erhöhung der Übergangstemperatur. Aus

diesem Ergebnis lässt sich eine Multilagen-Regel formulieren, die zu der Kationen-Ordnung

bzw. dem dargestellten Verspannungsprofil führt:

[(pReMnO3)/(ReAMn2O6)]m (9)

wobei p = 1, 2, 3... für Manganate mit den entsprechenden eg Loch-Dotierungen

x = 0.33, 0.25, 0.2, ... einzuhalten ist.

Ebenso sollte diese Regel für Manganate, mit einer höheren Übergangstemperatur und einer

ausgeprägteren A-Platz Ionen Größendifferenz im Vergleich zum La0.75Ca0.25MnO3, gelten.

Für solche Materialien, wie z.B. La0.67Sr0.33MnO3 oder La0.67Ba0.33MnO3, ist es vorstellbar,

die bisher geltende maximal observierte Übergangstemperatur von 370K zu übertreffen, was

für spintronische Anwendungen bei Raumtemperatur notwendig ist.

Innerhalb dieser Arbeit sollte ergründet werden, wie sich eine künstliche Kationen Ordnung,

die mittels eines Multilagen-Ansatzes realisiert wurde, auf das La0.67Sr0.33MnO3 auswirkt.

An einer anderen Stelle des Phasendiagramms von LSMO, explizit für La1/3Sr2/3MnO3,

konnte bereits gezeigt werden, dass eine Erhöhung der Néel Temperatur von ∼ 70K durch ei-

ne künstliche Multilagen-Kationen-Ordnung mit [(LaMnO3)n/(SrMnO3)2n]m auf STO(001)

realisiert werden konnte [9]. Neben der angesprochenen Regel [(LaMnO3)n/

(La0.5Sr0.5MnO3)2n]m (LS/LMO) wurde auch der Ansatz [(LaMnO3)2n/(SrMnO3)n]m

(L/SMO) untersucht. Die Multilagen-Systeme wurden über die Multilagen-Regel hinausge-

hend auf größere Bilagen-Dicken, über den Index nmit der Wiederholungm, ausgedehnt. Wie

im nächsten Teilkapitel gezeigt wird, kann das La1−xSrxMnO3 System, aufgrund eines step-

flow-Wachstums, sehr glatt auf SrT iO3(001) (STO) Substraten gewachsen werden. Diese

glatten Oberflächen werden benötigt, um scharfe Grenzflächen in dem Multilagen-Systemen

zu erhalten, welche wiederum notwendig sind, damit der gewünschte Grad an Kationen-

Ordnung erreicht wird. Begründet durch diese Tatsache wurde STO als Substrat für diese

Serie gewählt. Ein Nachteil dieses Substratmaterials ist, dass das LSMO System durch die
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strukturelle Fehlanpassung zum Substrat eine Druckspannung erfährt, die zu einer Reduktion

der Übergangstemperatur führt [16–18, 29], die dem angestrebten Ziel, der Erhöhung dieser

Temperatur, entgegen wirkt. Da die Druckspannung und damit die Übergangstemperatur

von der Orientierung der Substratoberfläche abhängt [104], wurde das LS/LMO und das

L/SMO System sowohl auf STO(001) als auch auf STO(111) präpariert und untersucht.

4.2.1 Präparation von La1−xSrxMnO3 mit MAD

In diesem Teilkapitel sollen zunächst die Präparation und die Eigenschaften von dünnen

La1−xSrxMnO3 Schichten vorgestellt werden. Wie bereits erwähnt, ist das LaMnO3 (x=0,

LMO) als Bulk-Kristall ein A-Typ AFM Isolator [67, 68]. Als dünner Film auf STO(001)

ist das gleiche Material, aufgrund der durch das Substrat induzierten Verspannung, ein fer-

romagnetischer Isolator mit einer Curie Temperatur von TC ∼ 150K [105–107]. Auf diesem

Substrat kann eine hohe La-Leerstellenkonzentration in die LMO Struktur induziert wer-

den, welche äquivalent zu einer Dotierung mit Erdalkalimetallen ist. Entsprechend besitzt

das La-defizitäre LMO einen PMI-FMM Phasenübergang, wobei die Übergangstemperatur

und die elektrische Leitfähigkeit direkt von der Leerstellenkonzentration abhängen [108].

Diese Eigenschaft kann ausgenutzt werden, um das stöchiometrische La/Mn-Verhältnis zu

bestimmen. Entsprechend wurde das optimale La/Mn-Verhältnis ermittelt, indem in einer

Probenserie das angesprochene Verhältnis variiert wurde. Zeigt der temperaturabhängige,

elektrische Widerstand eines LMO Filmes keine Andeutung eines MIT und eine atomar glat-

te Oberfläche, ist das optimale Verhältnis gefunden. Der temperaturabhängige Widerstand

für 26nm dicke LMO Filme mit optimalen La/Mn-Verhältnis sowie mit einem um −6.4%

vom optimalen Wert reduzierten La/Mn-Verhältnis (La-defizitär) ist in Abb.24 a) darge-

stellt. Es ist deutlich ein Knick im temperaturabhängigen Widerstand des La-defizitären

LMO Films zu sehen, der einen MIT andeutet. Wie bereits aus der Literatur bekannt, zeigt

der LMO Film auf STO(001) ein FM Verhalten ab einer Temperatur von TC ∼ 175K. Das

Sättigungsmoment von 4µB/Mn bei tiefen Temperaturen und hohen Feldern, entspricht der

maximalen zu erwartenden Magnetisierung für ein ferromagnetisches Mn3+ System. Die ent-

sprechenden Messungen sind in Abb.24 b) dargestellt. In Abb.25 b) sind STM Aufnahmen

von LMO Filmen mit verschiedenen La/Mn-Verhältnissen dargestellt. Das Bild des Films

mit einem optimalen La/Mn-Verhältnis zeigt eine atomar glatte Oberfläche, die Stufen als

Ebenbild der STO Substratoberfläche sind klar zu erkennen. Die Filme mit erhöhten oder re-

duzierten stöchiometrischen Verhältnissen zeigen deutlich Oberflächenrauigkeiten. Die XRD

Messung von optimal stöchiometrischen LMO ist in Abb.26 a) gezeigt. Der out-of-plane

Gitterparameter lässt sich, aufgrund der Ähnlichkeit zum Gitterparameter des Substrates,
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Abbildung 24: a) Temperaturabhängigkeit des spez. Widerstandes ρ(T ) von LMO Dünnfilmen auf
STO(001) Substraten mit einem optimalen La/Mn-Verhältnis (schwarz) und einem um 6.4% redu-
zierten La/Mn-Verhältnis (rot, weniger La) und einer Schichtdicke von 26nm. Die Andeutung ei-
nes MIT ist mit einem roten Pfeil markiert. b) Abkühl-Magnetisierungskurve eines LMO (schwarz)
und eines SMO (rot) Filmes mit optimalen stöchiometrischen Verhältnissen auf STO(001) bei ei-
nem externen Feld von 100Oe. Das eingebettete Diagramm zeigt die M(H) Hysterese-Schleife für
den LMO Film bei einer Temperatur von 5K.
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Abbildung 25: STM Aufnahme von a) SMO Filmen mit optimalem Sr/Mn-Verhältnis auf
STO(001) mit einer Schichtdicke von 17.6nm und 5.5nm und auf STO(111) mit einer Schicht-
dicke von 8nm; b) LMO Filmen mit einer Schichtdicke von ∼ 26nm auf STO(001) mit optimalem,
um −7.5% reduziertem und um +4% erhöhtem La/Mn-Verhältnis.

nur schwer bestimmen. Wegen der hohen kristallinen Qualität des LMO Films, sind Laue-

Oszillationen vorhanden, mit denen, wie in dem eingebetteten Diagramm in Abb.26 a) an-

gedeutet, die out-of-plane Gitterkonstante auf c = 0.386nm abgeschätzt werden kann. Im

Vergleich mit Werten aus der Literatur mit c > 0.39nm für LMO Filme auf STO(001) Sub-

strat [109, 110] ist dieser Wert zu klein. Diese Differenz lässt sich jedoch auf die Unterschiede

in den Depositionsmethoden in der Literatur (PLD und MBE) und dieser Arbeit (MAD)

zurück führen. MAD funktioniert in der Umgebungsatmosphäre mit einem Sauerstoffpar-

tialdruck von ∼ 200mBar, wodurch man davon ausgehen kann, das nahezu keine Sauer-

stoffleerstellen im Film vorhanden sind. Zhao et al. konnte mit einer LMO Film Probenserie

auf STO(001), die mit einer Laser-MBE-Methode bei verschiedenen Sauerstoffpartialdrücken

präpariert wurde zeigen, dass der out-of-plane Gitterparameter mit steigendem Sauerstoff-

gehalt, bis auf einen Minimalwert von 0.389nm, der mit dieser Methode erreicht werden

konnte, abnimmt [109].

Das SrMnO3 (x=1, SMO) ist hingegen, aufgrund der fehlenden eg Elektronen, ein G-Typ

AFM Isolator [68]. In diesem System existieren keine signifikanten Änderungen der magne-

tischen oder elektrischen Eigenschaften als Funktion der Stöchiometrie, wie in LMO. Für

ein Sr/Mn-Verhältnis nahe dem La/Mn-Verhältnis, können strukturelle Eigenschaften ge-
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Abbildung 26: a) XRD Messung eines LMO Filmes auf STO(001) mit einer Schichtdicke von
26nm (schwarz). Die out-of-plane Gitterkonstante, die nahe der des Substrates ist, lässt sich mit
Hilfe der Laue-Oszillationen (markiert mit Pfeilen) auf eine Größe von c = 0.386nm festlegen (siehe
eingebettetes Diagramm). b) XRD Messung eines SMO Filmes auf STO(001) mit einer Schichtdicke
von 18nm (schwarz). Nach dem Abzug des Substrates (Resultat in blau) ist der deutlich verbrei-
tete (002) Reflex des SMO Filmes deutlich zu erkennen. Die mittlere out-of-plane Gitterkonstante
beträgt c = 0.378nm. Die Leersubstrat-Messung ist in beiden Diagrammen in rot gezeigt.

73



4 A-Platz Ordnung in ferromagnetischen halbmetallischen Manganaten

messen werden, die den Erwartungen entsprechen: Wie in Abb.25 a) zu sehen ist, erhält

man für dünne Filme auf STO(001) (hier mit einer Schichtdicke von 5.5nm) eine atomar

glatte Oberfläche, die, wie auch schon für LMO, auf ein step-flow-Wachstum der Schich-

ten zurück schließen lässt. Auf STO(001) hingegen, können Stufen beobachtet werden, die

wesentlich größer als eine Monolage des SMO Materials sind. Hier findet man eine Art step-

bunch-Wachstum, das für LMO auf STO(111) nicht anzutreffen ist. Im folgenden wird ein

Erklärungsansatz für diese Problematik vorgestellt: Während die (SrO) und (MnO2) Halb-

lagen von SMO in der (001) Ebene elektrisch neutral sind, sind die entsprechenden (Mn)4+

und (SrO3)
4− Halblagen in der (111) Ebene geladen. LMO ist in beiden betrachteten Ebenen

elektrisch geladen, kann jedoch ein teilweises Fehlen einer Perowskit-Halblage durch das Ein-

bringen von Mn4+ ausgleichen. Dieser Mechanismus scheint auf das SMO nicht übertragbar

zu sein, da es möglicherweise energetisch ungünstig ist, das benötigte Mn5+ zu bilden. Dar-

aus würde folgen, dass das SMO versucht die Ladung entsprechend auszugleichen, was zu

dem beobachteten Wachstumsmodus führt. Für dickere SMO Filme (17.6nm) auf STO(001)

raut der Film stark auf. Wie man in Abb.26 b) sehen kann, sind die XRD (00l) Reflexe

der dickeren SMO Filme (hier 18nm) verbreitert. Der mittlere out-of-plane Gitterparame-

ter lässt sich nach dem Abzug der Substrat-Messung auf c = 0.378nm bestimmen. In den

L/SMO Übergittern kann später gezeigt werden, dass die out-of-plane Gitterkonstante für

wenige Monolagen von SMO auf c = 0.368nm bestimmt werden kann. All diese Beobach-

tungen lassen den Schluss zu, dass, aufgrund der großen Fehlanpassung zwischen SMO und

STO (∼ 2.6%), der stark verspannte SMO Film für Schichtdicken > 5nm entspannt. Dabei

raut die Oberfläche auf und die Gitterkonstante nähert sich der Bulk-Gitterkonstante von

0.3805nm [111] an.

Mit den ermittelten stöchiometrischen Faktoren kann das gesamte La1−xSrxMnO3 (LSMO)

System präpariert werden. In Abb.27 sind die magnetischen und elektrischen Eigenschaften

von verschiedenen 37nm dicken La0.67Sr0.33MnO3 Filmen dargestellt. Die Filme unterschei-

den sich im verwendeten Substrat und in der Depositionmode: Während der LSMO Film

auf STO(001), wegen der Substrat-induzierten Verspannung, eine Übergangstemperatur von

352K zeigt, liegt die Übergangstemperatur für einen LSMO Film auf STO(111) bei 358K.

Beide Filme wurden kontinuierlich mit einer konstanten Rate von 6.5nm/min deponiert. Ein

dritter Film wurde, ähnlich wie die Übergitter weiter unten, pulsiert auf STO(111) deponiert,

d.h. es wurden vier Monolagen Film mit einer konstanten Rate von 6.5nm/min deponiert

und nach einer Wartezeit von vier Sekunden wurden weitere vier Monolagen gewachsen.

Dies wurde bis zur endgültigen Schichtdicke von 37nm fortgeführt. Dieser Film zeigt eine

noch höhere Übergangstemperatur von 363K, die bemerkenswerterweise größer ist, als die

höchste in der Literatur berichtete Curie-Temperatur für LSMO Dünnfilme, die 360K beträgt
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Abbildung 27: Die Abkühl M(T )-Kurven bei einem externen Feld von 100Oe und der tempera-
turabhängige elektrische Widerstand R(T ) bei Nullfeld, normiert auf R(400K), für verschiedene
La0.67Sr0.33MnO3 Filme: kontinuierlich deponiertes LSMO auf STO(001) (blau), auf STO(111)
(rot) und pulsiert deponiertes LSMO auf STO(111) (schwarz). Die Übergangstemperaturen sind
mit Pfeilen markiert.

[113]. Alle aufgeführten Filme zeigen einen Metall-Metall Übergang an den entsprechenden

Übergangstemperaturen und eine volle Sättigungsmagnetisierung von ∼ 3.7µB/Mn.

Der Verlauf der Curie-Temperatur für kontinuierlich deponierte La1−xSrxMnO3 Filme auf

STO(001) (LSMO(001)) und STO(111) (LSMO(111)) als Funktion der Sr-Dotierung x, ist

von Danny Schwarzbach im Rahmen seiner Masterarbeit untersucht worden und ist in Abb.28

dargestellt. Während die größte Übergangstemperatur von LSMO(001) bei einer Dotierung

von x = 0.3 angetroffen wird, ist sie für LSMO(111) bei x = 0.4 zu finden. Allgemein hat der

Verlauf der Funktion TC(x) für LSMO(111) Filme eine große Ähnlichkeit mit der TC(x) Funk-

tion für La1−xSrxMnO3 Bulk-Einkristalle [114]. Die TC(x) Kurve ist für LSMO(001) zu klei-

neren Werten von x verschoben und die maximale observierte Übergangstemperatur ist klei-

ner als die des LSMO(111). Die out-of-plane Gitterkonstante von LSMO(001) mit x = 0.33

beträgt 0.385nm, sie unterliegt somit einer Zugverspannung durch das Substrat: Bei dieser

Verspannung wird ein Gitterparameter reduziert, während die anderen zwei innerhalb der

(001)-Ebene vergrößert sind. Mit dieser Verspannung ist die niedrigere Übergangstemperatur
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Abbildung 28: Die Curie-Temperatur als Funktion der Sr-Dotierung für das La1−xSrxMnO3

System auf STO(001) und STO(111). Die Linien dienen als optische Führung. Die Daten sind aus
[112] entnommen.

für LSMO(001) im Vergleich zu LSMO(111) oder LSMO Einkristallen über die präferierte

Besetzung des dx2−y2-Orbitals [16–18, 29] zu verstehen (siehe Kap. 2.3). Bei LSMO(111)

sind alle kubischen Achsen gleichmäßig verspannt und es liegt keine präferierte Elektronen-

besetzung eines eg Orbitals vor. Dies äußert sich durch die Abwesenheit der magnetokristal-

linen Anisotropie [104] und des Bulk-ähnlichen TC(x) Verlaufs. Entsprechend ist auch die

Übergangstemperatur höher als in LSMO(001).

Um im Weiteren die LSMO Übergitter mit der genauen Bilagen-Dicke wachsen zu können,

wurde zunächst eine Schichtdickenserie von LMO, SMO und LSMO auf STO(001) präpariert.

Die Schichtdicke d sowie die RMS-Rauigkeiten der Oberfläche σs und der Grenzfläche zwi-

schen Film und Substrat σFilm/STO wurde anhand von Simulationen von XRR-Messungen

ermittelt. Die Simulationen wurden mit der Software ReMagX durchgeführt [51]. In Abb.29

ist d und σFilm/STO in Abhängigkeit vom deponierten Volumen der Präkursorlösung V ge-

zeigt. Während sich das quadratische Mittel der Oberflächenrauigkeit unabhängig von der

Schichtdicke zwischen σs ∼ 0.2 - 0.4nm bewegt, steigt die Grenzflächenrauigkeit σFilm/STO

monoton mit der Schichtdicke d an. Hervorzuheben ist, dass die Grenzflächenrauigkeit für

LMO besonders groß ist. Diese Beobachtung lässt sich mit der
”
polaren Katastrophe“ in Oxi-

den erklären, ein Modell, das ursprünglich als Erklärung für die hohe elektrische Leitfähigkeit
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Abbildung 29: Die Schichtdicke d als Funktion des Volumens der deponierten Präkursorlösung V

für LMO (schwarz), SMO (rot) und LSMO (blau) Filme auf STO(001) Substrat. Über eine lineare
Anpassung erhält man die d/V -Verältnisse für die verschiedenen Materialien. Des Weiteren ist
die Grenzflächenrauigkeit zwischen dem Film und dem Substrat σFilm/STO als Funktion von V
dargestellt.

an der LaAlO3/SrT iO3 Grenzfläche erdacht wurde [115]: Betrachtet man die Perowskit-

Halblagen, so sind die (TiO2)
0 und (SrO)0 Halblagen elektrisch neutral, wobei die (MnO2)

−1

und (LaO)+1 Halblagen elektrisch geladen sind. Mit der wachsenden LMO Schicht auf STO

würde sich in diesem Modell das elektrische Potential immer weiter erhöhen. Hierunter ver-

steht man die polare Katastrophe. Diese kann durch das Einbringen von Defekten, wie z.B.

Sauerstoffleerstellen oder durch die Veränderung der Dotierung an der Grenzfläche mit-

tels Diffusion, die zur Erhöhung der Grenzflächenrauigkeit führt, verhindert werden. Gene-

rell ist dieses Problem für SMO nicht vorhanden. In LSMO kann die polare Katastrophe,

durch gezieltes Ändern der Manganvalenz an der Grenzfläche zu Mn+4, vermindert werden.

Wie in Abb.29 zu sehen ist, kann die Schichtdicke für LMO, aufgrund der hohen Grenz-

flächenrauigkeit, nicht zuverlässig bestimmt werden. Zudem sollte das d/V -Verhältnis von

LMO, wegen der Normierung der Schichtdicke auf die Größe einer pseudokubischen Ein-

heitszelle u.c., mit dem d/V -Verhältnissen von SMO und LSMO, die nahezu gleich sind,

übereinstimmen. Da die out-of-plane Gitterkonstante von SMO, wegen der großen Verspan-
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nung durch das Substrat, stark von der Schichtdicke abhängt, resultiert auch eine gewisse

Unsicherheit in dem d/V -Verhältnis von SMO. Somit wurde für die im nächsten Kapitel

vorgestellten Übergittersysteme das d/V -Verhältnis von LSMO verwendet. In dieser Pro-

benserie ist σFilm/STO ähnlich klein wie in der SMO-Serie, damit lässt sich die Schichtdicke

zuverlässig bestimmen. Zusätzlich ist der out-of-plane Gitterparameter in dem hier betrach-

teten Schichtdicken-Intervall kaum von der Schichtdicke abhängig.

4.2.2 Strukturelle Eigenschaften der LSMO Übergitter

Für diese Arbeit wurden [(LaMnO3)n/(La0.5Sr0.5MnO3)2n]m (LS/LMO) als auch

[(LaMnO3)2n/(SrMnO3)n]m Übergitter mit n = 1...6 und m = 9...50 mit der MAD-3

Anlage präpariert. Dabei wurde m möglichst so gewählt, dass alle Filme die gleiche Ge-

samtschichtdicke d ∼ 37nm besitzen. Diese Übergitter stellen eine A-Platz (teil-)geordnete

Variante des La0.67Sr0.33MnO3 dar. In diesem Teilabschnitt sollen exemplarisch die struk-

turellen Eigenschaften dieser Heterostrukturen vorgestellt werden.

Die folgenden HAADF und EELS TEM Messungen an diesen Übergittern wurden von der

Gruppe um J. Verbeeck am EMAT der Universität von Antwerpen und von V. Roddatis

aus dem Institut der Materialphysik der Georg-August-Universität Göttingen durchgeführt

und aufbereitet. Aus allen TEM Messungen ist erkennbar, dass die betrachteten Übergitter

epitaktisch in einer hohen kristallinen Qualität auf dem Substrat aufgewachsen sind. In

Abb.30 ist eine HAADF TEM Aufnahme von a) L/SMO mit n = 6 und b) LS/LMO mit

n = 4 auf STO(111) dargestellt. In den Bildern sind die SMO (in a) bzw. La0.5Sr0.5MnO3

(LSMO:0.5, in b) von den LMO Lagen klar zu unterscheiden. Wegen der exponentiellen

Abhängigkeit der HAADF TEM Intensität von der atomaren Ordnungszahl Z, sind die

Sr beinhaltenden Lagen dunkler als die LMO Lagen (ZLa = 57 zu ZSr = 38). In beiden

Bildern ist eine große Grenzflächenrauigkeit zwischen den verschiedenen Materialien der

Heterostruktur zu erkennen. Bemerkenswerterweise ist in beiden Abbildungen die Dicke der

Lagen, die Sr enthalten zu dünn, z.B. sollte das L/SMO n = 6 Übergitter pro Bilage 6u.c.

SMO und 12u.c. LMO enthalten, in Abb.30 a) können jedoch durchschnittlich 3u.c. SMO und

15u.c. LMO gezählt werden. Entsprechend verhält es sich auch in Abb.30 b), in der das LMO

3u.c. zu dick ist. Zudem ist in der hier dargestellten Überstruktur die Bilagen-Dicke leicht zu

groß. In Abb.31 ist die HAADF und EELS TEM Messung des L/SMO n = 3 Übergitters auf

STO(001) dargestellt. Aus den EELS Messungen konnten die elementspezifischen Karten

für Ti, O, Mn und La gewonnen werden. Diese Karten bestätigen die Verteilung der A-

Platz Ionen aus der HAADF Messung. Die starke Durchmischung mit dem Substrat und die
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4.2 Künstliche A-Platz Ordnung in LSMO

Abbildung 30: HAADF TEM Aufnahmen des a)L/SMO n = 6 und b)LS/LMO n = 4 Übergitters
auf STO(111). Die Pfeile markieren die Lagen des SMO bzw. des LSMO:0.5 (dunklere Lagen). Die
durchschnittlichen Schichtdicken der einzelnen Lagen sind angegeben.

Abbildung 31: Dargestellt ist eine HAADF TEM Aufnahme (Darkfield) und TEM EELS element-

spezifische Karten von Ti, O, Mn und La für das L/SMO Übergitter mit n = 3 auf STO(001).
Das rechte Bild zeigt eine Superposition der Ti (blau), Mn (rot) und La (grün) Karte.
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4 A-Platz Ordnung in ferromagnetischen halbmetallischen Manganaten

Abbildung 32: 1× 1µm STM Aufnahmen des LS/LMO(001) mit n = 1, L/SMO(001) mit n = 3,
LS/LMO(111) mit n = 1 und L/SMO(111) mit n = 2. Alle Bilder sind auf eine Größenskala
normiert.

scharfen Grenzflächen zwischen SMO und LMO sind deutlich zu erkennen, wobei die erste

SMO Lage stärker mit La durchmischt ist, als die Folgenden. Letzteres ist möglicherweise die

Folge aus der rauen Grenzfläche zum Substrat. Erstaunlicherweise scheint die Grenzfläche,

bei der LMO auf SMO folgt (in Wachstumsrichtung), schärfer zu sein als die Grenzfläche, bei

der SMO auf LMO folgt. Die Sauerstoffkonzentration ist, wie schon erwartet, gleichmäßig

und auf einem hohen Niveau. Es kann weiter davon ausgegangen werden, dass nahezu keine

Sauerstoffleerstellen vorhanden sind.

Die STM Aufnahmen zeigen in allen hier vorgestellten Übergittern eine atomar glatte Ober-

fläche. In Abb.32 sind die Oberflächen für jeden Übergittertyp anhand eines Beispiels dar-

gestellt. In allen Bildern sind deutlich die Stufen, die aus der Vizinalität des Substrates

resultieren, zu erkennen. Seltener sind auch 2D-Inseln zu sehen. In den STM-Aufnahmen der

(111)-Übergitter ist zu beachten, dass die Monolagen-großen Stufen um den Faktor 1/
√

3

kleiner sind als die Stufen der (001)-Übergitter. Dieser Faktor kommt folgendermaßen zustan-

de: Die Raumdiagonale a der vereinfachten pseudokubischen Kristallstruktur der Perowskite

80



4.2 Künstliche A-Platz Ordnung in LSMO

Typ n m BLT d2n dn σs σi σo

1 32 3.1 2.0 1.0 0.6 0.3 0.3
LS/LMO(001) 2 16 6.0 3.9 2.1 0.6 0.6 0.3

3 11 7.8 4.9 2.9 0.6 0.6 0.45

1 32 3.0 2.5 0.5 0.6 0.25 0.4
L/SMO(001) 2 16 5.2 4.1 1.1 0.6 0.2 0.45

3 11 8.6 6.7 1.9 0.6 0.0 0.3

1 28 3.3 - - - - -
LS/LMO(111) 2 28 5.9 - - 0.6 0.37 0.4

4 14 11.9 7.9 4.0 0.6 0.4 0.3

1 50 3.2 - - - - -
L/SMO(111) 2 28 5.7 - - - - -

4 14 11.8 - - - - -
6 9 17.1 - - - - -

Tabelle 1: Strukturelle Daten aller hier behandelten LSMO Überstrukturen. Die Bilagendicke,
BLT, die Schichtdicke der 2n-Komponente (LMO oder LSMO:0.5), d2n und die Schichtdicke der
n-Komponente (SMO oder LMO), dn ist in Monolagen u.c. angegeben. Es muss beachtet werden,
das die (111)-Monolage ∼ (001)-Monolage /

√
3 ist. Die quadratischen Mittel der Rauigkeiten an

der Film/Substrat Grenzfläche σs, an den Filmgrenzflächen σi und an der Filmoberfläche σo sind
in nm angegeben.

mit dem Gitterparameter c(001) ist a =
√

3c(001). Auf der Länge a schneidet diese Diago-

nale sechs (111)-Flächen: drei mit A-Platz Ionen und drei mit B-Platz Ionen. Der Abstand

zwischen zwei ABO3 Ebenen in (111) Richtung ist demnach c(111) =
√

3/3c(001) = c(001)/
√

3.

Da die TEM Untersuchung, aufgrund der Präparation der TEM-Lamelle, der Messung selbst

und der Aufbereitung der Daten, sehr zeit- und ressourcenintensiv ist, wurde diese anhand

den bereits gezeigten drei Proben dieser Probenserie durchgeführt. Für die strukturelle Cha-

rakterisierung aller Übergitter wurde XRR genutzt. Exemplarisch sind die XRR Messungen

für jeden Übergittertyp mit näherungsweise gleicher Bilagen-Dicke15 in Abb.33 aufgetragen.

Diese Messungen wurden mit Hilfe der Software ReMagX [51] simuliert und angepasst. Da-

zu wurde ein Übergittermodell erstellt, das die strukturellen Eigenschaften, die in den TEM

und STM beobachtet wurden, beinhaltet: Die Substrat-Grenzfläche, als auch die Grenz-

flächen innerhalb der ersten Bilage, deren Rauigkeit mit der Substrat-Grenzflächenrauigkeit

gleichgesetzt wurde, sind erhöht. Die Oberflächenrauigkeit wurde der Größenordnung, der

in den STM-Messungen beobachteten Oberflächenrauigkeit, angepasst. Alle anderen Grenz-

flächen als auch Schichtdicken der 2n-Lage (LMO in L/SMO bzw. LSMO:0.5 in LS/LMO

Übergittern) und der n-Lage (SMO in L/SMO bzw. LMO in LS/LMO Übergittern) wurden

15In diesem Fall: n = 2 für Übergitter auf STO(001) und n = 4 für Übergitter auf STO(111). Der
Umrechnungsfaktor von

√
3 ist nahe dem hier veranschlagten Faktor von 2.
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Abbildung 33: XRR Messungen (schwarz) der LS/LMO und L/SMO Übergitter mit n = 2, m =
16 auf STO(001) und mit n = 4, m = 16 auf STO(111). XRR Simulationen (rot) wurden mit
der Software ReMagX [51] angefertigt. Die Simulationsparameter dxMO (Dicke der Schicht xMO)
und σ (quadratisches Mittel (RMS) der Grenzflächenrauigkeit) sind in rot angegeben. Die nicht
angegebene (RMS) Oberflächenrauigkeit liegt für alle Filme zwischen 0.3− 0.4nm. Es konnte kein
Übergittermodell gefunden werden, sodass die XRR Simulation der XRR Messung des L/SMO(111)
Übergitters mit n = 4 entspricht. Die Bilagen-Dicke (BLT) dieses Übergitters konnte auf 2.69nm
bestimmt werden.
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Abbildung 34: XRD Messung des L/SMO(001) Übergitters mit n = 2 (schwarz) um den STO(001)

Reflex. Es sind deutlich die Übergitterreflexe −2, −1 und +1 und die Laue-Oszillationen zu erken-
nen, die mit der XRD Simulation (rot) nachgebildet werden können. Neben den in Abb.33 angegebe-
nen Simulationsparametern kann zusätzlich dieser Simulation die out-of-plane Gitterparameter von
LMO und SMO gefunden werden. Zusätzlich ist die XRD Messung des Substrates in blau dargestellt.

in dem Modell gleichgesetzt. Dieses Modell funktioniert für LS/LMO(001), L/SMO(001)

und für dickere LS/LMO(111) Übergitter. Es war nicht möglich ein Modell zu finden, das

den Verlauf der XRR Messungen der L/SMO(111) Übergitter (exemplarisch in Abb.33 ge-

zeigt) nachbilden kann. Die Bilagen-Dicken können für diese Filme dennoch aus der Lage

der Überstrukturreflexe ermittelt werden. Die strukturellen Daten, die mittels XRR Simu-

lation für alle Übergitter gewonnen werden konnten, sind in Tab.4.2.2 gezeigt. Die RMS-

Oberflächenrauigkeit σo bewegt sich zwischen 0.3nm und 0.45nm, während die Substrat-

Grenzflächenrauigkeit σs auf einem konstanten Wert von 0.6nm stagniert. Der Fehler des

zuletzt benannten Wertes muss jedoch, aufgrund des Einflusses dieses Parameters auf die

XRR Simulation, mit ±0.2nm angegeben werden. Die Grenzflächenrauigkeit zwischen den

Manganatlagen σi ist für die L/SMO(001) Filme atomar scharf, wie es bereits in den TEM

Messungen beobachtet wurde (siehe Abb.31). Demgegenüber sind die Werte für σi für die

LS/LMO(111) Übergitter, im Vergleich zu den TEM Aufnahmen (siehe Abb.30), eher zu

klein. Die größten Rauigkeiten wurden in den LS/LMO(111) Filmen gefunden.
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4 A-Platz Ordnung in ferromagnetischen halbmetallischen Manganaten

Die gemittelten pseudokubischen Gitterparameter für alle Übergitter liegen zwischen

c ∼ 0.385 - 0.386nm und sind damit gleich dem Gitterparameter für LSMO. Für die atomar

scharfen L/SMO(001) Übergitter können aus den XRD Messungen die out-of-plane Gitter-

parameter der LMO und SMO Komponente separat ermittelt werden. Wie in Abb.34 für

das L/SMO(001) n = 2 Übergitter dargestellt, sind die Überstrukturreflexe links und rechts

von dem Gitterparameter nullter Ordnung stark unsymmetrisch. Mittels einer XRD Simu-

lation nach Kap. 3.2.2 unter der Verwendung der aus den XRR Simulationen bekannten

Parametern, können die angesprochenen Gitterparameter bestimmt werden. Dabei ist die

Asymmetrie der Übergitterreflexe −1 und +1 durch die Simulation nur dann anzupassen,

wenn das SMO stark verspannt ist mit cSMO = 0.368nm. Entsprechend der Simulation ist

das LMO entspannter, als im Falle eines dicken LMO Filmes, mit cLMO = 0.391nm.

4.2.3 Magnetische und elektrische Eigenschaften der LSMO Übergitter

Alle Übergitter wurden, durch temperaturabhängige Messungen des spezifischen elektrischen

Widerstands ρ(T ), der Magnetisierung M(T ) und durch M(H)-Hysterese bei tiefen Tem-

peraturen, elektrisch und magnetisch charakterisiert. Im folgenden werden die Charakteri-

stika der elektrisch- und magnetisch-hochwertigsten Bulk-LSMO Filme (höchste Übergangs-

temperatur, geringster spez. Widerstand, siehe Abb.27) mit den Übergittern verglichen und

als Übergitter mit n = 0 definiert. Entsprechend werden die (111)-Übergitter mit dem

pulsiert-deponierten LSMO Film verglichen.

Die Messungen des elektrischen Widerstands wurden parallel zu den Übergitter-Lagen durch-

geführt. Alle Übergitter zeigen einen Metall/Isolator- (oder Metall/Metall-) Übergang bei

einer Temperatur TMI
16 und kein isolierendes Verhalten bei tiefen Temperaturen. Exempla-

risch dafür ist in Abb.35 der spez. Widerstand als Funktion der Temperatur ρ(T ) für die ge-

samte L/SMO-Serie auf STO(111) präsentiert. Wie auch in den Anderen hier präsentierten

Übergitter-Serien vergrößert sich der Widerstand mit steigenden n für das gesamte betrach-

tete Temperaturintervall. In der Regel verschiebt sich die Übergangstemperatur mit steigen-

den n zu niedrigeren Temperaturen. Diese ρ(n)- bzw. TMI(n)-Abhängigkeit ist in Abb.35

durch den gepunkteten Pfeil skizziert. Jedoch gibt es Ausnahmen von dieser Regel: Die

Übergangstemperatur des L/SMO(111) n = 2 Übergitters (blauer Pfeil in Abb.35) ist bemer-

kenswerterweise höher, als die Übergangstemperatur des pulsiert gewachsenen LSMO(111)

Filmes.

Die Abhängigkeit der Curie-Temperatur TC von n ist proportional zum TMI(n) Verhalten.

16TMI wurde über das Maximum des αR-Wertes bestimmt.
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Abbildung 35: Die Temperaturabhängigkeit des spezifischen elektrischen Widerstandes ρ der

L/SMO(111) Übergitter mit n = 0...6 bei Nullfeld. Die L/SMO n = 0 Probe ist der gemischte
LSMO Film, der pulsiert auf STO(111) gewachsen wurde. Der gepunktete Pfeil deutet die tenden-
zielle Entwicklung der Metall/Isolator-Übergangstemperatur TMI und ρ mit ansteigendem n an. Der
TMI(n = 2) Wert (blauer Pfeil) weicht von dieser Tendenz ab und ist größer als der TMI(n = 0)
Wert (schwarzer Pfeil).

Angesichts dieser bekannten Tatsache wurden in Abb.36 die Magnetisierungs-Abkühl-Kurven

der verschiedenen Typen von Übergittern für die näherungsweise gleiche Bilagen-Dicke bei

einem externen Feld von 100Oe aufgetragen. In Abb.36 a) ist für die Proben auf STO(001)

deutlich zu erkennen, dass das TC von L/SMO mit n = 1 kleiner ist, als das TC von LS/LMO

mit n = 1, welches wiederum kleiner ist, als die Curie Temperatur des LSMO Bulk-Films. Auf

STO(111) ist diese Abhängigkeit, wie es sich schon in den elektrischen Daten angekündigt

hat (siehe Abb.35), nicht zu beobachten. In Abb.36 b) ist zu sehen, dass das TC von LS/LMO

mit n = 2 leicht kleiner ist als das TC des pulsiert gewachsenen LSMO Films, während die

Curie-Temperatur von L/SMO mit n = 2 größer ist, als die des Bulk-Films. Die eingebet-

teten Diagramme in Abb.36 zeigen die M(H) Hysterese-Schleifen der Übergitter und der

entsprechenden LSMO Bulk-Filme bei T = 5K. Bezogen auf die Substratorientierung zei-

gen die Filme nahezu die gleichen Eigenschaften: Die Sättigungsmagnetisierung bei hohen

Feldern und tiefen Temperaturen zeigt auf beiden Substraten einen Wert von ∼ 3.7µB/Mn.

Das Koerzitivfeld liegt für alle in Abb.36 a) präsentierten Filme auf STO(001) bei weniger

als 20Oe, bzw. für alle in Abb.36 b) präsentierten Filme auf STO(111) bei weniger als 2Oe.

In Abb.37 sind die wichtigsten, magnetischen Eigenschaften aller hier vorgestellten

LSMO Filme noch einmal zusammengefasst. Für die Übergitter auf STO(001) fällt die Curie-
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Abbildung 36: Die Abkühl-Magnetisierungskurven für a) LSMO(n = 0) (schwarz), LS/LMO(n =
1) (rot) und L/SMO(n = 1) (blau) auf STO (001), bzw. b) LSMO(n = 0, pulsiert deponiert)
(schwarz), LS/LMO(n = 2) (rot) und L/SMO(n = 2) (blau) auf STO (111) bei einem externen
Feld von 100Oe. Die eingebetteten Diagramme zeigen die M(H) Kurven nach dem feld-einkühlen
bei 5K.
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4.2 Künstliche A-Platz Ordnung in LSMO

Temperatur mit steigender Bilagen-Dicke, die proportional zum Parameter n ist, ab. Dabei

fällt das TC für die L/SMO Übergitter stärker ab, als für die LS/LMO Übergitter. Insbesonde-

re existiert kein Übergitter auf STO(001), dass die gleiche oder eine höher Curie-Temperatur

aufweist, als der LSMO Bulk-Film. Der Verlauf der Curie-Temperatur als Funktion der

Bilagen-Dicke der Übergitter auf STO(111) zeigt keinen Unterschied zwischen den L/SMO

und LS/LMO Übergittertypen. Interessanterweise steigt das TC als Funktion der Bilagen-

Dicke bzw. des Parameters n leicht an, oder befindet sich auf einem Niveau bis zu einem

Wert von n = 2. Für n > 2 fällt TC wiederum monoton ab, jedoch nicht so stark wie für die

(001) Übergitter. Die Sättigungsmagnetisierung Ms = M(5K, 10kOe) liegt für alle bis auf

ein Übergitter innerhalb des typischen Fehlers für MPMS Messungen (siehe Kap. 3.2.6) im

Bereich der maximalen theoretischen Sättigungsmagnetisierung für LSMO von 3.67µB/Mn

(blaue gepunktete Linie in Abb.37). Das abweichende Übergitter ist das L/SMO mit n = 3

auf STO(001), mit einer Sättigungsmagnetisierung von 3.05µB/Mn (in Abb.37 markiert

durch den schwarzen Pfeil). Diese Probe zeigt auch die niedrigste Curie-Temperatur und das

höchste Koerzitivfeld von allen in dieser Arbeit untersuchten Übergittern.

4.2.4 Diskussion der LSMO Übergitter

Die strukturellen Daten zeigen, dass alle Übergitter in einer hohen kristallinen Qualität, epi-

taktisch auf dem Substrat aufgewachsen sind. Allgemein zeigt die Bilagen-Dicke in manchen

Proben eine Abweichung von maximal 10% von den angestrebten Werten. Dieser Fehler liegt

in dem Bereich, der für diese Größenordnung der einzelnen Lagen auch in LSMO Übergittern,

die mit der Molekularen Gasphasenabscheidung (MBE) gewachsen wurden, beobachtet wer-

den kann [116]. Die Grenzflächenrauigkeiten σi zwischen den einzelnen Manganaten streuen

für alle Übergitter über einen relativ breiten Bereich: Während die L/SMO(001) atomar

scharfe Grenzflächen mit σi = 0.0...0.2nm zeigen, kann für LS/LMO(001) Übergitter auch

σi = 0.6nm beobachtet werden (Tabelle 1).

Die atomar scharfen Grenzflächen der L/SMO(001) Übergitter werden auch in

L/SMO(001) Übergittern beobachtet, die mit Hilfe der MBE Methode präpariert wurden

[105, 106, 116]. Sowohl in den TEM Messungen als auch in den XRR Simulationen wurde

gezeigt, dass in den L/SMO(001) Filmen die LMO Lagen dicker und die SMO Lagen dünner

sind, als die angestrebten Werte für diese Schichtdicken. Da in den TEM EELS Messungen

(Abb.31) nur das La und nicht das Sr observiert werden kann, können kristalline Fehler, wie

Substratstufen oder leichte Rauigkeit an der Grenzfläche durch nicht vollständige Monola-

gen, dazu führen, dass LMO dicker und SMO dünner erscheint. Entsprechendes gilt auch für
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Abbildung 37: Die Curie Temperatur TC , das Koerzitivfeld Hc und die Sättigungsmagnetisierung
bei tiefen Temperaturen und hohen Feldern M(5K, 10kOe) als Funktion der Bilagen-Dicke der
L/SMO und LS/LMO Übergitter auf STO(001) und STO(111). Die Daten der einphasigen LSMO
Filme sind in blau dargestellt. Die theoretische maximale Sättigungsmagnetisierung von LSMO mit
der Sr-Dotierung x = 0.33 ist durch die gepunktete blaue Linie dargestellt. Das L/SMO Übergitter
mit n = 3 auf STO(001) zeigt keine volle Sättigung und ein besonders hohes Hc (markiert durch
die schwarzen Pfeile).
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4.2 Künstliche A-Platz Ordnung in LSMO

die TEM Messungen der Proben auf STO(111) (Abb.30). Für die L/SMO(001) Proben ist

es genauso möglich, die XRR Messungen durch Simulationen mit einem idealen LMO/SMO

Verhältnis von 2 : 1 mit asymmetrischen σi anzupassen. Die TEM Messungen (Abb.31) als

auch die Ellipsometrie-Daten, die während des Depositionsprozesses aufgenommen wurden,

können auch so interpretiert werden, dass die Grenzflächen in L/SMO asymmetrisch sind

(letzteres wird genauer in der Dissertation von Markus Jungbauer behandelt [36]). In der

Literatur kann man sowohl asymmetrisch-raue Grenzflächen als auch ein nicht angestreb-

tes LMO/SMO Missverhältnis in L/SMO finden [116]. Die genaue Struktur der L/SMO

Übergitter kann somit nicht vollständig aufgelöst werden. Aufgrund der scharfen Grenz-

flächen war es in diesen Übergittern möglich die out-of-plane Gitterparameter von LMO und

SMO zu bestimmen: cLMO = 0.391nm und cSMO = 0.368nm. Ähnliche Werte wurden bereits

in L/SMO(001) Übergittern gefunden [110].

Die XRR Messungen der L/SMO(111) Übergitter können nicht durch die Simulation ange-

passt werden: In Abb.25 ist erkennbar, das SMO auf der (111) Oberfläche stark aufraut.

Dies hat zur Folge, dass die (111)-Grenzflächen in den L/SMO(111) Übergittern auch auf-

rauen, was auch in der in situ Ellipsometrie beobachtet wird [36]. Bilden sich, durch den in

Kap. 4.2.1 aufgezeigten Ladungsausgleich, in SMO {00l} Facetten aus, so kann es in diesen

Übergittern auch zu einer Ordnung kommen die, aufgrund der Geometrie, nicht von den

XRR oder XRD Messungen aufgelöst werden kann. Entsprechend ist es auch nicht möglich

ein Modell für die XRR Simulationen zu finden, um die XRR Messungen anzupassen.

In den L/SMO Übergittern wurde beobachtet, dass LMO sehr scharf auf SMO gewach-

sen werden kann. Weiterhin wurde beobachtet, dass sowohl LMO als auch LSMO:0.5 nicht

auf STO(001) oder STO(111) aufraut. Somit kann nicht geklärt werden, warum die Grenz-

flächen zwischen LMO und LSMO:0.5 sowohl auf STO(001) als auch auf STO(111) eine

recht große Rauigkeit zeigen, die mit wachsendem n weiter ansteigt. Die in den TEM Mes-

sungen des LS/LMO(111) Übergitters mit n = 4 beobachtete Bilagen-Dicke, als auch das

Verhältnis von LMO/LSMO:0.5 konnte in den XRR Messungen nicht bestätigt werden.

Während die Bilagen-Dicke über die XRR Simulation genau bestimmt werden kann, ist das

für das LMO/LSMO:0.5 Verhältnis, aufgrund der relativ rauen Grenzflächen, nicht möglich.

Da die XRR Methode eine globale Messung der Struktur darstellt, ist entsprechend in der

lokalen TEM Messung ein nicht repräsentativer Ausschnitt der Probe dargestellt.

In den strukturellen Messungen konnte die gewünschte Übergitterstruktur bestätigt und

die Rauigkeit an der Grenzfläche charakterisiert werden. Jedoch können nicht alle Fragen

über die genaue Struktur (Dicke der LMO, SMO oder LSMO:0.5 Lagen, asymmetrische

Grenzflächen) durch die TEM und XRR Messungen beantwortet werden.
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4 A-Platz Ordnung in ferromagnetischen halbmetallischen Manganaten

Bevor mit der Diskussion der elektrischen und magnetischen Eigenschaften der Übergitter

fortgefahren wird, muss verstanden sein, dass in diesen Übergittern, neben der Beeinflussung

der physikalischen Eigenschaften durch eine Ordnung der Gitterverzerrung mit der A-Platz

Kationen Ordnung, auch eine Änderung der eg Ladungsdichte der Mn Ionen einher geht (ein

grundlegender Unterschied zum LCMO/PCMO Übergittersystem in Kap. 4.1). Damit kann

auch der Anstieg des spezifischen Widerstandes und das Absinken der Übergangstemperatur

verstanden werden, beides wurde mit steigenden n in allen Übergittern beobachtet: Für

große n wird das eg-elektrische System aufgetrennt, es entsteht eine modulierte Besetzung

der eg Orbitale. Im LSMO Phasendiagramm für dünne Filme (siehe Abb.28) befindet sich

das System nicht mehr im optimalen Punkt mit höchster elektrischer Leitfähigkeit und

Curie-Temperatur, sondern periodisch links und rechts neben diesem Punkt. Entsprechend

steigt der Widerstand und die Übergangstemperatur nimmt ab. Vergleicht man die Breite

dieses Maximums für die verschiedene Substratorientierungen ist auch ersichtlich, warum

das TC für Übergitter auf STO(001) stärker mit steigenden n abfällt. Diese Modulation ist

durch die scharfen Grenzflächen und die stärkere Trennung der eg Elektronenbesetzung17 in

L/SMO(001) größer als in den raueren LS/LMO Übergittern. Demzufolge ist auch zu ver-

stehen, warum das TC(n) für L/SMO(001) stärker sinkt, als das TC(n) für LS/LMO(001).

Die raueren Grenzflächen der (111)-Übergitter und das breitere TC-Maximum im Phasen-

diagramm für (111)-LSMO Filme führen dazu, dass diese Trennung der TC(n) Kurven für

L/SMO(111) und LS/LMO(111) Übergitter für die observierten Bilagen-Dicken nicht be-

obachtet werden kann. Aufgrund des großen Einflusses der eg Elektronenbesetzung auf die

physikalischen Eigenschaften, bewirkt die A-Platz Ordnung in (100)-Übergittern als auch

in (111)-Übergittern mit n ≥ 4 keine Optimierung der Übergangstemperatur. Dieser Beset-

zungsunterschied ist analog zu einer Ladungsordnung, die dem DE entgegenwirkt. In diesem

Zusammenhang ist es auch zu verstehen, warum es gelungen ist die Néel Temperatur durch A-

Platz Ordnung in La1/3Sr2/3MnO3 zu erhöhen [9]. Diese magnetische Wechselwirkung läuft

über den SE, der durch die Ladungsordnung begünstigt wird. Bemerkenswerterweise wird der

Unterschied in der eg-Elektronenbesetzung bereits in dem L/SMO(001) Übergitter mit n = 3

bereits so groß, sodass das SMO AFM Eigenschaften aufweist. Diese zeigen sich durch den

Abfall der Sättigungsmagnetisierung auf 3.0µB/Mn und durch den Anstieg des Koerzitivfel-

des auf ∼ 100Oe (verursacht durch das magnetische pinning des Löcherdotierten FM LMOs

durch das AFM SMO). An dem Punkt kann man bei diesem Übergitter nicht mehr von einem

Kationen-geordneten LSMO sprechen, hier haben die Grenzflächenphänomene einen großen

Einfluss: Insbesondere kann eine zweite ferromagnetische Phase an der Grenzfläche zwischen

LMO und SMO beobachtet werden. Diese Thematik wird in der Dissertation von Markus

17Nominell hat LMO eine eg Besetzung von 1, LSMO:0.5 von 0.5 und SMO von 0. Für Übergitter mit
n = 1 ist die Besetzung der Bilage entsprechend für L/SMO: 1/1/0 und für LS/LMO: 0.5/0.5/1.
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4.2 Künstliche A-Platz Ordnung in LSMO

Jungbauer abgehandelt [36]. Bei allen übrigen Übergittern kann von A-Platz (teil)geordneten

LSMO gesprochen werden, da hier die elektrische Verteilung der eg-Besetzung groß genug

ist, damit eine Sättigungsmagnetisierung von ∼ 3.67µB/Mn erreicht werden kann.

In der Literatur können Daten für L/SMO(001) Übergitter gefunden werden [105, 106]: im

Vergleich ist die Curie-Temperatur und die Sättigungsmagnetisierung in der Literatur nied-

riger und beide Parameter fallen stärker mit steigenden n ab. Es wird auch ein isolierendes

Verhalten bei tiefen Temperaturen für L/SMO Übergitter mit n > 2 beobachtet, dass mit

dem Einsetzen des AFM in SMO in Verbindung gebracht wird [107]. Diese isolierende Phase

kann in den hier aufgeführten Übergittern nicht beobachtet werden. Möglicherweise unter-

scheiden sich die hier präsentierten Übergitter jedoch von der Literatur, durch die unter-

schiedliche Sauerstoffkonzentration, bedingt durch die verschiedenen Depositionsmethoden

(MAD und MBE). Die These einer höheren Sauerstoffkonzentration in den MAD Proben wird

auch durch die im Vergleich kleineren out-of-plane Gitterkonstanten in Bulk-Filmen [109]

als auch in Übergittern [110] unterstützt. Eine niedrigere Sauerstoffkonzentration würde den

DE negativ beeinflussen [117] und könnte die kleineren Werte für TC und Ms sowie das Ein-

setzen eines isolierenden Verhaltens bei tiefen Temperaturen der Übergitter in der Literatur

erklären.

Die (111)-Übergitter mit n < 4 unterscheiden sich strukturell deutlich von dem LSMO

Bulk-Film, durch die Anwesenheit der Überstrukturreflexe in XRR und XRD. Zudem kann

die A-Platz Ionen-Modulation in den TEM Messungen beobachtet werden. Elektrisch und

magnetisch unterscheiden sich diese Übergitter jedoch nur geringfügig von dem LSMO Bulk-

Film. Erstaunlicherweise ist für das L/SMO Übergitter mit n = 2 eine um 3K höhere

Übergangstemperatur zu beobachten. Die ungewöhnliche Struktur dieser L/SMO(111) Über-

gitter, durch das Aufrauen des SMOs wurde bereits angesprochen. Möglicherweise konnte

in dieser Struktur eine A-Platz Ordnung eingestellt werden, die zum einen die Übergangs-

temperatur durch A-Platz Ordnung der Gitterverspannung [7, 8] erhöht und zum anderen

durch eg-Ladungstrennung erniedrigt.

In den untersuchten Ansätzen zur A-Platz Ordnung in LSMO, hat die eg-Ladungstrennung

meist einen größeren Einfluss auf die physikalischen Eigenschaften, als die strukturelle Ord-

nung. Grundsätzlich scheint die Erhöhung der Übergangstemperatur durch künstliche Ord-

nung der A-Platz Ionen in L/SMO(111) möglich zu sein. Um einen größeren Effekt durch die

Ordnung zu erzielen, muss die eg Elektronenbesetzung von der Abhängigkeit zu den A-Platz

Ionen gelöst werden: Dies kann durch einen Multilagen-Ansatz mit isovalenten Manganaten

realisiert werden.
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5 B-Platz Ordnung in ferri-/ferromagnetischen Dop-

pelperowskiten

In der Klasse der Doppelperowskite (DP) mit der generellen Formel A2BB
′O6 sind sowohl

ferromagnetische Isolatoren [10, 118], multiferroische Materialien [119] als auch ferrimagne-

tische Halbmetalle mit Curie-Temperaturen weit über Raumtemperatur [11, 120] vertreten.

Aus diesem anwendungsspezifischen Gesichtspunkt, wie auch aus der Tatsache, dass die ge-

nannten Eigenschaften stark von der Ordnung der Übergangsmetallionen B − B′ in diesen

Materialen abhängen, erregen die DP seit einigen Jahren ein reges wissenschaftliches Inter-

esse. Viele dieser DP haben die Eigenschaft, dass ein B-Platz Ion in einer Valenz vorkommt,

die bei hohen Sauerstoffpartialdrücken unstabil ist. Aus diesem Grund konnten bisher keine

DPs mit der MAD Methode (erfolgreich) präpariert worden. In dieser Arbeit wurde, auf-

grund dieser Problematik, zunächst mit dem ferromagnetische Isolator La2CoMnO6 ein DP

System gewählt, dessen Einzelkomponenten sich bereits mit der MAD präparieren ließen.

Das Hauptaugenmerk lag dabei auf der Untersuchung und Optimierung der B-Platz Ord-

nung und deren Auswirkung auf die ferromagnetischen Eigenschaften des Materials. Um

auch ferrimagnetische, halbmetallische DP wie Sr2FeMoO6 im MAD Verfahren herstellen

zu können, wurde in dieser Arbeit die sauerstoffarme MAD (Low Oxygen MAD - LOMAD)

entwickelt. Mit ihr ist die Kontrolle über die Valenz der Ionen mit Hilfe der Steuerung des

Sauerstoffpartialdruckes gelungen.
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5.1 B-Platz Ordnung in La2CoMnO6 Filmen

Da sowohl dünne LaMnO3 (LMO) wie auch LaCoO3 (LCO) Schichten mit dem MAD

Verfahren in hoher Qualität hergestellt werden können, wurde zunächst das La2CoMnO6

(LMCO) System gewählt, um die Frage zu klären, ob es möglich ist im MAD Verfahren

B-Platz-geordnete DP Schichten zu synthetisieren. Wie in den meisten DPs, ordnen sich

die B-Platz-Ionen aufgrund der Valenz- und Größenunterschiede in einer Kochsalzstruktur

[121]. Das LMCO ist ein ferromagnetischer Isolator, dessen magnetisches Moment und Curie-

Temperatur stark von der Ordnung der B-Platz-Ionen abhängen: Während in der ungeord-

neten Phase eine Curie-Temperatur von TC ∼ 130K und eine Sättigungsmagnetisierung bei

hohen Feldern und tiefen Temperaturen von Msat < 4µB/f.u.
18 anzutreffen ist, findet man

in der geordneten Phase TC ∼ 220 - 230K und Msat ∼ 6µB/f.u. [10].

5.1.1 Elektronische Struktur von La2CoMnO6

In der Literatur wird argumentiert, dass der Ferromagnetismus in LMCO aus einer Supe-

raustauschwechselwirkung zwischen Co2+ und Mn4+ resultiert [10]. Dabei liegt das Co2+

in einer high-spin 3d7 Konfiguration vor, d.h. beide eg Orbitale sind halb gefüllt und das

Ion hat einen resultierenden Gesamtspin von S = 3/2. Das Mn4+ liegt dagegen in der 3d3

Konfiguration vor, damit sind alle t2g Orbitale halb gefüllt und es liegt auch ein Gesamtspin

von S = 3/2 vor. Ordnet man diese Ionen in der Kochsalzstruktur, so ist jedes Mn-Ion über

die Sauerstoffbrücke in jeder Richtung mit einem Co-Ion verbunden (und umgekehrt). Aus

dieser Konfiguration resultiert nach der zweiten GKA Regel ein ferromagnetischer Superaus-

tausch (siehe Kap. 2.2) mit einer Sättigungsmagnetisierung von S = 3/2 + 3/2 ∧= 6µB/f.u..

An diesem Punkt ist auch zu erwähnen, dass sowohl die Kopplung zwischen Co2+−O−Co2+

als auch Mn4+−O−Mn4+ nach der ersten GKA-Regel antiferromagnetisch sein soll. Somit

koppeln Antiphasen-Punktdefekte wie auch Antiphasen-Grenzen antiferromagnetisch. Damit

würde auch die Magnetisierung von zwei perfekt geordneten, ferromagnetischen Domänen,

die durch eine antiferromagnetische Antiphasen-Grenze getrennt sind, im Nullfeld gegenein-

ander stehen [122]. Weiterhin wird in der Literatur diskutiert, dass in der ungeordnete Phase

ein eg-Elektron von dem Co2+ an das Mn4+ übertragen wird, wodurch intermediate-spin

Co3+ mit der Konfiguration t52ge
1
g und high-spin Mn3+ mit der Konfiguration t32ge

1
g entsteht

[10]. Dabei wird die Elektronenkonfiguration des Co3+ durch lokale Jahn-Teller Verzerrungen

stabilisiert [123, 124]. Thermoelektrische Messungen lassen darauf schließen, dass die eg Orbi-

tale von Co3+ wie auch von Mn3+ vibronisch besetzt sind [10], d.h. das sich das Elektron mit

18f.u. = Formeleinheit, doppelte pseudokubische Perowskit-Einheitszelle
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der gleichen Wahrscheinlichkeit in beiden eg Orbitalen aufhält. Weiterhin wird angenommen,

dass die orbitalen Elektronenkonfigurationen über das Gitter durch den Jahn-Teller-Effekt,

miteinander korreliert sind. Dies hat zur Folge, dass die zweite GKA Regel erfüllt ist. Somit

koppeln Co3+−O−Co3+, Co3+−O−Mn3+ als auch Mn3+−O−Mn3+ über den vibronischen

Superaustausch [69, 125, 126] schwach ferromagnetisch. Sowohl die Valenzen, als auch die

Elektronenkonfigurationen sind jedoch bisher nicht vollständig verstanden: Neutronenstreu-

ung, Röntgenabsorptionsspektroskopie (XAS), zirkularer magnetischer Röntgendichroismus

(XMCD) und Röntgenphotoelektronenspektroskopie bestätigen eine Mn4+/Co2+ Ordnung

in bulk- und nanokristallinen Proben mit einer Curie-Temperatur von TC 220 - 230K,

während eine Mn3+/Co3+ Konfiguration in ungeordneten Proben mit niedrigeren Curie-

Punkt auftritt [127–132]. Jedoch präsentierte zuletzt die Gruppe um G.A. Sawatzky XAS-

Daten von dünnen LMCO Filmen, die darauf schließen lassen, dass unabhängig von dem

Ordnungsgrad der Probe, immer eine Co2+/Mn4+ Konfiguration vorliegt [133].

5.1.2 Präparation von La2CoMnO6 mit MAD

Laut der Literatur bereitete es in früheren Arbeiten große Schwierigkeiten ein geordnetes

LMCO System zu synthetisieren, das an der Zeitspanne zwischen den ersten Versuchen und

der tatsächlichen Realisierung fest gemacht werden kann: Während die Kation-ungeordnete

Phase von LMCO bereits 1966 als Bulk-Polykristall von G.H. Jonker synthetisiert und un-

tersucht wurde [134], gelang die Synthese einer fast reinen Kation-geordneten Phase erst

2002 in der Gruppe von J.B. Goodenough [10]. Es hat sich herausgestellt, dass die Ord-

nung in Bulk-Kristallen wie auch in dünnen Filmen stark von der Sauerstoffkonzentration

und der Synthesetemperatur abhängt [10, 119, 135–138]. Die optimale Synthesetempera-

tur liegt dabei zwischen 600 und 1100◦C. Die geordneten Bulk-Kristalle wurden in einer

Sauerstoffatmosphäre von bis zu 3bar über mehrere Tage ausgelagert, während geordnete

dünne Schichten im PLD-Verfahren unter sehr hohen Sauerstoffdrücken von 0.25 - 1.1mbar

hergestellt und unter 1bar Sauerstoffatmosphäre langsam von der Depositionstemperatur

abgekühlt wurden. Aus dieser Vorbetrachtung heraus ist das MAD Verfahren, aufgrund des

sehr hohen Sauerstoffpartialdruckes von 200mbar (unter Pressluft) während der Deposition,

eine ideale Alternative zur Herstellung von dünnen, geordneten LMCO Schichten, neben der

PLD. Aufgrund einer Gitterfehlanpassung von ∼ 1% eignet sich SrT iO3 (STO) als Substrat.

Um die stöchiometrischen Parameter (siehe Kap. 3.1) für LMCO zu bestimmen, wurde

zunächst das molare La/Mn-Verhältnis, wie in dem vorigen Kapitel beschrieben, bestimmt.

Dieses Verhältnis wurde auch für die Deposition von LCO verwendet. In Abb.38 a) ist
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Abbildung 38: a) XRD Messung für einen 30nm LCO Film auf STO(001) Substrat. Eine
Leersubstrat-Messung ist in rot gezeigt. Neben der (00l) sind keine weiteren Orientierungen oder
Fremdphasen vorhanden. Das eingebettete Diagram zeigt eine 500×500nm2 STM Aufnahme dieser
Probe. b) Magnetisierung M in Abhängigkeit von der Temperatur T für einen 30nm LaCoO3 Film
bei einem angelegten externen Feld von H = 1kOe. Das eingebettete Diagram, zeigt die M(H)
Hysterese Kurve nach dem Feldeinkühlen bei 1kOe auf 5K. Die Sättingungsmagnetisierung beträgt
Ms = 1.25µB/Co.
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Abbildung 39: a) XRD Messung für einen 26nm LMCO Film auf STO(001) Substrat. Eine
Leersubstrat-Messung ist in rot dazu gezeigt. Das eingebettete Diagramm zeigt eine 2× 2µm2 STM
Aufnahme dieser Probe. b)Arrheniusdarstellung des elektrischen Widerstandes einer 26nm dicken
LMCO Schicht auf STO(001) mit Co/Mn = 1 zwischen 340− 400K. Die Daten lassen sich linear
anpassen, erhalten wird die Aktivierungsenergie von EA = 0.27eV für den thermisch aktivier-
ten Leitungsprozess. c) Temperaturabhängige Magnetisierung der 26nm dicken LMCO Schicht auf
STO(001) bei einem externen Feld von 1kOe. Es ist ein unscharfer ferromagnetischer Übergang
mit TC = 224K zu erkennen.
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5.1 B-Platz Ordnung in LMCO Filmen

die XRD-Messung und eine STM Aufnahme der Oberfläche eines 30nm dicken LCO Fil-

mes auf einem STO(001) Substrat dargestellt. Neben der (00l) Phase sind keine weiteren

Orientierungen oder Fremdphasen vorhanden. Die out-of-plane Gitterkonstante kann mit

c = 0.377nm angegeben werden, die Laue-Oszillationen zeugen von der guten kristallinen

Qualität des Films. Das STM Bild zeigt atomar, glatte große Terrassen, die durch Stufen

mit der Höhe von einer Gitterkonstante getrennt sind. In Abb.38 b) ist die Magnetisierung

in Abhängigkeit von der Temperatur und eine M(H) Hysterese-Kurve dargestellt. Die Probe

zeigt einen ferromagnetischen Übergang. Während in LCO Bulk-Kristallen die Magnetisie-

rung bei tiefen Temperaturen (< 100K), aufgrund eines Spin-Zustand-Übergangs von der

high-spin Co3+ : t42ge
2
g zu low-spin Co3+ : t62ge

0
g [139], verschwindet, existiert in tetragonal

verspannten dünnen Filmen eine ferromagnetische Phase [140]. Die ferromagnetische Pha-

se eines dünnen LCO Filmes auf STO(001) wurde mit TC = 80 - 86K und Ms = 0.3 -

0.7µB/Co charakterisiert [141, 142]. Der MAD LCO Film zeigt ein TC = 88K und einen

erhöhten Magnetismus von Ms = 1.25µB/Co. Außerdem ist die out-of-plane Gitterkon-

stante mit c = 0.377nm leicht kleiner als die Literatur Gitterkonstanten mit c = 0.378 -

0.3785nm [141, 142]. Diese Unterschiede lassen sich auf einen unterschiedlichen Sauerstoffan-

teil in den Proben, verursacht durch die unterschiedlichen Depositionsverfahren (PLD und

MAD), zurückführen. Mehta et al. zeigen eine Zunahme der Sättigungsmagnetisierung und

der Curie-Temperatur, mit gleichzeitiger Abnahme der out-of-plane Gitterkonstante unter

zunehmenden Sauerstoffpartialdruck während der Deposition [142]. Die übereinstimmenden,

magnetischen Eigenschaften, die glatte Oberflächenmorphologie und die kristalline Qualität

lassen auf einen nahezu stöchiometrischen LCO Film schließen. Mit diesem Ergebnis konnte

angenommen werden, dass das molare La/Co- dem La/Mn-Verhältnis gleichgesetzt werden

kann.

Die Schichtdicken von dem LCO und LMO Film lassen auf ein Co/Mn-Verhältnis von

nahezu eins schließen. Die XRD-Messung eines LMCO Filmes mit den oben bestimmten

La/(Co+Mn) Verhältnis und gleichen, molaren Mengen von Mn und Co ist in Abb.39 a)

dargestellt. Die out-of-plane Gitterkonstante kann mit c = 0.387nm angegeben werden, was

im Bereich der Literaturangaben liegt [10, 136, 137]. Die Laue Oszillationen am (001)-Reflex

zeugen von der guten kristallinen Qualität des Filmes. Das eingebettete Diagramm in Abb.39

a) zeigt ein STM Bild dieser Probe. Die Oberfläche ist atomar glatt und die Substratstufen

zeichnen sich in der Filmoberfläche von Neuem ab. Es sind auch wenige 2d Inseln zu erken-

nen, was auf einen Wachstumsmodus zurück schließen lässt, der zwischen layer-by-layer- und

step-flow-Wachstum liegt. Die temperaturabhängige Messung des elektrischen Widerstandes

zeigt ein isolierendes Verhalten. Der Widerstand konnte mit Hilfe der DC-Option des PPMS

zwischen 340 - 400K bestimmt werden, für niedrigere Temperaturen lag der Widerstand
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Abbildung 40: Die Schichtdicke d als Funktion des Volumen der deponierten Präkursorlösung V

für LCO Filme auf STO(001) Substrat. Über eine lineare Anpassung erhält man d/V ∼ 0.14u.c./µl.
Das linke eingebettete Diagramm zeigt exemplarisch die XRR-Messungen und -Simulation für einen
Film aus dieser Serie. Die Grenzflächenrauigkeit zwischen Substrat und Film σLCO/STO ist im
rechten eingebetteten Diagramm dargestellt.

außerhalb des Messbereichs. In der Arrheniusdarstellung lassen sich die Daten linear an-

passen (siehe Abb.39b). Daraus erhält man die Aktivierungsenergie EA für den thermisch

aktivierten Leitungsprozess. Diese stimmt mit EA = 0.27eV der Aktivierungsenergie in PLD

Filmen überein [136]. Die Magnetisierung in Abhängigkeit von der Temperatur offenbart

bereits eine Curie-Temperatur von 224K nahe dem TC der geordneten Phase, jedoch ist der

Übergang sehr unscharf und die Magnetisierung klein (siehe Abb.39 c). Obwohl ein Teil der

gewünschten, geordneten LMCO Phase bereits vorhanden ist, gibt es in diesem System einen

weiteren Optimierungsbedarf.

Um die Stöchiometrie (und damit möglicherweise die magnetischen Eigenschaften) der fol-

genden LMCO Schichten zu verbessern, wurde das molare Co/Mn-Verhältnis mit Hilfe einer

Schichtdickenserie von LCO und dem, bereits aus Kap. 4.2 bekannten, d/V -Verhältnis für

Manganate bestimmt. Die Schichtdicke d, die RMS-Rauigkeiten der Oberfläche σs und der

Grenzfläche zwischen Film und Substrat σLCO/STO der LCO Filme wurde anhand von Simu-

lationen von XRR-Messungen durchgeführt (siehe eingebettetes Diagramm in Abb.40). Die
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5.1 B-Platz Ordnung in LMCO Filmen

Simulationen wurden mit der Software ReMagX durchgeführt [51]. In Fig.40 ist die Schicht-

dicke d und in Abhängigkeit vom deponierten Volumen der Präkursorlösung V gezeigt. Für

LCO ergibt sich ein d/V Verhältnis von 0.14u.c./µl. Während sich das quadratische Mittel

der Oberflächenrauigkeit unabhängig von der Schichtdicke zwischen σs ∼ 0.2 - 0.4nm bewegt,

steigt die Grenzflächenrauigkeit σLCO/STO monoton mit der Schichtdicke d an (siehe einge-

bettetes Diagramm in Abb.40). Diese Werte liegen im Bereich der Grenzflächenrauigkeiten

von LSMO. Führt man dieses Ergebnis mit den d/V -Verhältnissen für Manganate aus

Kap. 4.2 zusammen, kann das molare Co/MnVerhältnis in der Lösung, um eine Stöchiometrie

von Co/Mn = 1/1 in dem Film zu erhalten, zu Co/Mn = 0.925 bestimmt werden. Wenn

des Weiteren von dem Co/Mn Verhältnis gesprochen wird, ist damit das molare Co/Mn-

Verhältnis ρ im Film gemeint.

5.1.3 Strukturelle und magnetische Eigenschaften von dicken La2CoMnO6

Schichten auf STO(111)

An dieser Stelle ist anzumerken, dass die Co-Mn-Kationen-Ordnung in der Literatur bis-

her vorrangig über die magnetischen Eigenschaften der Proben bestimmt wurde. Dies ist

jedoch nur eine globale Messmethode für die Nahordnung. In dieser Arbeit wurde beab-

sichtigt die B-Platz-Ordnung auch über XRD und TEM zu bestimmen. Aus diesem Grund

wurden die LMCO Filme vorrangig auf (111) orientierten STO Substraten gewachsen. Wie

man in Abb.41 sehen kann, sind die (111) Ebenen abwechselnd von Mn oder Co besetzt.

Daraus resultiert eine Überstruktur, die in XRD und TEM Messungen beobachtet und die

Ordnung quantifiziert werden kann. Da sich die atomaren Formfaktoren von Mn und Co

nur minimal unterscheiden [46], besitzt der Überstrukturreflex im XRD nur eine sehr kleine

Intensität. Aus diesem Grund wurden dicke LMCO Schichten mit einer Schichtdicke von

bis zu 325nm gewachsen. Eine Schichtdicke dieser Größe kann nicht mehr mit Hilfe der

Röntgenreflektometrie aufgelöst werden, sie wird jedoch später in diesem Kapitel in den

TEM Aufnahmen bestätigt.

Aufgrund der Beobachtung von Goodenough et al. [10], dass das Auftreten von Mn3+-Ionen

in LMCO zu einer Störung der Ordnung führt, wurde das Co/Mn Verhältnis ρ in den,

im Folgenden betrachteten LMCO Filmen, in die Richtung eines höheren Co-Anteils ver-

schoben (ρ ≥ 1). Abb.42 a) zeigt die XRD-Messung von einem LMCO Film auf STO(111)

Substrat mit ρ = 1.075 und einer Schichtdicke von d ∼ 325nm. Der pseudokubische (111)

Reflex wie auch das Substrat zeigt, eine Aufspaltung in zwei Reflexe, verursacht durch die

zwei Cuα-Wellenlängen des in diesem Experiment verwendeten Röntgenlichtes (α1 - α2 -
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Abbildung 41: Links: Ideal geordnete Doppelperowskitstruktur: Mn(blau) und Co(violett) sind von
einem Sauerstoffoktaeder(rot) umgeben. Co und Mn ordnen sich in einer Kochsalzstruktur an. Auf
dem A-Platz ist das La(grün) zu finden. Rechts: Die gleiche Struktur wie links als Projektion in der
(011̄) Ebene. Die (111) Ebenen sind abwechselnd nur von Mn und Co besetzt. Entlang der [111]
Richtung kann die Überstruktur beobachtet werden.

Aufspaltung). Um diese Aufspaltung beobachten zu können, muss die Halbwertsbreite des

Reflexes klein sein (qz < 0.07/nm). Daraus folgt, dass der Film zum einen relativ dick

(> 100 - 200nm) sein muss, zum anderen muss er eine gute kristalline Qualität aufweisen

(Scherrer-Gleichung [143]). Neben dem (111) Reflex, sind auch die Reflexe der Überstruktur

zu beobachten: Bei 2 · θ = 19.9◦ ist der (1/2 1/2 1/2)- und bei 2 · θ = 62.3◦ der (3/2 3/2

3/2)-Reflex zu sehen (eingebettetes Diagramm in Abb.42 a). Letzterer ist wiederum α1 -

α2 aufgespalten. Zusätzlich ist bei 2 · θ = 36.5◦ ein Fremdphasenreflex zu sehen, dem CoO

oder auch CoMnO3 zugeordnet werden kann. Um einen quantitativen Wert der B-Platz

Ordnung, die mit Hilfe der Röntgendiffraktometrie bestimmt wurde, zu erhalten, kann man

einen XRD-Ordnungs-Parameter folgendermaßen definieren: S = I(1/2 1/2 1/2)/I(111).

Dabei ist I(hkl) die entsprechenden Intensität des (hkl) Reflexes nach Abzug des Substrat-

Hintergrundes. Für diese Probe erhält man S(ρ = 1.075) = 1.1 · 10−3. Die Magnetisierungs-

daten dieser Probe sind in Abb.42 b) dargestellt. Bei einem externen Feld von 1kOe ist

ein ferromagnetischer Übergang bei TC = 226K zu erkennen. Die M(H)-Hystererkurve bei

5K zeigt eine Sättigungsmagnetisierung von Ms(50kOe) = 5.8µB/f.u. bei hohen externen

Feldern. Diese Werte stimmen gut mit den Literaturwerten für geordnete Bulk-Kristalle und

Filme überein [10, 135–138].

Eine Zusammenfassung der Daten von LMCO Schichten mit verschiedenen Co/Mn-Verhält-

nissen ρ = 0.99 - 1.18 und einer Schichtdicke von 325nm ist in Abb.43 präsentiert. Die

pseudokubische Gitterkonstante c steigt mit zunehmendem Co-Gehalt an. Gleichzeitig bleibt
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Abbildung 42: a) XRD-Daten eines 325nm dicken LMCO Films auf STO(111) mit einem Co/Mn
Verhältnis ρ = 1.075 (schwarz). Eine Leersubstrat-Messung ist in rot gezeigt. Man erkennt die
Überstrukturreflexe (1/2 1/2 1/2) und (3/2 3/2 3/2) (eingebettetes Diagramm, die blaue Linie
zeigt die geglätteten Daten) neben dem pseudokubischen Perowskit-Reflex (111). Ein auftretender
Fremdphasenreflex ist mit “Imp” gekennzeichnet. b) Magnetisierung M in Abhängigkeit von der
Temperatur T desselben Films bei einem angelegten externen Feld von H = 1kOe. Das eingebettete
Diagramm zeigt die M(H) Hysterese Kurve nach dem Feldeinkühlen bei 1kOe auf 5K.
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Abbildung 43: Pseudokubische Gitterkonstante c (schwarz, die Gerade dient als optische
Führung), XRD-Ordnungs-Parameter S (grün), Sättigungsmagnetisierung Ms (blau), und Curie-
Temperatur TC (rot) von LMCO Filmen mit einer Schichtdicke von 325nm als Funktion des
Co/Mn-Verhältnisses ρ. Der Literaturwert für TC,Lit. (rote gepunktete Linie) und Ms,max (blaue
gepunktete Linie) für geordnetes LMCO Material ist aus [10, 135–138] entnommen. Das einge-
bettete Diagramm zeigt die Gitterkonstante c als Funktion der Schichtdicke für LMCO Filme mit
ρ = 1.04.
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5.1 B-Platz Ordnung in LMCO Filmen

Abbildung 44: HAADF Aufnahme und korrespondierende EDX elementspezifische Karten an der
LMCO/STO Grenzfläche (rechts) und weit entfernt vom Substrat (links). Die kombinierten Ele-
mentkarten mit Co (grün), Mn (rot), La (blau), Sr (cyan), Ti (magenta) und O (orange) de-
monstrieren die Anwesenheit von B-Platz Nahordnung im LMCO Film und die Abwesenheit dieser
Ordnung nahe dem Substrat. Adaptiert aus der Literatur [53].

die Intensität des Fremdphasen-Reflexes nahezu konstant. Daraus kann man vorerst schlie-

ßen, dass die angestrebte kompositionelle Änderung der Filmstöchiometrie tatsächlich über-

nommen wurde. Zusätzlich ist die Gitterkonstante nicht von der Schichtdicke abhängig, wie

man in dem eingebetteten Diagramm von Abb.43 sehen kann, indem die Gitterkonstante

für verschiedene Schichtdicken von LMCO Filmen mit ρ = 1.04 gezeigt sind. Der XRD-

Ordnungs-Parameter S bewegt sich ohne erkennbares Muster in einem Bereich zwischen

0.35 · 10−3 und 1.1 · 10−3 für alle Proben. Auch die magnetischen Daten zeigen bemer-

kenswerterweise nahezu keine Veränderung und kein Muster bei der Variation von ρ: Die

Sättigungsmagnetisierung Ms liegt zwischen 5.5 - 5.9µB/f.u., die Curie-Temperatur TC zwi-

schen 220 - 226K. Damit liegt TC aller betrachteten Proben um den mittleren Literatur-

wert (rote gepunktete Linie in Abb.43) und die Sättigungsmagnetisierung aller betrachteten

Proben nahe dem maximalen theoretischen Ms,max = 6µB/f.u. (blaue gepunktete Linie in

Abb.43) für das B-Platz geordnete LMCO Material.

An dem LMCO Film mit dem größten XRD-Ordnungs-Parameter S(ρ = 1.07) = 1.1 · 10−3

wurden lokale, strukturelle und elektrische Untersuchungen mittels TEM in der Gruppe um

J. Verbeeck am EMAT der Universität von Antwerpen vorgenommen. Auf die technischen

Details dieser Messungen und die Auswertung dieser Daten wird genauer in der Dissertation
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5 B-Platz Ordnung in ferri-/ferromagnetischen Doppelperowskiten

Abbildung 45: Links: 2d-Fouriertransformation einer hochaufgelösten HAADF Aufnahme. Die

Überstrukturreflexe sind mit roten Kreisen markiert. Rechts: Zurücktransformation des (1/2 1/2
1/2)-Reflexes in den Ortsraum. Man erkennt verschiedene Bereiche mit höheren (pink) und nied-
rigeren Überstrukturintensitäten (blau).

von Ricardo Egoavil eingegangen [53].

Wie in Abb.44 zu sehen ist, konnte die B-Platz Nahordnung lokal durch ortsaufgelöste EDX

Karten bestätigt werden. In Abb.44 sind die einzelnen Elementkarten für die LaLα, CoKα,

MnKα, Sr Lα, TiKα und OKα für einen Bereich nahe dem Substrat (rechts) und weit weg

von dem Substrat (links) dargestellt. Dabei ist die Projektionsebene, wie in der Skizze in

Abb.41, die (011̄) Ebene. In der kombinierten Karte kann man, weit weg vom Substrat, die

aus der B-Platz Ordnung resultierenden Überstruktur entlang der [111] Richtung erkennen.

Nahe dem Substrat ist diese Ordnung nicht vorhanden. Auch das epitaktische Wachstum des

Films sowie eine Interdiffusionzone zwischen Substrat und Film mit einer Größe von ∼ 1nm

sind hier zu sehen.

Um die Ordnung auf einer größeren Skala auflösen zu können, wurden hochaufgelöste HAADF

Aufnahmen mit einer Größe von 460 × 460nm2 und einer Auflösung von 8192 × 8192 Bild-

punkten erstellt. Aufgrund des geringen Z-Unterschiedes zwischen Co und Mn, müssen diese

Bilder mit einer Fourierfilter-Methode analysiert werden [53]: Die 2d-Fouriertransformation

einer solchen HAADF-STEM Aufnahme von dem LMCO Film ist auf der linken Seite von

Abb.45 zu sehen. Die Überstrukturreflexe der {1/2 1/2 1/2}-Ebenen sind klar zu erkennen

(im Bild markiert durch rote Kreise). Transformiert man einen dieser Überstrukturreflexe

zurück in den Ortsraum, erhält man das Bild auf der rechten Seite von Abb.45. Dabei ist der

entstandene Kontrast ein Maß für die Intensität des Überstrukturreflexes und damit ein Maß

für die B-Platz Ordnung. In der Karte erkennt man ortsabhängige Instensitätsvariationen
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5.1 B-Platz Ordnung in LMCO Filmen

Abbildung 46: Gezeigt sind EELS-Spektren von B-Platz Kationen in LMCO: (a,b und e,f) Spek-
trum der Mn4+ (MnO2), Mn3+ (Mn2O3), Co2+ (CoO) und Co3+ (Co2O3) -L2,3 Kante. (c,d und
g,h) Spektren der Mn - L2,3 und Co - L2,3 Kante von Bereichen mit höheren (pink) und niedrigeren
Überstruktur-Intensitäten (blau) (siehe Abb.45). Aus Literatur [53] entnommen.

des (1/2 1/2 1/2)-Reflexes. Die Bereiche mit einer höheren Intensität/Ordnung sind dabei

pink, Bereiche mit einer niedrigeren Intensität/Ordnung blau eingefärbt. Das der metallische

Schutzfilm, der auf dem TEM Filament prepariert wurde scheinbar ein schwaches (1/2 1/2

1/2) Signal liefert, ist dabei ein Artefakt der Nachbearbeitung [53]. Bemerkenswerterweise

ist die (1/2 1/2 1/2) Intensität in dem LMCO Film an jedem Ort größer null, es ist daher

immer eine gewisse Nahordnung vorhanden.

Die elektronische Struktur von Mn und Co, sowohl in Bereichen mit höherer Ordnung als

auch niedrigerer Ordnung, wurde mit der Elektronenenergieverlustspektroskopie (EELS) un-

tersucht. Die Ergebnisse sind in Abb.46 dargestellt. Zunächst ist festzustellen, dass sich die

hochaufgelösten EELS Spektren, sowohl der Mn - L2,3 als auch der Co - L2,3-Kante, aus den

Bereichen höherer und niedrigerer Ordnung sehr ähneln. Im Vergleich mit den Spektren der

Mn4+ (MnO2), Mn3+ (Mn2O3), Co
2+ (CoO) und Co3+ (Co2O3) Oxiden, zeigt sich eine

große Übereinstimmung der LMCO Mn - L2,3 und Co - L2,3 Spektren in dem Bereich mit

größere Überstruktur-Intensität, in Bezug auf die Peak-Position (in Abb.46 angedeutet durch

die Pfeile) sowie die Form der Kurve, mit Mn4+ beziehungsweise Co2+. Auch die Mn und Co

Spektren aus dem Bereich mit niedrigerer Ordnung können vornehmlich diesen Valenzen zu-

geordnet werden, jedoch ist zum einen der Mn - L3 leicht verbreitert und dem Co-Spektrum

fehlt der Peak bei 777.1eV im Vergleich zu den Spektren aus den Bereichen höherer Ordnung.

Dies deutet darauf hin, dass sich die Valenz von Co zwischen 2+ und 3+ und für Mn zwi-
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5 B-Platz Ordnung in ferri-/ferromagnetischen Doppelperowskiten

Abbildung 47: a) In der HAADF Aufnahme von LMCO auf großer Skala sind dunklere Bereiche
innerhalb des Films vorhanden. b) to f) EELS elementspezifische Karten der La - M4,5, O - K,
Co - L2,3, Mn - L2,3 und Ti - L2,3 Kanten, wie angegeben.

schen 3+ und 4+ bewegt. Mit Hilfe einer Linearkombination der Mn4+-, Mn3+- und Co2+-,

Co3+-Oxid Spektren kann der Anteil des Volumens des betrachteten Bereiches der LMCO

Probe mit der Valenzkonfiguration (Co2+,Mn4+) bestimmt werden: in den Bereichen höherer

Ordnung beträgt diese (99%, 97%), in den Bereichen niedrigerer Ordnung (90%, 77%) [53].

Das diese beiden Bereiche bevorzugt eine (Co2+,Mn4+)-Valenzkonfiguration zeigen, wird

nochmals durch Multiplet-Simulationen von einzelnen Co2+ und Mn4+ Zuständen in einer

oktaedrischen Umgebung bestätigt [53]. Das Ergebnis der Simulationen ist in jedem Spek-

trum in Abb.46 durch die gestrichelte Linie gezeigt.

Wie in Abb.47 a) zu sehen ist, lassen sich in großskaligen HAADF Aufnahmen dieser

LMCO Probe dunklere Bereiche erkennen. Korrespondierende, elementaufgelöste EELS Kar-

ten (Abb.47 b-f) zeigen die Abwesenheit von La in all diesen Bereichen. Es existiert ein

La-Defizit in dem Film, welches sich ungleichmäßig verteilt. Zusätzlich gibt es in manchen

Bereichen auch einen Mangel anMn und einen Überschuß an Co. Dies kann mit dem Co/Mn-

Verhältnis ρ = 1.07 in Verbindung gebracht werden. Zusammenfassend besteht der Film

größtenteils aus stöchiometrisch richtigem LMCO und die stöchiometrischen Fehler agglo-

merieren in Ausscheidungen von Co2−xMnxO3 oder Co3−xMnxO4 Material. Das La-Defizit

wurde durch ein erneutes Einstellen des La/Mn-Verhältnisses mittels der Präparation von

LMO auf eine Größe von 3 - 4% bestimmt. Möglicherweise hat sich der La-Präkursor leicht

geändert, oder das La/(Mn+Co)-Verhältnis ist nicht mit dem La/Mn-Verhältnis gleich zu

setzen. Aus den EELS Karten (Abb.47) lässt sich ein La-Defizit von 5 - 10% abschätzen.
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5.1 B-Platz Ordnung in LMCO Filmen

Die Diskrepanz zu dem, aus der Präparation bestimmten Wert, lässt sich darauf zurück

führen, dass TEM nur eine lokale Messmethode ist: HAADF Bilder anderer Bereiche der

gleichen Probe zeigten eine geringe Anzahl von Defekten, die auf La-Defizit zurückzuführen

sind (vergleiche mit Abb.45).

Aus diesem Resultat folgend, wurde noch ein 290nm LMCO Film mit ρ = 1.07 und dem an-

gepassten La/Mn-Verhältnis auf STO(111) gewachsen. Die Charkterisierungs-Daten sind in

Abb.48 aufgeführt. Dieser Film zeigt nur einen sehr schwachen (1/2 1/2 1/2) Überstruktur-

reflex (schwarz in Abb.48 a) und zwei verschiedene LMCO Phasen in der XRD Messung

(schwarz in Abb.48 b): Die pseudokubischen Gitterkonstanten können auf c1 = 0.387nm

und c2 = 0.383nm bestimmt werden, beide sind kleiner als die pseudokubische Gitterkon-

stante des La-defizitären Filmes mit ρ = 1.07. In der temperaturabhängige Magnetisierung

(schwarz in Abb.48 c) sind auch zwei verschiedene ferromagnetische Phasen zu erkennen, mit

den Curie-Temperaturen TC1 = 223K und TC2 = 131K. Auch die Sättingungsmagnetisierung

bei tiefen Temperaturen ist mit 2.2µB/f.u. viel kleiner als in allen La-defizitären Proben.

Im Vergleich zu den Literaturergebnissen lassen sich alle diese Daten zusammenfassend deu-

ten, dass dieser Film aus einer B-Platz-geordneten und einer B-Platz-ungeordneten Phase

besteht. Tatsächlich ist das Volumen der Einheitszelle für das ungeordnete LMCO, mit einer

Curie-Temperatur von TC ∼ 130K, kleiner als das Volumen der Einheitszelle der geordneten

Phase [10, 135, 136]. Eine B-Platz Ordnung konnte in dem Film nach einer zwölf stündigen

thermischen Auslagerung in Luft bei 900◦C erzeugt werden: Der Überstrukturreflex hat

sich auf einen Wert von S = 6.5 · 10−4 erhöht und ist somit im Bereich der geordneten

La-defizitären Proben (rot in Abb.48 a). Es ist ausschließlich eine Phase mit einer pseu-

dokubischen Gitterkonstante von 0.3876nm und einer Curie-Temperatur von TC = 227K

vorhanden (rot in Abb.48 b und c). Auch die Sättigungsmagnetisierung hat sich auf einen

Wert von 5.4µB/f.u. erhöht (rot in Abb.48 d). Im Vergleich dazu führt die thermische Aus-

lagerung der La-defizitären Proben zu keiner Änderung der magnetischen Eigenschaften und

zu einer arbiträren leichten Änderung des Überstrukturreflexes.

5.1.4 Diskussion der B-Platz Ordnung in La2CoMnO6 Filmen

Die Größe der Co/Mn Nahordnung, definiert durch die Wahrscheinlichkeit 0 < p < 1,

dass ein Mn-Ion ein Co-Ion als nächsten B-Platz Nachbarn hat, kann durch die magneti-

schen Eigenschaften indirekt abgeschätzt werden. In Anbetracht des theoretischen Wertes

von Ms = 6µB/f.u. in einem vollständig geordneten La2Co
2+Mn4+O6-System mit p = 1,

kann die Nahordnung für alle betrachteten LMCO Filme auf STO(111) auf p = 0.92 -
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Abbildung 48: Resultate der Charakterisierung eines 290nm LMCO mit ρ = 1.07 ohne La-Defizit
auf STO(111). Es sind die Daten vor der thermischen Auslagerung in schwarz und danach in
rot gezeigt. a) und b) zeigt die XRD Messungen am (1/2 1/2 1/2)- und (111)- Reflex. c) Die
temperaturabhängige Magnetisierung bei einem externen Feld von 1kOe. d) Die M(H) Hysterese-
Kurve nach dem Feldeinkühlen bei 1kOe auf 5K.
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5.1 B-Platz Ordnung in LMCO Filmen

0.98 abgeschätzt werden. Aus dem Verlauf der M(H) Kurven kann jedoch geschlossen wer-

den, dass die LMCO Filme bei 5T noch nicht vollständig gesättigt sind. Das bedeutet

in den Filmen sind maximal 2 - 8% der B/B′-Paare, Co/Co- oder Mn/Mn-Paare. Die-

se Werte sind wie die Magnetisierungs-Daten, aus denen sie resultieren, mit ca. 5% Feh-

ler behaftet (siehe Kap.3.2.6). Der theoretische Wert für den XRD-Ordnungs-Parameter

eines vollständig geordneten LMCO Kristalls ergibt sich mittels XRD-Simulation (siehe

Kap. 3.2.2) zu Stheo(p = 1) = 10−2. Im Vergleich dazu sind die gemessenen XRD-Ordnungs-

Parameter, die zwischen 3.5 · 10−4 ≤ S ≤ 11 · 10−4 liegen (Abb.43), eine Größenordnung

kleiner. Weiterhin ist die geschätzte Größe der Nahordnung erheblich größer als die relative

Menge der geordneten Phase in den TEM Messungen (Abb.45).

Im Allgemeinen können zwei verschiedene Typen von Defekten in der B-Platz-Matrix vor-

liegen: Punktdefekte (PD) und Antiphasengrenzen (APG). Die PD resultieren in einer mo-

notonen Abnahme von S mit steigender Anzahl der PD. Aus diesem Grund kann, bei einer

Defektdichte von nur 2 - 8%, die Diskrepanz zwischen S und Stheo nur mit PD nicht erklärt

werden. Im Gegensatz dazu, können APG zu einer großen Varianz von S führen: o.B.d.A.

wird der XRD-Ordnungs-Parameter eines vollständig geordneten LMCO Kristalls mit einem

Volumen V , der von einer APG in zwei phasenverschobene B-Platz-geordnete, kristalline

Domänen mit dem Volumen V1 und V2 getrennt ist, auf

S = |V1 − V2|/V ∗ Stheo(p = 1) (10)

reduziert. Somit wird S für V1 ∼ V2 stark reduziert und erreicht mit V1 = V2 bei be-

reits relativ kleinen Defektdichten einen Wert von null. Um sowohl die Auswirkung von

PD als auch von APG auf den XRD-Ordnungs-Parameter zu bestimmen, wurden XRD-

Simulationen (siehe Kap. 3.2.2) an Perowskit-Kristallen mit N3 Einheitszellen und einer

Nahordnungs-Defektdichte von 5% durchgeführt. Die teilgeordneten Kristallmodelle wurden

erstellt, indem zunächst ein ungeordneter Kristall mit zufälliger Co/Mn-Verteilung generiert

wurde. Dieser Kristall wurde mittels Nächsten-Nachbar-Austausch19 bis zu einer Nahordnung

von p = 95% geordnet20. Für jede Nahordnung p gibt es eine minimale Gittergröße Nmin,

für die die Anzahl der Defekte N3
D = N3

min · (1− p) groß genug ist um eine APG zu bilden:

N3
min ·(1−p) > N2

min ⇒ Nmin > (1−p)−1. In Abb.49 sind die Daten der XRD Simulation für

19Ein B-Platz-Ion B0 wurde zufällig gewählt. Führt ein Austausch mit einem der sechs Nachbarn zu einer
Erhöhung der lokalen Ordnung, findet der Austausch statt. Die lokale Ordnung für jedes B-Platz-Ion LO(B)
ist dabei definiert als eine Summe über die Art der Nächsten-Nachbar-Ionen (Co oder Mn): Mn−Mn und
Co−Co Paare werden mit −1, Mn−Co Paare werden mit +1 gewertet. Wird die Summe LO(B0)+LO(B1)
durch den Austausch erhöht, findet dieser statt. Dieser Algorithmus wird durchgeführt, bis die gewünschte
Nahordnung von p = ΣN

3

B LO(B)/6N3 erreicht ist.
20Die Umkehrung dieser Vorgehensweise (Induzierung von Unordnung in einen geordneten Kristall) führt

nicht zur Ausbildung von APGs.
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5 B-Platz Ordnung in ferri-/ferromagnetischen Doppelperowskiten

den XRD-Ordnungs-Parameter S als Funktion der Gittergröße N für eine Nahordnung von

p = 95% gezeigt. Der simulierte Verlauf von S(N) fällt im Bereich N < 32 stetig mit stei-

gender Defektanzahl, d.h. mit steigender Gittergröße N , ab, bleibt jedoch wesentlich größer

als die experimentell beobachteten Werte für S (grauer Bereich in Abb.49). Wie vor Kurzem

diskutiert, ist diese Reduktion von S zurückzuführen auf PD. Im Bereich N > 32 werden

die simulierten Werte von S breit gestreut und stark reduziert. Hier tauchen die APG auf,

die den Kristall in phasenverschobene Volumina teilt und S(N) in die Größenordnung der

experimentellen Werte verschiebt. Das Vorhandensein von APG in der (111)-Ebene in den

XRD-Messungen bzw. in der Ebene senkrecht zur Elektronenstrahlrichtung in den HAADF

TEM-Messungen scheint der Ursprung für die Abweichung zwischen den XRD/TEM-Daten

und der abgeschätzten Nahordnung aus den magnetischen Eigenschaften zu sein. Auch das

Auftreten der arbiträren Schwankung des XRD-Überstrukturreflexes, durch die thermische

Auslagerung von LMCO Filmen mit einer großen Nahordnung, lassen sich mit der Existenz

von APG verstehen. Aus dem Grund, dass das experimentell observierte Probenvolumen

viel größer als das Simulierte ist, und S von der absoluten Anzahl der Defekte in der B-

Platz-Matrix abhängt, ist die Nahordnung in den Proben tendenziell größer als, die in der

Simulation verwendeten 95%.

Die, aus dem STEM-EDX Experiment gewonnenen, atomar-aufgelösten, elementspezifischen

Karten zeigen eine ungeordnete Phase an der Substrat/Film Grenzfläche. Dies kann der che-

mischen Durchmischung von STO/LMCO zugeschrieben werden. Tatsächlich führt z.B. eine

Sr-Dotierung in dem LMCO System zur Bildung einer ungeordneten Phase [129]. In der

geordneten Phase, weit weg von dem Substrat, sind überdies schwache Signale von Mn auf

den Co-Plätzen (und umgedreht) vorhanden. Dieses Ergebnis lässt sich, wie schon diskutiert,

auch mit Hilfe von APG erklären. Das wichtigste Resultat der lokalen Untersuchung der

elektronischen Struktur, ist jedoch, dass sowohl in Bereichen mit großer als auch geringerer

Überstruktur-Intensität der (Co2+/Mn4+)-Zustand dominiert. Diese Erkenntnis in Verbin-

dung mit den magnetischen Eigenschaften lässt die Schlussfolgerung zu, dass tatsächlich in

der gesamten Probe eine Nahordnung existiert, auch in den Bereichen in denen man keine

Fernordnung beobachten kann (blaue Bereiche in Abb.45). In diesem Zusammenhang lassen

sich möglicherweise auch die globalen XAS-Messungen von Sawatzky et al. [133] erklären.

In dem APG-Bild lassen sich die Bereiche verschiedener Überstruktur-Intensität in Abb.45

als Domänen deuten, die bezüglich der Projektionsebene unterschiedlich durch APG beein-

flusst werden. Dieser Zusammenhang ist noch mal auf der rechten Seite in Abb.50 verdeut-

licht. Die pinken Bereiche in der Überstruktur-Intensität-Karte können als Bereiche gedeutet

werden, die entweder keine APG aufweisen oder bei denen das, durch APG phasenverscho-
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Abbildung 49: XRD Simulation für den XRD-Ordnungs-Parameter S als Funktion der Gittergröße
N für eine Nahordnung von p = 95%. Die kleine Varianz von S für N ≤ 32 zeigt die Abwesenheit
von APG. Die experimentellen Werte von S (grauer Bereich) werden nur für N > 32 erreicht. In
diesem Bereich ist die absolute Anzahl von B-Platz Defekten groß genug um, neben PD, auch APG
zu bilden.

bene, Teilvolumen klein ist. In den blauen Bereichen ist dieses phasenverschobene Teilvolu-

men entsprechend Gleichung (10) größer. Mit Hilfe von Abb.50 lassen sich die APG-freien

Domänen auf einen Durchmesser von 50 - 200nm abschätzen. Auch über die magnetischen

Eigenschaften kann man eine Abschätzung für die APG-freie Domänengröße gewinnen. APGs

manifestieren sich in der Reduktion der Kleinfeld-Magnetisierung aufgrund der AFM Kopp-

lung zwischen dem phasenverschobenen FM Material, das durch die AFM-APG getrennt

wird. In anderen ferro/ferrimagnetischen DP wird dies oft beobachtet, z.B. in Sr2FeMoO6

können APG zu einer starken Reduktion der Remanenz und Erhöhung des Koerzitivfeldes

führen [122]. Bei einem bestimmten externen Feld H überwiegt die Zeeman-Energie der FM-

Domäne EZeeman der magnetischen Oberflächen-Energie der AFM-APG EAFM . Bei diesem

Feld wird die FM-Domäne ihre Magnetisierung parallel zum externen Feld ausrichten. wird

eine kubische Domäne mit einer Kantenlänge a angenommen, die aus kubischen Einheitszel-

len mit der Gitterkonstante c aufgebaut ist, so ergibt sich für diese beiden Energien:

EAFM = 6a2JAFM/c
2 = µ0Ha

3Mu.c./c
3 = EZeeman (11)
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5 B-Platz Ordnung in ferri-/ferromagnetischen Doppelperowskiten

Abbildung 50: Model für die Magnetisierung der, durch APG phasenverschobene, Domänen: Die

Überstruktur-Intensitäts Karte aus Abb.45 zeigt die Intensitätsunterschiede in der x-z-Ebene. Das
kann als Anwesenheit von phasenverschobenen Domänen in der x-y-Ebene interpretiert werden.
Diese Domänen haben einen Einfluss auf die Magnetisierung: a) Bei hohen Feldern ist die Magne-
tisierung fast aller Domänen parallel zum exterenen Feld ausgerichtet. b) Reduziert man das externe
Feld richtet sich die Magnetisierung kleinerer Domänen antiparallel zum Feld aus. c) Bei Nullfeld
ist die Magnetisierung aller phasenverschobenen Domänen antiparallel zum umgebenen FM Materi-
al ausgerichtet. Die blauen Punkte skizzieren die Zustände in der Hystereseschleife. Berücksichtigt
man die Ähnlichkeit zwischen der Remanenz (H = 0) und dem Punkt bei Feldumkehrung mit glei-
cher Magnetisierung (H > 0) (markiert durch den roten Punkt), erhält man das externe Feld, was
benötigt wird, damit sich die Magnetisierung der größten phasenverschobenen Domänen parallel
zum externen Feld ausrichtet. Die TEM- und Magnetisierungs-Daten sind vom selben Film mit
ρ = 1.07.
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Dabei ist JAFM die AFM-Kopplungs-Energie pro Antiphasen-Bindung. Setzt man die Ma-

gnetisierung Mu.c. = 3µB für LMCO ein, erhält man für die Domänengröße:

a =
2cJAFM
µ0HµB

(12)

JAFM kann im Fall der Mn4+ − O − Mn4+ AFM-Kopplung über die Néel-Temperatur

TN = 145K, von Ca0.8Sr0.2MnO3 abgeschätzt werden [111]. In diesem Perowskit ist der

durchschnittliche A-Platz Ionenradius näherungsweise der von La3+ [103], somit ist der To-

leranzfaktor vergleichbar. Es gibt jedoch kein Perowskit-Material, dass die Abschätzung der

Co2+ −O−Co2+ AFM-Kopplung erlaubt. Somit konnte nur die Mn4+ −O−Mn4+ AFM-

Kopplung in der Abschätzung der Domänengröße berücksichtigt werden. Das externe Feld,

welches benötigt wird um die größten/kleinsten vorhandenen Domänen parallel zum externen

Feld auszurichten, kann mit Hilfe des vereinfachten Modells in Abb.50 abgeschätzt werden.

In diesem Modell wird davon ausgegangen, dass es keine ferromagnetische Domänen oh-

ne APG gibt, insbesondere, dass die phasenverschobenen Domänen magnetisch eindomänig

sind. Dadurch, dass mit 50kOe nahezu die maximale theoretische Magnetisierung erreicht

ist, kann man davon ausgehen, dass (nahezu) alle Domänen parallel ausgerichtet sind (sie-

he Abb.50 a). Wird das externe Feld zurückgefahren, würde sich zunächst, nach Gleichung

(12), aufgrund der AFM-APG, die Magnetisierung der kleineren Domänen antiparallel zum

äußeren Feld ausrichten (siehe Abb.50 b). Bei H = 0 würde die Magnetisierung aller pha-

senverschobenen Domänen antiparallel zur Richtung der remanenten Magnetisierung stehen

(siehe Abb.50 c). Aus dieser Konfiguration ergibt sich eine Remanenz, die deutlich kleiner

ist als die Sättigungsmagnetisierung Mr < Ms. An dieser Stelle lässt sich in diesem Modell

das Gesamtvolumen der phasenverschobenen Domänen in der Probe über die Remanenz be-

stimmen. In Abb.50 ist Mr = 3.5µB/f.u., somit sind ∼ 20% des Gesamtvolumens phasenver-

schobene Domänen, bei einer theoretischen Sättigung von 6µB/f.u.. In der Hysterese-Kurve

wird unter Feldumkehr bei einem bestimmten externen (negativen) Feld (hier H = 10kOe)

die Magnetisierung in der Größe der Remanenz erreicht (in Abb.50 markiert durch den roten

Punkt). Geht man davon aus, dass bis zu diesem Feld alle FM-Domänen, die nicht durch

APG getrennt sind, nahezu eindomänig sind, liegt an diesem Punkt eine ähnliche Konfigura-

tion wie in Abb.50 c) vor. Erhöht man das externe Feld weiter, würden an diesem Punkt sich

die Magnetisierung der größten phasenverschobenen Domänen parallel zum externen Feld

ausrichten. Somit kann das Feldintervall, in dem die Magnetisierung die phasenverschobenen

Domänen parallel zum Feld ausrichtet, mit 10 - 50kOe angegeben werden. Damit sind die

Domänen zwischen a = 35 - 170nm groß. Obwohl für diese Abschätzung viele Annahmen

und Vereinfachungen gemacht werden mussten, ist dieses Ergebnis aus den magnetischen

Daten in guter Übereinstimmung mit den TEM Resultaten desselben LMCO Film. Teilt
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man das Gesamtvolumen der phasenverschobenen Domänen (20% vom Gesamtvolumen) auf

a = 35 - 170nm große Domänen auf, kann man die absolute Anzahl der B-Platz-Defekte

im Film abschätzen. Die Nahordnung, die man mit Hilfe dieses Modells abschätzen kann

liegt bei p ∼ 98.7 - 99.7% in der in Abb.50 untersuchten Probe mit ρ = 1.07. Dieser Wert

ist etwas Größer als die Nahordnung, die mit Hilfe der Sättigungsmagnetisierung auf einen

minimalen Wert von p = 92 - 98% bestimmt wurde. Zusätzlich wurden bei der Ermittlung

der Nahordnung über das APG-Modell nur Defekte gezählt, die zu den APG gehören, d.h.

keine PD und auch keine ungeordneten Volumina. Damit ist gezeigt, dass man in diesem

APG-Modell die strukturellen, magnetischen und elektrischen Eigenschaften dieser LMCO

Filme erklären kann.

Die Variation des Co/Mn-Verhältnisses in den La-defizitären LMCO Filmen hat keinen

Einfluss auf die magnetischen Eigenschaften. Da der XRD-Ordnungs-Parameter S mit XRD

global bestimmt wurde und, wie bereits diskutiert, stark von APG beeinflusst wird, ist

er kein quantitatives Maß für die Nahordnung. Somit unterscheiden sich diese Proben nur

in der Gitterkonstante und der Co/Mn-Stöchiometrie der La-defizitären Ausscheidungen.

Möglicherweise wird ein Teil des Co-Überschusses in die LMCO-Matrix eingebaut, ange-

deutet durch die Änderung der Gitterkonstante mit dem Co/Mn-Verhältnis. Der Groß-

teil muss jedoch, aufgrund der magnetischen Eigenschaften und der daraus resultierenden

Nahordnung von p > 92%, von den La-defizitären Ausscheidungen aufgenommen wer-

den. Dies wird bestätigt von den TEM Messungen, die den Ausscheidungen das Co-reiche

Co2−xMnxO3 oder Co3−xMnxO4 Material, in Übereinstimmung mit dem Fremdphasenre-

flex im XRD, zuordnen. Erstaunlich ist die große Beweglichkeit von La und Co. Beide

haben sich in der kurzen Zeit der Präparation (< 30min) über mehrere 100nm bewegt,

wodurch sich ein Diffusionskoeffizient bei der Depositionstemperatur TDep von D(TDep) >

3 · 10−15cm2/s abschätzen lässt. Dies ist im Vergleich mit der Diffusion in nicht-defizitären

Manganat/Manganat Übergittern mit D(TDep) < 5 · 10−19cm2/s (siehe Kap. 4) sehr hoch.

Insbesondere ist bekannt, dass in dem LMCO ähnlichen La2NiMnO6 System, die La-

Leerstellen stabil sind und keine hohe Diffusivität aufweisen [118]. Der Einfluss von La-

Leerstellen in LMCO wurde bisher in der Literatur nicht untersucht. Der LMCO Film ohne

La-Defizit konnte das Co/Mn-Missverhältnis nicht ausgleichen, es entstand ein teilgeord-

netes LMCO Material. Die thermische Auslagerung führte zu ähnlichen Eigenschaften, wie

in den La-defizitären Filmen. Man kann daraus schließen, dass die Präparation mit einem

leichten La-Defizit, die Einstellung der B-Platz-Ordnung in LMCO fördert und gleichzeitig

andere stöchiometrische Fehler bindet. Prinzipiell lässt sich feststellen, dass mit MAD LMCO

Filme mit einer hohen Nahordnung p > 92% präpariert werden können.
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mit MAD

Bereits 1961 wurde in einigen DP auf Re-Basis[144], später auch in W - und Mo - basierten

DP[145], eine ferrimagnetisches Ordnung bei relativ hohen Temperaturen (zum Teil über

Raumtemperatur) entdeckt. Zusätzlich besitzen einige dieser ferrimagnetischen DP eine hohe

Leitfähigkeit und zeigen ein metallisches Verhalten [146]. 1998 wurde das wissenschaftliche

Interesse für diese Materialien, durch die Entdeckung des halbmetallischen Charakters von

Sr2FeMoO6 [147], für spintronische Anwendungen, wie z.B. Tunnel-Magnetowiderstands-

Elemente, geweckt. Durch die hohen Ordnungstemperaturen von TC > 400K kommen sie

somit möglicherweise auch für Anwendungen bei Raumtemperatur in Frage [11, 120].

5.2.1 Elektronische Struktur von Sr2FeMoO6

Der meist studierte Vertreter der ferrimagnetischen halbmetallischen DP ist das

Sr2FeMoO6 (SFMO). Der Curie-Punkt von SFMO liegt bei ∼ 420K [145, 148] und der

Widerstandsverlauf zeigt ein metallisches Verhalten [147, 149]. Wie auch schon in LCMO

(Kap. 5.1) gibt es in SFMO eine große Abhängigkeit der magnetischen, aber auch der elek-

tronischen Eigenschaften, von der Fe-Mo-Ordnung [150–152]. Auch die Valenz-Zustände

des (Fe/Mo)-Systems werden in der Literatur strittig diskutiert. Die summierte Valenz

von Fe und Mo muss +8 betragen, somit ist sowohl ein (Fe3+/Mo5+)-Zustand, wie auch

ein (Fe2+/Mo6+) für dieses System vorstellbar. Mößbauer-, Röntgenabsorptions (XAS) und

Photoemissions-Spektroskopie Experimente zeigen, dass sich der wirkliche Valenz-Zustand

eher zwischen diesen beiden postulierten Zuständen bewegt: (Fe2.8+/Mo5.2+) [151, 153–155].

Dabei ist das Fe, aufgrund der starken Spaltung der spin-up und spin-down Zustände durch

die große Austauschwechselwirkung [147], in einem high-spin-Zustand und hat somit ein

Spin-Moment von S = 5/2 im Fe3+-Fall bis S = 4/2 im Fe2+-Fall. Das Mo besitzt im Mo5+-

Fall nur noch ein 4d-Elektron, somit bewegt sich das Spin-Moment des Mo zwischen S = 1/2

und S = 0. Sowohl Neutronenstreuung als auch zirkularer magnetischer Röntgendichroismus

(XMCD) an SFMO Bulk-Kristallen zeigen eine antiferromagnetische (AFM) Kopplung zwi-

schen Fe und Mo, und somit einen ferrimagnetischen Zustand mit einer theoretischen max.

Sättingungsmagnetisierung von Ms = 4µB/f.u. [156–158]. Prinzipiell lassen sich die GKA-

Regeln des SE, durch das Auftreten von delokalisierten Elektronen (metallisches Verhalten)

und von nicht-diskreten Valenz-Zuständen, nicht anwenden um diese AFM-Kopplung zu er-

klären. Zudem ließe sich die große Austauschwechselwirkung, die zu einer Curie-Temperatur

von TC = 420K führt nicht mit dem SE-Model erklären. In Verknüpfung mit dem Resultat,
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t2g

e  g

Fe
3+

Fe
2+

Mo
5+

Mo
6+

Abbildung 51: Modell ähnlich dem Zener-Doppelaustausch zur Erklärung der ferrimagnetischen
Kopplung in SFMO: Das t2g-Elektron des Mo kann, wenn es einen Spin antiparallel zu den Fe-
Elektronen besitzt, über das Sauerstoff 2p-Orbital (hier nicht dargestellt) in das t2g-Orbital des Fe
delokalisieren und damit die Energie im System minimieren.

dass das Elektron mit dem Minoritäts-Spin (das 4d -t2g-Elektron des Mo5+) in die Fe- und

Mo - t2g-Orbitale über das 2p-Orbital des Sauerstoffes delokalisiert (Halbmetall nach [147]),

wurde ein Model ähnlich dem Zener-Doppelaustausch (siehe Kap. 2.2) vorgeschlagen um die

magnetischen Eigenschaften des SFMO und ähnlicher DP zu verstehen [159]. Dieses Model

ist in Abb.51 skizziert. Im Kontrast zum Zener-Doppelaustausch findet der Elektronenaus-

tausch zwischen den t2g-Orbitalen statt und es stellt sich, aus dem Grund, dass sich ein

Elektron mit Minoritäts-Spin delokalisiert, eine AFM-Kopplung ein. Anhand dieses Models

erfährt man auch die Abhängigkeit der magnetischen und elektronischen Eigenschaften dieses

Materials von der B-Platz-Ordnung: Das Elektron kann nur dann delokalisieren und zu einer

Energieminimierung im System führen, wenn die magnetischen Momente der Fe-Ionen fer-

romagnetisch zueinander ausgerichtet sind. Dies geschieht nur über die AFM-Kopplung zum

Mo. Damit ist eine Ordnung der Abfolge Fe - Mo - Fe - Mo-... notwendig zur Realisierung

dieser magnetischen und elektronischen Eigenschaften.

5.2.2 Problematik in der Präparation von ferrimagnetischen DP Filmen

Ein Blick auf die freie Enthalpie einfacher Metalloxidationen zeigt die große Problematik

in der Synthese von ferrimagnetischen DP. In Abb.52 ist dies exemplarisch für SFMO dar-

gestellt. Hier sind die temperaturabhängigen freien Enthalpien für die Oxidation von ver-

schiedenen Fe- und Mo-Oxiden aufgetragen [160]. Die summierte Valenz von Fe und Mo

ist durch den roten Pfeil dargestellt, diese reicht von +9 bis +2. Die benötigte summierte

Valenz zur Bildung von SFMO liegt, wie bereits festgestellt, bei +8. Die Depositionstem-

peratur für Perowskite in der MAD liegt in einem Bereich zwischen 800 - 1000◦C, dies

ist durch den grauen Bereich dargestellt. Wählt man eine Temperatur von TDep ∼ 930◦C,

liegt der Bereich, in dem diese summierte Valenz erreicht wird schätzungsweise bei dem in

grün eingezeichneten Punkt. Die Positionierung des thermodynamischen Zustandes, kann

neben der Temperatur, die für die Synthese von komplexen Oxiden beschränkt ist, durch
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Abbildung 52: Die temperaturabhängige freie Enthalpien für die Oxidation von C (gepunktete
graue/schwarze Gerade), H2 (gepunktete rote Gerade) FeO (dunkelgraue Gerade), Fe3O4 (braune
Gerade), Mo (dunkelblaue Gerade) und MoO2 (hellblaue Gerade) aus [160] sind aufgetragen. Die
summierte Valenz von Fe und Mo ist durch den roten Pfeil dargestellt, diese reicht von +9 bis
+2. Der thermodynamische Zustand, der durch den grünen Punkt markiert ist, kann mit der Ein-
stellung der Temperatur und des Sauerstoffpartialdruckes eingeregelt werden. Der Sauerstoffdruck
kann dabei über die Ellingham-Konstruktion (grüne Gerade) bestimmt werden [161].

den Sauerstoffpartialdruck gesteuert werden. In der in Abb.52 dargestellten Auftragung

lässt sich der benötigte Sauerstoffpartialdruck zum erreichen eines beliebigen Punktes in-

nerhalb des Diagramms über die Ellingham-Konstruktion bestimmen [161]. Dieser liegt für

den grünen Punkt bei pO2/p ∼ 10−9...10−7. Mit Hilfe dieser thermodynamischen Daten,

kann man abschätzen, dass bei einer Temperatur von ∼ 930◦C ein Sauerstoffpartialdruck

von 10−6mbar bis 10−4mbar innerhalb der umgebenden Atmosphäre mit einem Gesamtdruck

von p = 1bar benötigt wird, damit man die Sr2FeMoO6 Phase erhält. In Ultrahochvakuum-

Methoden zur Präparation von dünnen Schichten, wie PLD oder Sputtern, ist es möglich

den benötigten Sauerstoffpartialdruck zu erzeugen, jedoch gibt es große Probleme bei dem

Wachstum von phasenreinen, B-Platz-geordneten, stöchiometrischen, epitaktischen SFMO

Schichten [162–164]. Dies ist ersichtlich über den Vergleich der Sättigungsmagnetisierung bei

tiefen Temperaturen. Während Bulk-Kristalle mit Ms ∼ 4µB/f.u. existieren [151, 165], liegt

die Sättigungsmagnetisierung von SFMO Filmen zwischen 1− 3µB/f.u.[162–164, 166].
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5.2.3 Erprobung der Low-Oxygen-MAD (LOMAD) Technologie

Für eine chemische Methode, die unter der Umgebungsatmosphäre arbeitet, wie die MAD,

ist die Präparation von SFMO Filmen unmöglich. Damit diese Oxide auch mit der MAD syn-

thetisiert werden können, muss der Sauerstoffpartialdruck während der Deposition reguliert

werden können. Aus diesem Grund wurde die MAD 1 Anlage (siehe Kap. 3.1.2) zu einer low-

oxygen-MAD (LOMAD) modifiziert: Die Anlage wurde (soweit wie möglich) abgedichtet und

mit einem piezoelektrischen Drucksensor und einem Floureszensverlust-Sauerstoff-Sensor der

Firma SST Sensing ausgestattet. Das für die Aerosol-Erzeugung benötigte Druckgas, wur-

de durch Stickstoff mit einer Reinheit von 5.0 ersetzt. Der absolute atmosphärische Druck,

der während der Deposition innerhalb der MAD Kammer weiterhin nahe dem Normaldruck

liegen sollte, wird mit Hilfe einer ölfreien Kolbenpumpe der Firma Ilmvac und einem zwei-

stufigen Drosselventil reguliert. Eine geringe Menge an Sauerstoff ist natürlich durch die

Unreinheit des Stickstoffgases und durch die letzten undichten Stellen der Anlage während

der Deposition vorhanden. Die Regulierung des Sauerstoffpartialdruckes sollte über den Re-

lativdruck zwischen der MAD-Kammer und der umgebenen Atmosphäre erfolgen.

Diese neue Depositions-Methode sollte zunächst an ein-komponentigen Oxiden, die über ihre

physikalischen Eigenschaften eine Aussage über ihren Sauerstoffanteil und damit über den

Sauerstoffpartialdruck während der Deposition liefern können, erprobt werden. Für diese

Aufgabe eignet sich das System der Eisenoxide: Das Hämatit α - Fe2O3 ist ein verkan-

teter AFM mit TN = 960K. Reduziert man den Sauerstoffanteil in dem Material, erhält

man das thermodynamisch unstabile ferrimagnetische Maghemit γ - Fe2O3 mit einer Curie-

Temperatur von ∼ 960K. Weitere Sauerstoffreduktion bringt das thermodynamisch stabile

Magnetit Fe3O4 hervor, ein Ferrimagnet mit TC = 860K [19]. Zusätzlich zu diesem Unter-

schied in den magnetischen Eigenschaften, sind die Raman-Spektren dieser Eisenoxide völlig

verschieden [167]. Wie man auch in Abb.52 sehen kann, liefert das Eisenoxid-System eine

Aussage über die Präparationsbedingungen für das SFMO System.

In Abb.53 a) und b) sind die Ergebnisse des ersten mit LOMAD erfolgreich präparierten

Eisenoxidfilmes auf STO(110) dargestellt. Über die Röntgendiffraktion kann die Phase als

Fe3O4 identifiziert werden [19] (schwarz in Abb.53 a). Es sind nur die (nn0)-Reflexe zu

sehen. Zusätzlich wurde ein Eisenoxidfilm bei Standard MAD Bedingungen auf STO(110)

präpariert (rot in Abb.53 a). Dieser Film offenbart nur einen Reflex bei 2θ = 61.1◦, dessen

zugehörige Phase nicht identifiziert werden kann, insbesondere sind keine (nn0)-Reflexe ei-

ner Fe3O4 Phase vorhanden. Mit Hilfe MOKE-Messungen konnte gezeigt werden, dass der

mit LOMAD präparierte Fe3O4 Film eine remanente Magnetisierung bei Raumtempera-
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Abbildung 53: a) XRD Messung an zwei Eisenoxidfilmen auf STO(110) Substraten, hergestellt un-
ter Standard-MAD Bedingungen (rot) und unter LOMAD-Bedingungen (schwarz). Dem LOMAD-
Film kann die Fe3O4-Phase zugeordnet werden [19]. Der Standard Eisenoxidfilm zeigt einen nicht
zu identifizierenden Reflex, markiert mit *. b) MOKE Messung an dem LOMAD Fe3O4-Film auf
STO(110) bei Raumtemperatur. Der Film zeigt eine remanente Magnetisierung. Zusätzlich ist die
Magnetisierung des Filmes aufgrund der anisotropen Verspannung durch das STO(110) auch ani-
sotrop (Magnetokristalline Anisotropie in Fe3O4 [168]). c) STM Aufnahme eines LOMAD Fe3O4

Filmes auf Al2O3 (0001).
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tur besitzt (siehe Abb.53 b). Der unter Standardbedingungen präparierte Film weist keine

Magnetisierung in MOKE auf. Die Magnetisierung des Fe3O4 Filmes zeigt zusätzlich eine

uniaxiale Anisotropie in der Filmebene: Die leichte Achse in der [001] Richtung (rot in Abb.53

b) zeigt ein Koerzitivfeld von 700Oe. Aufgrund des maximalen externen Feldes von 800Oe

der Messapparatur, konnte in der [11̄0] Richtung der schweren Achse (schwarz in Abb.53 b)

nicht bis zur Sättigungsmagnetisierung gemessen werden. Somit kann die magnetokristalli-

ne Anisotropie beobachtet werden, die in einem anisotrop verspannten Film auf STO(110)

zu erwarten ist [168]. Das bedeutet wiederum, dass der LOMAD-Fe3O4 Film epitaktisch

verspannt auf dem STO(110) Substrat aufgewachsen ist.

Die Optimierung der Präparation von Fe3O4 mittels LOMAD wurde von Victor Pfahl im Zu-

ge seiner Masterarbeit weiter verfolgt [169]. Innerhalb seiner Arbeit sollte vor allem überprüft

werden, ob sich der Sauerstoff-Anteil des Films mit Hilfe des relativen Drucks innerhalb

der MAD-Kammer, wie bereits postuliert, kontrollieren lässt. Für diese Experimente wur-

de die Präparationsbedingungen, mit Ausnahme des relativen Drucks der MAD Kammer

∆p, konstant gelassen. Für die gesamte Proben-Serie war ∆p negativ21, d.h. der Druck in

der MAD war kleiner, als der Druck der umgebenen Atmosphäre. Somit kann der für die

Oxidation benötigte Sauerstoff, über die Undichtigkeiten der Anlage zu den Reaktionskom-

ponenten hinzukommen. Es konnte eine Proportionalität zwischen der Sauerstoffleerstellen-

Konzentration und ∆p gezeigt werden [169]. Darüber hinaus existieren die Werte ∆pmin

und ∆pmax: Eisenoxidfilme, die mit ∆p < ∆pmin = 18mbar präpariert wurden zeigen ei-

ne Fremdphase, der Zementit Fe3C zugeordnet werden kann. Entsprechend findet man in

Eisenoxidfilmen mit ∆p > ∆pmax = 37mbar Hämatit oder Maghämit Fremdphasen. Insbe-

sondere konnten die Präparationsbedingungen so gewählt werden, dass der Magnetit-Film

einen Verwey-Übergang zeigt [169]. Das Auftreten dieses magnetischen Phasenüberganges

hängt stark von der exakten Sauerstoffstöchiometrie in Fe3O4 ab [170]. In Abb.53 c) ist

die Oberflächenmorphologie eines LOMAD-Fe3O4 Films auf einem Al2O3 (0001) Substrat,

der mit optimierten Präparationsbedingungen gewachsen wurde, gezeigt. Es sind Stufen von

der Höhe einer Gitterkonstanten zu sehen, welche die dreieckigen Terrassen der (111) Ober-

fläche voneinander trennen. Dieses STM Bild zeigt abschließend, dass die LOMAD Technik

die Präparation von qualitativ hochwertigen Magnetit Filmen ermöglicht. Dabei können die

Präparationsbedingungen, speziell der Sauerstoffpartialdruck über den relativen Druck in-

nerhalb der MAD Kammer ∆p gesteuert werden.

Die Depositionstemperatur für SFMO Filme, die mit Hochvakuum-Techniken präpariert wur-

den, liegt mit 800 bis 950◦C [162–164], wesentlich höher als die ∼ 700◦C, die für die LOMAD-

21Wenn im folgenden von ∆p gesprochen wird, ist dessen Betrag |∆p| gemeint.
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Abbildung 54: Ramanspektren von LOMAD Eisenoxidfilmen auf Al2O3(0001) Substraten
präpariert bei einer Depositionstemperatur von ∼ 930◦C mit unterschiedlichen Abkühlraten: a)
Bei Abkühlung innerhalb von 10min kann dem Spektrum Hämatit zugeordnet werden [167]. Der
* Peak wird Verunreinigungen zugeschrieben [167]. b) Bei Abkühlung in weniger als 1min kann
dem Spektrum Magnetit zugeordnet werden [167]. Kleine Beiträge des Substrates sind in beiden
Filmspektren zu sehen. Das Spektrum des Substrats ist in rot hinzugefügt.
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Fe3O4 Filme verwendet wurde [169]. Aus diesem Grund wurde auch eine Präparation von

Fe3O4 bei ∼ 930◦C durchgeführt. Wie man anhand von Abb.52 sehen kann, muss bei ei-

ner Erhöhung der Depositionstemperatur der Sauerstoffpartialdruck entsprechend erhöht

werden. Folglich muss ∆p für dieses Experiment gesenkt werden. Durch die Erhöhung der

Depositionstemperatur ist auch die Gefahr der Einlagerung von Kohlenstoff aus den or-

ganischen Präkursoren in den entstehenden Film verringert. In Abb.52 sind zusätzlich die

temperaturabhängigen freien Enthalpien für die Oxidation von Kohlenstoff präsentiert. Bei

niedrigeren Temperaturen schneiden sich diese Geraden mit den Eisenoxid-Geraden. Aus die-

sem Grund konnte man die Anwesenheit einer Fe3C-Phase für ∆p < ∆pmin in den Magnetit-

Filmen, die bei einer Depositionstemperatur von ∼ 700◦C präpariert wurden, beobachten.

Die Raman-Spektren von zwei bei 930◦C deponierten Eisenoxidfilmen auf Al2O3 Substraten

sind in Abb.54 dargestellt. Nähere Informationen zu den Parametern der Messung und der

Messapparatur sind in der Masterarbeit von Victor Pfahl zu finden [169]. Die Präparation

dieser beiden Filme unterscheidet sich nur in der Kühlrate nach der Deposition. Der Eisen-

oxidfilm in Abb.54 a) zeigt ein komplexes Spektrum, das im Vergleich mit Literaturdaten

an Pulverproben [167] eindeutig dem Hämatit α - Fe2O3 zugeordnet werden kann. Dieser

Film wurde innerhalb von 10min von der Depositionstemperatur auf Raumtemperatur ab-

gekühlt. Der Film dessen Ramanspektrum in Abb.54 b) dargestellt ist, wurde in weniger als

1min auf Raumtemperatur abgekühlt22. Das Spektrum dieses Filmes kann eindeutig Ma-

gnetit Fe3O4 zugeordnet werden [167]. Aus diesem Ergebnis kann man folgern, dass nur

während der Deposition der nötige Sauerstoffpartialdruck erreicht wird, der für die Synthese

der Fe3O4 Phase benötigt wird. Bei der Abkühlung findet keine Oxidation der organischen

Komponenten, die den Sauerstoff binden können, statt und der Sauerstoffpartialdruck steigt

bei gleichen ∆p weiterhin an. Dadurch oxidiert der Film, der langsam abgekühlt wird, zu

Fe2O3. Der Anstieg des Sauerstoffpartialdruckes wird von dem Sauerstoffsensor nicht regi-

striert. Dies lässt sich nur damit erklären, dass der Sensor, der sich an der Kammerwand

befindet, zu weit von dem Bereich, in dem während der Deposition die Pyrolyse und die

Oxidation stattfindet, entfernt ist. Daraus lässt sich schließen, das der benötigte Sauerstoff-

partialdruck nur in einem beschränkten Bereich, in dem die Oxidation der metallorganischen

Komponenten der Lösung während der Deposition stattfindet, gegeben ist.

Die Funktionalität der LOMAD ist mit dem Eisenoxid-System gezeigt. Jedoch kann der Sau-

erstoffpartialdruck nicht direkt gemessen und somit auch nicht für zukünftige Depositionen

als Vergleichsparameter heran gezogen werden. Es lässt sich jedoch ein Parameter definieren,

der diese Forderung erfüllen kann: Wie bereits gezeigt, wird der Sauerstoffpartialdruck re-

22Im Folgenden werden alle Filme, die in der LOMAD bei Depositionstemperaturen TDep > 700◦C
präpariert wurden, in dieser Weise abgekühlt.

124



5.2 Präparation von ferrimagnetischen Doppelperowskit Filmen mit MAD

guliert, indem Sauerstoff durch die Druckdifferenz ∆p hinzugefügt und durch die Oxidation

der metallorganischen Lösung gebunden wird. Geht man von der vollständigen Oxidation

der organischen Komponenten aus, was sowohl für SFMO als auch für Eisenoxid für die op-

timalen Präparationsbedingungen gegeben ist (siehe Abb.5223), lässt sich die molare Menge

des Sauerstoffes berechnen, der gebunden wird. Über die Injektionsrate der Präkursorlösung

in die LOMAD kann die molare Menge an Sauerstoff berechnet werden, die pro Zeiteinheit

durch die Oxidationsreaktion gebunden wird. Ein Beispiel dazu: Löst man 50mg Fe(acac)3

Präkursor in Vtot = 3ml DMF und deponiert VDep = 0.5ml dieser Lösung, wird während der

Deposition unter einer vollständigen Oxidation eine O2-Stoffmenge von:

n(O2) =

(
fFe(acac)3 ·

mFe(acac)3

MFe(acac)3

+ fDMF ·
Vtot · ρDMF

MDMF

)
· VDep
Vtot

(13)

verbraucht. Dabei ist Mx die molare Masse, ρx die Dichte und mx die Masse des Stoffes x.

Der Faktor fx ist die Anzahl der Sauerstoffmoleküle, die bei der vollständigen Oxidation des

Stoffes x verbraucht werden. Für die Oxidation von DMF erhält man über:

2C3H7NO + 8.5O2 → 6CO2 + 7H2O +N2 (14)

einen Faktor von fDMF = 4.25. Bei dieser Rechnung wird berücksichtigt, dass der Stick-

stoff im DMF nicht oxidiert wird, wie man anhand der thermodynamischen Daten erkennen

kann [171]. Deponiert man die gegebene Lösung innerhalb von 60s, werden ca. 0.47mmol

Sauerstoff pro Sekunde gebunden. Nimmt man außerdem eine laminare Strömung für die

einströmende Sauerstoffmenge an, dann ist die Sauerstoffmenge pro Zeiteinheit proportional

zur Druckdifferenz zwischen der MAD-Kammer und der umgebenen Atmosphäre24. Somit

lässt sich aus den Präparationsparametern ein Quotient Ω bilden, der das Verhältnis zwischen

den, durch Oxidation gebundenen, und den, durch Undichtigkeiten einfließenden, Sauerstoff

definiert:

Ω =
n(O2)

tDep ·∆p
(15)

wobei in der tDep langen Deposition bei einer Druckdifferenz von ∆p die Stoffmenge des

Sauerstoffs n(O2) bei einer vollständigen Oxidation verbraucht wurde. Im Magnetit-System,

für eine Depositionstemperatur von ∼ 700◦C ergeben sich folgende Werte für Ω aus den

Präparationsparametern [169]. Für das optimale Magnetit mit Verwey-Übergang ist Ω =

15.4mmol s−1 bar−1 , für Ω ≥ 17.9mmol s−1 bar−1 taucht die Zementit-Phase und für Ω ≤

23Die freie Enthalpie für die Oxidation von Sr ist nicht in Abb.52 präsentiert, da diese weit unterhalb der
gezeigten Werte liegt. Dies bedeutet auch, dass an jedem Punkt in Abb.52 das vollständig oxidierte SrO
vorliegt.

24Nach Hagen-Poiseuille ist der Volumenstrom proportional zur Druckdifferenz V̇ ∼ ∆p.
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5 B-Platz Ordnung in ferri-/ferromagnetischen Doppelperowskiten

14mmol s−1 bar−1 die Hämatit-Phase auf. Qualitativ eignet sich der Quotient Ω zur Ab-

schätzung des Sauerstoffpartialdruckes. Ist er zu groß, ist der Sauerstoffpartialdruck zu klein

und umgekehrt. Bei einer Depositionstemperatur von∼ 930◦C erhält man, wie die thermody-

namischen Daten dies schon voraussagen (siehe Abb.52), auch bei Ω = 4.5mmol s−1 bar−1,

also bei einem höheren Sauerstoffpartialdruck eine reine Magnetit-Phase. Jedoch ist der

Sauerstoffpartialdruck, der aus Ω resultiert, von dem Benötigten quantitativ weit entfernt.

Dies geht aus den thermodynamischen Daten hervor (siehe Abb.52). Aus den Ω-Werten des

Magnetit-Systems ließe sich eine Abschätzung der maximalen Leckrate für die LOMAD Kam-

mer gewinnen. Geht man davon aus, dass in den Proben in denen die Zementit-Phase auf-

taucht, nicht genügend Sauerstoff zur vollständigen Oxidation vorhanden ist, ist die Leckrate

L kleiner als der LOMAD-Parameter für diese Proben L ≤ 17.9mmol s−1 bar−1. Das bedeu-

tet pro mbar Differenzdruck werden höchsten 17.9µmol Sauerstoff pro Sekunde zusätzlich in

die Anlage eingebracht. Mittels L lässt sich wiederum der Sauerstoffüberschuß der Oxidati-

on kalkulieren. Dieser liegt für die Depositionsbedingungen des stöchiometischen Magnetits

bei ∼ 0.25mmol/s. Demgegenüber werden ∼ 8.9mmol/s Stickstoffgas mit einer Sauerstoff-

verunreinigung von 0.04µmol/s als Druckgas parallel in die Kammer injiziert. Im Bild des

idealen Gases kann ein Sauerstoffpartialdruck von:

pO2

pGes
∼ n(O2)

n(N2) + n(O2)
=

0.25mmol

(8.9 + 0.25)mmol
∼ 10−2 (16)

abgeschätzt werden25, der weit von den benötigten Sauerstoffpartialdrücken von 10−7 bis

10−17 [169] entfernt ist. Neben den Vereinfachungen, die in dieses Modell eingegangen sind

(Thermodynamische Daten der einzelnen Komponenten, laminare Strömung, ideales Gas,

vollständige Oxidation), gibt es möglicherweise auch konzeptionelle Probleme, die diese große

Diskrepanz erklären können. Beispielsweise haben die Daten aus Abb.52 nur Gültigkeit für

Systeme im thermodynamischen Gleichgewicht. Das muss für die LOMAD Deposition nicht

der Fall sein. Man kann auch die Frage stellen ob die Metalloxide, die während der Pyrolyse

entstehen gasförmig oder fest sind. Der Aggregatzustand hat einen großen Einfluss auf die

freien Enthalpien und damit auf den Sauerstoffpartialdruck. Fragen dieser Art sind biswei-

len ungeklärt, sowohl für LOMAD, als auch für Standard-MAD. Dessen ungeachtet eignet

sich der LOMAD Parameter Ω, wie bereits gezeigt, als qualitativer Vergleichsparameter zum

Sauerstoffpartialdruck und als Orientierungsparameter für zukünftige Depositionen. Zu be-

achten ist, dass dieser Parameter jedoch von der Depositionstemperatur und von dem zu

deponierenden Material abhängt.

25dabei ist n(x) die Stoffmenge und px der Druck des Stoffes x
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5.2 Präparation von ferrimagnetischen Doppelperowskit Filmen mit MAD

5.2.4 Präparation von ferrimagnetischen Sr2FeMoO6 Filmen mittels LOMAD

Wie bereits demonstriert eignet sich die LOMAD-Technik zur Deposition von ein-komponen-

tigen Oxiden. Für die Präparation von komplexen Oxiden, müssen, wie auch bei der Standard-

MAD-Technik, zunächst die molaren Präkursoren-Verhältnisse bestimmt werden. SrFeO3−x

und SrMoO4 Filme wurden auf STO(001) Substraten26 präpariert um das Sr/Fe- sowie

das Sr/Mo-Verhältnis zu bestimmen. In Abb.55 a) ist die XRD-Messung eines SrFe-Oxid

Filmes dargestellt (in schwarz), der mit einem molaren Verhältnis von Sr/Fe = 1 bei einer

Depositionstemperatur von TDep ∼ 830◦C und Ω = 24.1mmol s−1 bar−1 präpariert wurde.

Neben den zwei Fremdphasenreflexen (markiert mit *), sind die Reflexe einer Ruddlesden-

Popper-Phase des SrFeO3−x zu erkennen, die texturiert auf dem Substrat aufgewachsen ist.

Diese Phase kann mit Sr4Fe3O10−x identifiziert werden [174]. Möglicherweise können die

schwachen Fremdphasenreflexe einem kleinen, volumetrischen Anteil in dem Film, von einer

oder mehreren anderen Ruddlesden-Popper-Phasen dieses Systems, zugeordnet werden. Ver-

nachlässigt man diese Fremdphase vorerst, kann man schließen, dass das Sr/Fe-Verhältnis

∼ 1.34 betragen muss. Dieser Wert wurde durch die Präparation eines weiteren Filmes

bestätigt. Die XRD-Messung eines Films mit TDep ∼ 930◦C, Ω = 19.6mmol s−1 bar−1 und

Sr/Fe = 1.34 ist zusätzlich in Abb.55 a) (in blau) aufgetragen. Aufgrund der pseudokubi-

schen Gitterkonstante von c = 0.394nm kann diesem Material die SrFeO2.5-Phase zugeord-

net werden [172]. Neben den (00n) Reflexen sind keine weiteren Fremdphasen zu erkennen.

Für die Präparation von SrMoO4 wurde zunächst auch ein Sr/Mo-Verhältnis von 1.34

gewählt. Die XRD-Messungen von zwei SrMo-Oxiden, die bei Standard-MAD-Bedingungen

und einer Depositionstemperatur von ∼ 900◦C hergestellt wurden, sind in Abb.55 b) dar-

gestellt. Dabei wurde für diese zwei Filme unterschiedliche Mo-Präkursoren verwendet. Die

Messung des Films, welcher mit dem MoO2(acac)2-Präkursor präpariert wurde (in schwarz),

zeigt nur einen nicht zu identifizierenden Reflex, der mit * markiert ist. Es sind keine Refle-

xe zu erkennen, die einer SrMoO4-Phase zugeordnet werden können. Demgegenüber zeigt

das Spektrum des Films, der mit dem Mo(CO)6 Präkursor präpariert wurde (in blau), die

Anwesenheit von zwei verschieden orientierten SrMoO4-Phasen ohne das Auftreten einer

Fremdphase [173]. Aus diesem Grund wurde für weitere Versuche an dem SFMO-System auf

den Mo(CO)6 Präkursor zurück gegriffen und zunächst ein Sr/(Fe + Mo)-Verhältnis von

1.34 gewählt.

Im Folgenden wurden SFMO Filme sowohl auf STO(001) als auch auf STO(111) mit ver-

schiedenen Ω-Verhältnissen bei einer Depositionstemperatur von ∼ 930◦C präpariert. Die

26Die Gitterfehlanpassung zwischen STO und SrFeO3−x beträgt je nach Sauerstoffdefizit −1.4% für x = 0
und 0.7% für x = 0.5 [172]. Die Gitterfehlanpassung zwischen STO und SrMoO4 beträgt −2.4% [173].
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Abbildung 55: a)XRD-Messungen von Sr4Fe3O10−x (schwarz) und SrFeO2.5 (blau) Filmen auf
STO(001) Substrat, die mit der LOMAD Technik präpariert wurden. Die schwachen Fremdphasen-
reflexe (markiert mit *) können möglicherweise einer oder mehreren anderen Ruddlesden-Popper-
Phasen dieses Systems zugeordnet werden. b) XRD-Messungen von SrMo-Oxid-Filmen, die mit
der Standard-MAD-Technik auf STO(001) Substraten präpariert wurden. Dabei kann die Phase
des Films, der mit dem Mo(CO)6 Präkursor präpariert wurde (blau), als SrMoO4 identifiziert
werden, während das Spektrum des Filmes, der mit MoO2(acac)2 präpariert wurde (schwarz), nur
einen nicht identifizierbaren Reflex (markiert mit *) aufweist. In beiden Auftragungen ist zusätzlich
das XRD-Spektrum des Substrates gezeigt (rot).
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5.2 Präparation von ferrimagnetischen Doppelperowskit Filmen mit MAD

XRD-Messungen für diese Filme sind in Abb.56 gezeigt. In der XRD-Messung des SFMO

Films, der mit Ω = 14.2mmol s−1 bar−1 präpariert wurde (schwarz in Abb.56 a), liegen

neben dem SFMO(002) Reflex, mit Hilfe dessen sich die pseudokubische Gitterkonstante

auf c = 0.396nm bestimmen lässt, auch Fremdphasenreflexe vor. Diese Fremdphasen lassen

sich zum einen als SrMoO4- und zum anderen als SFMO(011)-Phase identifizieren. Das

Auftreten der SrMoO4-Phase lässt den Schluss zu, dass der Sauerstoffpartialdruck für diese

Präparation zu hoch war und der Film überoxidiert ist. Somit muss Ω > 14.2mmol s−1 bar−1

sein, um einen einphasigen SFMO Film zu erhalten. Das Spektrum des 14.9mmol s−1 bar−1

SFMO Films (blau in Abb.56 a) zeigt neben den Substrat-Reflexen keine weiteren Re-

flexe. Jedoch zeigt die XRD-Messung des SFMO Filmes, der bei den gleichen Bedingun-

gen auf einem STO(111) Substrat gewachsen wurde (blau in Abb.56 b), einen schwachen

Überstruktur (1/2 1/2 1/2)-Reflex bei 2 · θ = 19.5◦. Es ist kein weiterer Reflex dieser

Orientierung erkennbar. Aus dem Überstrukturreflex erhält man mit c = 0.394nm eine

pseudokubische Gitterkonstante, die kleiner ist als die pseudokubische Gitterkonstante des

überoxidierten SFMO. Aufgrund der hochintensiven Substratreflexe, sind die (nnn) und

(00n)-Reflexe der SFMO-Phase umso schwieriger in der XRD-Messung zu erkennen, je klei-

ner die Gitterkonstante wird. Sowohl Sauerstoffleerstellen, als auch B-Platz Unordnung wer-

den als Ursache für diese Gitterkonstanten-Änderung angesehen[166]. Die Intensität des

Überstrukturreflexes eines weiteren SFMO Films, der mit Ω = 16.3mmol s−1 bar−1 auf

STO(111) präpariert wurde (schwarz in Abb.56 b), ist wesentlich kleiner als die Intensität des

Überstrukturreflex des 14.9mmol s−1 bar−1 SFMO Films und ist nur noch schwer von dem

Rauschlevel der Messung zu unterscheiden. Auch in diesem Film ist kein weiterer Reflex der

(nnn)-Orientierung erkennbar. Möglicherweise ist die pseudokubische Gitterkonstante in den

Filmen mit Ω ≥ 14.9mmol s−1 bar−1 zu klein um die Film-Reflexe von den Substrat-Reflexen

zu unterscheiden. Es war außerdem möglich die Schichtdicke der 14.9mmol s−1 bar−1 SFMO

Filme zu bestimmen. Die Qualität dieser Filme war ausreichend gut, dass die Schichtdicke

mittels XRR auf ∼ 93nm bestimmt werden konnte. Es war nicht möglich die Schichtdicke

für die 14.2 und 16.3mmol s−1 bar−1 SFMO Filme zu bestimmen.

In Abb.57 a) ist die temperaturabhängige Magnetisierung (Abkühlkurve) der SFMO Filme

bei einem externen Feld von 1kOe dargestellt. Alle Proben zeigen ein großes magnetisches

Moment parallel zum externen Feld. Die Curie-Temperatur des 14.9mmol s−1 bar−1 SFMO

Films auf STO(111) liegt mit TC ∼ 400K nahe dem Literaturwert (blaue Kreise in Abb.57 a).

Nach einer ca. 10 minütigen, thermischen Auslagerung bei ∼ 200◦C an Luft zeigt der Film ei-

ne ∼ 20K niedrigere Curie-Temperatur. Auch die Gesamtmagnetisierung hat sich vermindert

(offene blaue Kreise in Abb.57 a). Offensichtlich ist der Film während der thermischen Aus-

lagerung partiell überoxidiert, was zu einer Verminderung des magnetischen Moments führt.
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Abbildung 56: a) XRD-Messungen von SFMO Filmen die mit Ω = 14.9 (blau) und
14.2mmol s−1 bar−1 (schwarz) auf STO(001) gewachsen wurden. Der 14.2mmol s−1 bar−1 Film
zeigt die Anwesenheit einer zweiten SFMO-Orientierung und einer SrMoO4-Phase. b) XRD-
Messungen von SFMO Filmen die mit Ω = 14.9 (blau) und 16.3mmol s−1 bar−1 (schwarz) auf
STO(111) gewachsen wurden. Das eingebettete Diagramm zeigt vergrößert die geglätteten Daten
zwischen 15◦ < 2 ∗ θ < 25◦. Für den 14.2mmol s−1 bar−1 Film ist der (1/2 1/2 1/2)-Reflex bei
2 ·θ = 19.5◦ klar vorhanden. In beiden Auftragungen ist zusätzlich die XRD-Messung des jeweiligen
Substrates gezeigt (rot).
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Zusätzlich ist die temperaturabhängige Magnetisierung der 14.2 und 16.3mmol s−1 bar−1

Filme aufgetragen. Diese zeigen im Vergleich zum 14.9mmol s−1 bar−1 Film eine vermin-

derte Curie-Temperatur von ∼ 370K. Auch das magnetische Moment ist kleiner und für

den 14.2mmol s−1 bar−1 Film sogar fast nicht mehr vorhanden. Aufgrund der Tatsache, dass

sowohl das deponierte Volumen als auch die Molarität der Präkursorlösung für alle hier

präsentierten SFMO Filme gleich war, kann angenommen werden, dass die Stoffmenge von

Mo und Fe in allen SFMO Filmen ähnlich ist. Daraus folgt, dass der quantitative Verlauf

des magnetischen Momentes, dem quantitativen Verlauf der Magnetisierung dieser Proben

entspricht. Betrachtet man die Größe der Curie-Temperatur und die der Magnetisierung als

Maß für die Qualität des Films, ist der 14.9mmol s−1 bar−1 SFMO Film der hochwertig-

ste in dieser Probenreihe. Die M(H) Hysterese-Kurve des 14.9mmol s−1 bar−1 SFMO Films

auf STO(111) bei 5K nach dem Feldeinkühlen mit einem externen Feld von 1kOe ist in

Abb.57 b) aufgetragen. Es ist ein hysteretisches Verhalten, dass auf Ferri- oder Ferromagne-

tismus in diesem Film schließen lässt, mit einer Remanenz von Mr = 0.35µB/f.u. und einer

Sättigungsmagnetisierung von Ms = 0.9µB/f.u. zu erkennen. Das eingebettete Diagramm

in Abb.57 b) zeigt eine genauere Detailansicht der Nulldurchgänge der Hysterese-Kurve. Es

ist erkennbar, dass die Kurve nicht punktsymmetrisch und nach links verschoben ist. Es ist

ein “exchange bias” (EB) Effekt [175] in dieser Probe zu beobachten. Das exchange field

HEB = HC1/2−HC2/2 hat eine Größe von 38Oe. EB in SFMO wurde bereits in Nanoparti-

keln beobachtet [176]. In diesem Fall war der EB Effekt auf die Wechselwirkung zwischen den

ferrimagnetischen SFMO Partikeln und deren Oberfläche, die ein Spin-Glass-Verhalten zeigt,

zurückzuführen. Denkbar ist auch, dass das EB aus einer Wechselwirkung zwischen dem fer-

rimagnetischen SFMO und antiferromagnetischen ungeordneten SFMO zurückzuführen ist.

Die genaue Bestimmung der Ursache für den EB wurde im Rahmen dieser Arbeit nicht

durchgeführt, deshalb wird darauf auch nicht weiter eingegangen. Es kann festgestellt wer-

den, dass sowohl das Auftreten von EB, als auch die niedrige Sättigungsmagnetisierung klar

darauf hindeuten, dass der Film nicht vollständig geordnet ist. Benutzt man die Definition

des Nahordnung-Parameters p und die Erkenntnisse über die Wechselwirkung zwischen der

B-Platz Ordnung und den magnetischen Eigenschaften aus Kap. 5.1.4 und die theoretisch

maximale Sättigungsmagnetisierung von 4µB/f.u., erhält man p ∼ 23%. Dass heißt ca. 23%

des Volumens des Films ist vollständig geordnetes ferrimagnetisches Sr2FeMoO6. Damit ist

LOMAD die erste chemische Depositions-Methode mit der dieses System als dünner Film

präpariert werden konnte.

Innerhalb dieser Arbeit ist es nicht gelungen einen vollständig geordneten SFMO mit der LO-

MAD zu präparieren. Es wurde jedoch gezeigt, dass dies möglich ist. Offensichtlich liegt der

LOMAD-Parameter Ω für die Präparation eines nahezu vollständig geordneten SFMO zwi-
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5 B-Platz Ordnung in ferri-/ferromagnetischen Doppelperowskiten
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Abbildung 57: a) Das magnetische Moment m in Abhängigkeit von der Temperatur T
(Einkühlkurven) bei einem externen Feld von 1kOe für SFMO Filme, die mit Ω = 14.2 (grau,
zehnfach vergrößert), 14.9 (blau) und 16.32mmol s−1 bar−1 (schwarz) präpariert wurden. Das ma-
gnetische Moment des 14.9mmol s−1 bar−1 Films nach der thermischen Auslagerung bei ∼ 200◦C
ist mit offenen blauen Kreisen dargestellt. b) Die M(H) Hysterese-Kurve des 14.9mmol s−1 bar−1

Films bei 5K nach dem Einkühlen mit 1kOe. Das eingebettete Diagramm zeigt eine Vergrößerung
der Auftragung. Die Sättigungsmagnetisierung beträgt 0.9µB/f.u., das exchange-field des exchange-
bias Effektes beträgt 38Oe.
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5.2 Präparation von ferrimagnetischen Doppelperowskit Filmen mit MAD

schen 14.2 < ΩSFMO < 16.3mmol s−1 bar−1: Der 14.2mmol s−1 bar−1 Film ist überoxidiert

(die Gesamtvalenz von Fe und Mo ist größer als +8), klar zu erkennen an dem Auftreten

der SrMoO4-Phase. Die Magnetisierung des 16.3mmol s−1 bar−1 Films ist kleiner als die

des 14.9mmol s−1 bar−1 Films. Damit ist dieser Film unteroxidiert (die Gesamtvalenz von

Fe und Mo ist kleiner als +8). Der 14.9mmol s−1 bar−1 Film liegt innerhalb dieses Inter-

valls und zeigt eine hohe Curie-Temperatur, eine relativ hohe Sättigungsmagnetisierung und

einen (1/2 1/2 1/2)-Überstrukturreflex. Bei zusätzlicher Sauerstoffbeladung durch thermi-

sches Auslagern wird dieser weiter oxidiert und die magnetischen Eigenschaften entfernen

sich weiter von denen, der optimalen SFMO Phase. Damit scheint 14.9mmol s−1 bar−1 na-

he an dem optimalen Wert ΩSFMO zu liegen, bei dem eine SFMO Phase entsteht deren

Gesamtvalenz von Fe und Mo genau +8 beträgt.

5.2.5 Präparation von ferrimagnetischen DP Filmen mittels LOMAD: Ausblick

Das Ω-Intervall, indem eine SFMO-Phase entstehen kann, ist im Vergleich mit Magnetit sehr

eng. Daraus resultieren die großen Schwierigkeiten bei der Deposition dieses Materials mit

der LOMAD. Um die SFMO Film-Qualität weiter zu verbessern, muss die LOMAD weiter

überarbeitet werden, um eine genauere Definition von Ω zu ermöglichen. Von entscheidender

Bedeutung ist dabei die Depositionsrate. Für alle LOMAD Filme wurde die Präkursorlösung

von peristaltischen Pumpen transportiert und in die LOMAD injiziert. Diese Pumpen ver-

sprechen jedoch keine konstante Depositionsrate. Die Rate kann bei Depositionen mit den

gleichen Bedingungen um mehr als 10% abweichen (Reproduktionsfehler), was in dem SFMO

Ω-Intervall einen Fehler von etwa 1.5mmol s−1 bar−1 erzeugt. Dieser Fehler kann durch die

Verwendung von Spritzendosierer, die die Präkursorlösung mit Hilfe von Hochpräzisions-

Schrittmotoren und -getriebe zuführen, minimiert werden. Ein anderer entscheidender Faktor

ist die Sauerstoffzufuhr während der Deposition. In einer neuen völlig abgedichteten Anlage

kann der Sauerstoff über einen Gasdosierer/mischer eingebracht werden. Diese Methode wäre

kontrollierbarer und entfernt die Abhängigkeit des Depositionsprozesses von der Umgebungs-

atmosphäre und dem Differenzdruck in der MAD Kammer. Auch ein schnelles Abkühlen,

um das weitere Oxidieren nach der Deposition zu verhindern, sollte nicht mehr nötig sein,

da auf Wunsch die Sauerstoffzufuhr gestoppt werden kann. Mit diesen Modifikationen sollte

die Präparation von qualitativ hochwertigen SFMO Filmen und auch von Heterostrukturen,

aus Oxiden mit unterschiedlichen Anforderungen an den Sauerstoffpartialdruck, mit Hilfe

der LOMAD-Technologie gelingen.
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6 Zusammenfassung und Ausblick

Die bereits präsentierten Ergebnisse der vier Themengebiete dieser Arbeit werden abschlie-

ßend in diesem Kapitel in einen Kontext zusammengefasst.

Eine lagenweise A-Platz Kationen Ordnung bzw. Modulation in ferromagnetischen halb-

metallischen Manganaten wurde innerhalb dieser Arbeit mit der Präparation von Multi-

lagen-Systemen unterschiedlich dotierter Manganate realisiert. Die angestrebten Übergitter-

Geometrien konnten mit einem maximalen relativen Fehler von < 14% erreicht werden. Es

konnte aufgezeigt werden, dass die, mit MAD präparierten, Manganat-Übergitter epitaktisch

und mit einer hohen kristallinen Qualität auf Substraten mit guter (STO) sowie schlechter

(MgO) Gitterpassung aufwachsen. Die strukturellen Untersuchungen offenbaren Unterschie-

de in der Schärfe der Manganat/Manganat- bzw. Manganat/Substrat-Grenzflächen und der

Filmoberfläche, die von der Wahl der A-Platz Kationen im Manganat, des Substratmateri-

als und auch der Substratorientierung abhängen: Auf den MgO Substraten ist die Grenz-

fläche zum Manganat aufgrund des Mechanismus der “domain-matching-epitaxy”[92] für alle

Manganate mit einer RMS-Rauigkeit von σ ∼ 1.0 - 1.4nm aufgeraut, was auch zu relativ

rauen Manganat/Manganat-Grenzflächen mit σ ∼ 0.4 - 0.7nm auf diesen Substraten führt.

Die Substrat/Manganat-Grenzfläche ist für SMO bzw. diverse Dotierungen von LSMO auf

STO(001) mit σ ∼ 0.2 - 0.5nm glatt, während sie für LMO mit σ ∼ 1.0 - 2.0nm stark auf-

raut, was jedoch in diesem Fall nicht zu einer raueren Filmoberfläche führt. Die Erklärung

für diese Beobachtung kann in der polaren Katastrophe [115] gefunden werden, in der sich

das elektrische Potential, bei dem Wachstum von geladenen Perowskit-Halblagen auf einem

neutralen Substrat, aufsummiert und durch die Bildung von Kristalldefekten abgebaut wer-

den muss. Mit einem ähnlichen Ansatz lässt sich auch das Aufrauen des SMO Materials auf

den STO(111) Substraten erklären. LMO bzw. LSMO wachsen hingegen glatt auf dieser Sub-

stratorientierung auf. Entsprechend der Beobachtungen in den einphasigen Dünnfilmen ist

die Manganat/Manganat Grenzfläche für LMO/SMO Übergitter auf STO(001) mit σ ∼ 0.0

- 0.25nm atomar scharf, während sie auf STO(111) wesentlich rauer ist. Es konnte nicht

geklärt werden, warum die LSMO:0.5/LMO Übergitter relativ unscharfe Grenzflächen mit

σ ∼ 0.3 - 0.6nm in beiden untersuchten Substratorientierungen aufweisen.

Die lagenweise Ordnung oder Modulation der A-Platz Kationen induzierte in den Manganat-

Systemen eine Modulation der Gitterverspannung und der Elektronenbesetzung im eg-Band

der Manganionen, welche zu einer Änderung der magnetischen und elektronischen Eigen-

schaften führte:
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6 Zusammenfassung und Ausblick

In den teilgeordneten (La0.5Pr0.5)0.67Ca0.33MnO3 Schichten verursachte die Modulation der

Gitterverspannung durch die lagenweise Ordnung von La und Pr eine Variation des relativen

Volumenverhältnisses zwischen der FMM und AFM-COO-Phase im Bild der elektronischen

Phasenseparation: Für hohe n > 4.5u.c. = nkrit zeigen die elektronischen und magneti-

schen Eigenschaften der ((LCMO)n/(PCMO)n)m Übergitter ein LCMO-artiges Verhalten,

mit moderaten CMR-Werten, hohen Sättigungsmagnetisierungen ∼ 3µB/Mn und Curie-

Temperaturen TC > 200K. Unterschreitet man diese Grenze, nimmt das Teilvolumen der

FMM-Phase stetig mit kleiner werdenden n ab, während das Teilvolumen der AFM-COO-

Phase entsprechend ansteigt. Damit ist die Änderung der physikalischen Eigenschaften der

Übergitter mit n < nkrit analog zu LPCMO Filmen mit einem Pr-Anteil y > 0.5. Ins-

besondere streben die magnetischen und elektronischen Eigenschaften der Übergitter mit

kleiner werdenden n auf die Eigenschaften der LPCMO y = 0.5 Filme zu. Die Eigenschaf-

ten dieser Filme lassen vermuten, dass der AFM-COO-Anteil in LPCMO y = 0.5 ähnlich

hoch ist, wie in LPCMO y = 0.95. Möglicherweise resultiert diese Unstetigkeit im Phasen-

diagramm von LPCMO auch aus einer Kationen-Ordnung der La, Pr und Ca Ionen, die

an dem Punkt y = 0.5 mit gleich oft vertreten sind (La1/3Pr1/3Ca1/3MnO3). Diese Ord-

nung weicht jedoch geometrisch von der künstlichen, lagenweisen Ordnung der La und Pr

Ionen ab, da diese Übergitter andere physikalische Eigenschaften zeigen. Interessanterweise

ist nkrit die Größenordnung der korrelierten Polaronen und die beobachteten physikalischen

Eigenschaften lassen den Schluss zu, dass sich die COO Phase für n < nkrit in das LCMO

ausdehnt. Zukünftig sollte, mit der Hilfe einer TEM Investigation, die A-Platz Struktur von

(La0.5Pr0.5)0.67Ca0.33MnO3 und die COO-Phase in diesem Material untersucht werden, um

diesen unsteten Punkt im LPCMO Phasendiagramm näher zu charakterisieren.

Über die lagenweise (Teil-)Ordnung von La und Sr in LSMO wird neben der Modulation

der Gitterverspannung auch eine Modulation der Elektronenbesetzung des eg-Bandes in-

duziert. Generell fällt die Übergangstemperatur mit zunehmender Bilagen-Dicke sowohl in

dem ((LSMO:0.5)2n/(LMO)n)m - als auch in dem ((LMO)2n/(SMO)n)m -System ab oder

bleibt für kleine n ≤ 2 in der (111) Orientierung auf nahezu einem Niveau. Dieses Verhal-

ten konnte über den Vergleich mit dem La1−xSrxMnO3 Phasendiagramm für dünne Filme

auf STO(001) und STO(111) erklärt werden: Mit der Modulation befindet sich das LSMO-

Material im Phasendiagramm nicht mehr am Punkt der höchsten Übergangstemperatur,

sondern periodisch (mit der Schichtdicke) links bzw. rechts von diesem optimalen Punkt.

Entsprechend der Schärfe der Grenzflächen und abhängig von der Substratorientierung ver-

kleinert sich die Übergangstemperatur für die verschiedenen Übergitter. Die Modulation des

eg-Bandes kann bei scharfen Grenzflächen auch entsprechend scharf sein: In L/SMO(001)

ist bereits bei n ≥ 3 die eg-Elektronenanzahl in dem SMO gering genug, sodass SMO
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ein antiferromagnetisches Verhalten aufweist. In den Übergitter-Systemen auf STO(111)

kann in dem Bereich n ≤ 2 ein leichte Erhöhung der Übergangstemperatur registriert

werden. Insbesondere zeigt das L/SMO(111) Übergitter mit TC ∼ 365.5K eine erhöhte

Übergangstemperatur, die für keine Dotierung im LSMO Phasendiagramm erreicht wird.

Obwohl die genaue Struktur dieses Übergitters nicht ermittelt werden kann, ist die A-Platz-

Kationen-Modulation durch XRR klar festzustellen. Offensichtlich ist die eg-Elektronen-

Modulation in (111) Übergittern für n ≤ 4, aufgrund des ununterscheidbaren TC(n) Ver-

laufes von L/SMO(111) und LS/LMO(111), nicht so stark, wie in (001) Übergittern. Somit

kann konstatiert werden, dass in A-Platz-Kation-geordneten/modulierten LSMO Filme, in

denen die eg-Elektronen-Modulation klein genug ist, die Modulation der Gitterverspannung,

zu einer Erhöhung der Übergangstemperatur führen kann, wie es bereits durch andere Ar-

beiten [7, 8] postuliert wurde. Diese kleine Erhöhung der Übergangstemperatur ist natürlich

nicht ausreichend um spintronische Anwendungen auf Perowskit-Basis bei Raumtemperatur,

wie z.B. Tunnel-Magnetowider-stands-Elemente [5], zu verbessern. Jedoch wurde aufgezeigt,

dass es möglich ist die Übergangs-temperatur, durch eine künstliche Gitter-Modulation über

die A-Platz Ordnung, in LSMO zu erhöhen. Für zukünftige Experimente in diesem Bereich

sollten Komponenten des Übergitters gewählt werden, die eine gleiche Valenz aufzeigen, da-

mit man keine eg-Elektronen-Modulation erhält, die der Erhöhung der Übergangstemperatur

entgegen wirkt.

Ferrimagnetische, halbmetallische Doppelperowskite stellen, durch ihre hohen Curie-Tempera-

turen [11, 120], eine gute Alternative zu LSMO in perowskitischen, spintronischen Anwendun-

gen dar. Diese Materialklasse zeigt zwei essentielle Herausforderungen bei der Präparation

als dünner Film: Zum einen muss die B-Platz Ordnung in einer Kochsalzstruktur realisiert

werden, zum anderen müssen die B-Platz Ionen die richtige Valenz aufweisen. Beides bedingt

sich gegenseitig und kann über die Wahl der richtigen Depositionsbedingungen umgesetzt

werden. Innerhalb dieser Arbeit wurden die zwei angesprochenen Herausforderungen erfolg-

reich mit der MAD Technologie bewältigt:

Die Untersuchung der natürliche B-Platz-Ordnung von MAD-präparierten Doppelperowski-

ten wurde an La2CoMnO6 durchgeführt. LMCO ist ein ferromagnetisches, isolierendes Dop-

pelperowskit, welches, durch die benötigten Valenz-Zustände von Mn und Co, bei Standard-

MAD-Bedingungen (insbesondere in der Umgebungsatmosphäre) präpariert werden kann. Es

ist gelungen ∼ 320nm dicke Filme auf STO(111) zu präparieren, die eine B-Platz-Ordnung

von p > 92 - 98% zeigen. Diese Abschätzung wurde über die Sättigungsmagnetisierung der

Filme durchgeführt, nachdem dargelegt werden konnte, dass die Bestimmung der Ordnung

über strukturelle Messmethoden (XRD, TEM), durch die Anwesenheit von Antiphasen-
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6 Zusammenfassung und Ausblick

Grenzen, gestört wird. Die B-Platz-Ordnung konnte durch TEM-EELS Messungen lokal

verifiziert und die B-Platz Valenz-Zustände in der geordneten Phase auf Co2+ und Mn4+, in

Übereinstimmung mit der Literatur [127–132], bestimmt werden. Die Größe der vollständig

geordneten Bereiche, bzw. der Abstand zwischen zwei Antiphasen-Grenzen, konnte über die

TEM Investigation und über die magnetischen Eigenschaften auf eine Größen-ordnung von

∼ 100nm abgeschätzt werden. Während La-stöchiometrische Proben nach einer zusätzlichen

thermalen Auslagerung eine hohe B-Platz-Ordnung zeigen, ist diese für La-defizitäre Pro-

ben bereits direkt nach der Deposition vorhanden. Dabei zeigt die Agglomeration der La-

Leerstellen und überschüssigem Co, dass eine große Beweglichkeit in diesem Material vor-

handen ist, welche die B-Platz-Ordnung unterstützt.

Eine Valenz-Kontrolle der Metall-Ionen wurde für die MAD-Technologie durch die Kontrolle

des Sauerstoffpartialdruckes während der Deposition realisiert. Dabei wird der Sauerstoff-

partialdruck über die Zufuhr von Sauerstoff und der Sauerstoff-bindenden metallorganischen

Präkursorlösung reguliert. Diese neue LOMAD-Methode ermöglicht die Präparation von

Oxiden, wie Fe3O4 und V O2, die mit der Standard-MAD-Methode, aufgrund des hohen

Sauerstoffpartialdruckes, überoxidiert als Fe2O3 und V2O5 vorliegen würden. Insbesonde-

re konnte gezeigt werden, dass mit der LOMAD-Methode glatte, epitaktische, qualitativ

hochwertige Magnetit Filme gewachsen werden können. Erste Vorversuche zur Präparation

von Sr2FeMoO6, einem ferrimagnetischen, halbmetallischen Doppelperowskit, konnten er-

folgreich durchgeführt werden: Es wurden die genauen Präparationsbedingungen gefun-

den die zu einer Deposition von teilgeordneten SFMO, mit einer Curie-Temperatur von

TC ∼ 420K, führen. Es konnte festgestellt werden, dass eine weitere Optimierung der SFMO

Film-Qualität, durch eine weitere Modifizierung der MAD Technologie hinsichtlich einer

genaueren Regulierung des Sauerstoffpartialdruckes, erreicht werden kann. Zurzeit befindet

sich eine neue MAD-Anlage in der Entwicklung, welche die genannten Modifikationen enthält

und somit, mit Hilfe dieser Vorarbeit, die Präparation von qualitativ hochwertigen SFMO

Filmen über das MAD-Prinzip ermöglicht.

Zusammenfassend kann in dieser Arbeit festgestellt werden, dass diverse künstlich oder

natürlich Kationen-geordnete Perowskite mit der MAD-Technologie präpariert werden

können. Die lagenweise A-Platz-Ordnung in Manganaten führt, über die Modulation der

Gitterverspannung und der Elektronenbesetzung im eg-Band der Manganionen, zu modifi-

zierten elektronischen und magnetischen Eigenschaften. Es konnte ein Weg aufgezeigt wer-

den, der zu Manganaten mit Übergangstemperaturen TC > 370K führen kann. In Doppel-

perowskiten ist die B-Platz-Ordnung essentiell für das Vorhandensein einer hoch-Temperatur

ferri/ferromagnetischen Phase. Innerhalb dieser Arbeit wurde der Einfluss und die Anwe-
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senheit von Antiphasen-Grenzen in dem ferromagnetischen Doppelperowskit La2CoMnO6

dargelegt. Es konnte aufgezeigt werden, dass mit der ökonomischen MAD-Technologie, halb-

metallische Doppelperowskite gewachsen werden können, die ein vielversprechendes Material

für den Einsatz in spintronischen Anwendungen darstellen.
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[135] T. Kyômen, R. Yamazaki, and M. Itoh. Correlation between Magnetic Properties and Mn/Co Ato-

mic Order in LaMn0.5Co0.5O3+δ: 2. Magnetic and Calorimetric Properties. Chemistry of Materials,

16(1):179–184, 2004.

[136] M. P. Singh, S. Carpentier, K. Truong, and P. Fournier. Evidence of bidomain structure in double-

perovskite La2CoMnO6 thin films. Appl. Phys. Lett., 90:211915, 2007.

[137] H. Z. Guo, A. Gupta, T. G. Calvarese, and M. A. Subramanian. Structural and magnetic proper-

ties of epitaxial thin films of the ordered double perovskite La2CoMnO6. Applied Physics Letters,

89(26):262503, 2006.
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20 M(T )-Kurven der LCMO/PCMO Übergitter . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 58

21 Relaxation des elektrischen Widerstands in LCMO/PCMO Übergittern . . . . . . . . . . . . 59
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7. S. Finizio, M. Foerster, B. Krüger, C. A. F. Vaz, T. Miyawaki, M. A. Mawass, L. Peña, L. Méchin,
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MacLaren, “Fabrication of high quality plan-view TEM specimens using the focused ion beam”, Micron,

66: 9-15, 2014
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• IFOX summer school, Hesselberg, 2012: Posterpräsentation
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familiäre Atmosphäre.
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