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1 Einleitung

Der Exchange Bias-Effekt ist ein magnetischer Grenzflächeneffekt zwischen ferro- (FM)
und antiferromagnetischen (AFM) Materialien, der aufgrund der Austauschwechselwir-
kung zustande kommt [1, 2]. Aus dieser Wechselwirkung entsteht eine Verschiebung der
Hysteresekurve entlang der magnetischen Feldachse, die zu einer permanenten, ausge-
zeichneten Magnetisierungsrichtung führen kann [3]. Der Effekt wurde als erstes im Jahre
1956 von Meiklejohn und Bean an Co/CoO-Nanopartikeln entdeckt [1].

Magnetische Eigenschaften von Materialien finden in vielen industriellen Themengebieten
Anwendung. Der Bereich der Spintronik ist insbesondere bei der Verwendung von Magne-
tit interessant, da ihm eine 100 % Spinpolarisation an der Fermikante prognostiziert wird
und die Curie-Temperatur mit 858 K sehr hoch ist [4].

Nach der Entdeckung des Riesenmagnetwiderstandes (en.: giant magneto resistance, kurz:
GMR) durch Peter Grünberg und Albert Fert in den 1980er Jahren wurde dem Exchange
Bias wieder mehr Aufmerksamkeit zu teil [5]. Für die Anwendung des GMR-Effekts in
Bauteilen wird in der Regel ein spin valve genutzt, bei dem Doppelschichten aus ferroma-
gnetischen und antiferromagnetischen Materialien eine wichtige Rolle spielen. Durch das
Zusammenspiel der verschiedenen Materialien ist es möglich, die Magnetisierung des Fer-
romagneten entlang einer gewünschten Achse auszurichten und so einen asymmetrischen
Magnetwiderstand zu erhalten [6, 7, 8].

Heutzutage werden Doppelschichten aus Ferromagneten und Antiferromagneten vornehm-
lich in der Spintronik bzw. in deren Bauteilen eingesetzt. Dazu zählen unter anderem
Festplattenleseköpfe und magnetische Datenspeicher, sogenannte MRAMs (en.: magne-
toresistive random access memory). Um den Effekt in industriellen Anwendungen gut
nutzen zu können, wird ein hoher Exchange Bias, ein geringes Koerzitvfeld sowie eine
gute thermische Stabilität gewünscht [7].

Aus diesem Grund beschäftigt sich die vorliegende Arbeit mit der Untersuchung des Ex-
change Bias-Effekts an Magnetit/Cobaltoxid-Schichten auf Magnesiumoxid. Für die Mes-
sung der magnetischen Eigenschaften werden ein supraleitender Quanteninterferenzdetek-
tor (SQUID) sowie ein Vibrationsmagnetometer (VSM) genutzt. Der Fokus der Untersu-
chungen liegt dabei auf dem Exchange Bias und dem damit verbundenen Trainingseffekt,
der die Veränderung von Hysteresekurven mit zunehmender Anzahl an Zyklen beschreibt.
Des Weiteren erfolgt ein Vergleich der beiden Messmethoden, um etwaige Unterschiede in
den Ergebnisse erörtern zu können.

Dazu werden im folgenden Kapitel die theoretischen Grundlagen eingeführt. Anschließend
thematisiert das dritte Kapitel das verwendete Materialsystem, bevor in Kapitel 4 die
experimentellen Grundlagen erläutert werden. Die Darstellung der Ergebnisse sowie deren
Diskussion erfolgt in Kapitel 5. Im darauffolgenden 6. Kapitel wird eine Zusammenfassung
und Ausblick gegeben. Die Zusammenfassung in englischer Sprache erfolgt in Kapitel 7.
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2 Theoretische Grundlagen

Im folgenden Kapitel werden die theoretischen Grundlagen eingeführt. Dazu wird zunächst
auf die Struktur von Kristallen eingegangen, um anschließend das Thema des Magnetismus
darzustellen. Der Fokus liegt dabei auf dem Magnetismus in Festkörpern und Schichten,
magnetischen Domänen sowie dem Exchange Bias Effekt. Danach wird die Theorie zu den
Messmethoden für die Charakterisierung der magnetischen Eigenschaften von Proben be-
schrieben (supraleitender Quanteninterferenzdetektor und Vibrationsmagnetometer). In
den letzten Kapiteln wird sich den Messmethoden für die Charakterisierung der Oberflä-
chen gewidmet. Hierbei wird detailliert auf die Röntgenphotoelektronenspektroskopie, die
Beugung niederenergetischer Elektronen und die Röntgenreflektometrie eingegangen.

2.1 Struktur von Kristallen

Das folgende Kapitel beschäftigt sich mit der Struktur von Kristallen. Dazu wird zunächst
auf das Raumgitter und die verschiedenen Kristallsysteme eingegangen, bevor die Gittere-
benen mit den Miller-Indizes thematisiert werden. Abschließend erfolgt eine Einführung
in das reziproke Gitter sowie den Wachstumsmodi dünner Schichten.

2.1.1 Kristallgitter und Kristallstrukturen

Unter einem idealen Kristall versteht man die unendliche Aneinanderreihung identischer
Strukturelemente. Dieser lässt sich immer vollständig über die Struktureinheit (Basis) und
das Raumgitter, also die Vorschrift der Aneinanderreihung beschreiben. Der Ortsvektor
der jeden beliebigen Gitterpunkt beschreiben kann wird Translationsvektor ~T genannt.
Es gilt

~T = m1~a+m2
~b+m3~c, mit m1,m2,m3 ∈ Z. (2.1)

Darin sind ~a,~b und ~c die primitiven Gittervektoren (Basisvektoren), deren Längen als
Gitterkonstanten bezeichnet werden. Das durch die Basisvektoren aufgespannte Paral-
lelepiped wird als Elementarzelle, oder auch Einheitszelle, des Kristalls bezeichnet. Ein
Kristallgitter lässt sich durch die Translation der Einheitszellen erzeugen, daher wird ein
solches Gitter Translationsgitter genannt. Das Prinzip des Raumgitters mit den Basisvek-
toren und dem Translationsvektor ist in Abbildung 2.1 veranschaulicht.

Für die Beschreibung des Kristallgitters hat sich das Konzept des Bravais-Gitters be-
währt. Je nachdem in welchen Winkeln die Basisvektoren zueinander stehen und wie sich
ihre Längen zueinander verhalten, ergeben sich unterschiedliche Kristallsysteme. Nach Be-
rücksichtigung der Anzahl der Atome pro Einheitszelle sind insgesamt 14 Bravais-Gitter
zu beschreiben. Zur Veranschaulichung von Kristallsystem und Bravais-Gitter lässt sich
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2 Theoretische Grundlagen

~a

~c
~b

~T

Abbildung 2.1: Periodisches Raumgitter eines idealen Kristalls. Dargestellt sind die
Basisvektoren (blau), die die Einheitszelle (rot) aufspannen und der Translationsvektor
~T = 2~a+ 2~b+ 1~c. Angelehnt an [9].

folgendes Beispiel anführen. Sind die Basisvektoren gleich lang und die Winkel zwischen
ihnen rechtwinklig, ergibt sich ein kubisches Kristallsystem. Dieses Kristallsystem besitzt
ferner drei Bravais-Gitter. Als erstes ist das kubisch primitive Gitter zu nennen, bei dem
es sich um ein nicht-zentriertes Gitter mit Atomen an allen Ecken des Würfels handelt.
Wird ein Atom in der Mitte des Würfels hinzugefügt, erhält man ein kubisch raumzentrier-
tes Gitter (bcc: body-centered-cubic). Wird stattdessen zu dem primitiven Gitter in die
Mitte jeder Würfelfläche ein Atom hinzugefügt, bildet sich das kubisch flächenzentrierte
Gitter (fcc: face-centered-cubic). Für die anderen Bravais-Gitter sei auf [9] verwiesen.

2.1.2 Gitterebenen und Miller-Indizes

Um die Richtungen und Ebenen in einem Kristall zu beschreiben ist es notwendig eine No-
tation einzuführen. Betrachtet man die Kristallachsen a, b und c, so kann aus drei Gitter-
punkten, die nicht auf einer Geraden liegen, eine Gitterebene (Netzebene, vgl. Abbildung
2.2) aufgespannt werden. Die Orientierung der Ebene in Relation zu den Kristallachsen
ist durch die Schnittpunkte mit diesen festgelegt. Von den Schnittpunkten mi werden de-
ren Kehrwerte gebildet und mit dem kleinstmöglichen Faktor p multipliziert, sodass der
Bruch ganzzahlig wird. Daraus folgt

h =
p

m1

, k =
p

m2

und l =
p

m3

. (2.2)

Jedes Zahlentripel (hkl) beschreibt eine Schar paralleler Netzebenen eindeutig und wird
als Miller’sche Indizes bezeichnet. Eine kurze Übersicht der verschiedenen Notationen
und deren Bedeutung ist in Tabelle 2.1 zu finden. Negative Miller-Indizes werden mit
einem Strich über den Zahlen angegeben, also beispielsweise

(
hkl
)
.
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2.1 Struktur von Kristallen

Notation Bedeutung

(hkl) Kristallebene

{hkl} äquivalente Kristallebenen

[hkl] Kristallrichtung

〈hkl〉 äquivalente Kristallrichtungen

Tabelle 2.1: Konvention zur Notation der Miller-Indizes. Entnommen aus [10].

a) (100)

b

c

a

b) (010)

b

c

a

c) (111)

b

c

a

Abbildung 2.2: Beispiele für drei verschiedene Netzebenen in einem kubischen Gitter.
Dargestellt sind in a) die (100)-, in b) die (010)- und in c) die (111)-Kristallebene. Ange-
fertigt nach [9].

2.1.3 Das reziproke Gitter

Im folgenden Kapitel wird das reziproke Gitter eingeführt. Zunächst findet eine allgemeine
Definition statt, bevor danach das reziproke Gitter der Oberfläche angesprochen wird.

Das allgemeine reziproke Gitter

Für die Auswertung von Untersuchungen zur Kristallstruktur ist es hilfreich das soge-
nannte reziproke Gitter zu definieren. Per Definition sind

~a∗ =
2π

VE
·
(
~b× ~c

)
~b∗ =

2π

VE
· (~c× ~a) ~c∗ =

2π

VE
·
(
~a×~b

)
(2.3)

die reziproken Basisvektoren, wobei VE das Volumen einer Einheitszelle beschreibt. Ver-
anschaulicht betrachtet bedeutet dies, dass der reziproke Basisvektor ~a∗ orthogonal auf
der aufgespannten Ebene der Vektoren ~b und ~c des Raumgitters steht. Daraus folgt, dass
der reziproke Gittervektor

~R∗ = h~a∗ + k~b∗ + l~c∗ = ~G (2.4)
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2 Theoretische Grundlagen

senkrecht auf den Gitterebenen (hkl) steht. Ferner gilt für den Betrag des reziproken
Gittervektors

∣∣∣~G
∣∣∣ =

2π

dhkl
, (2.5)

mit dhkl dem Abstand zweier benachbarter Netzebenen.

Das reziproke Gitter der Oberfläche

Um eine periodische Oberflächenstruktur zu beschreiben, kann man diese als ein zweidi-
mensionales Gitter auffassen, zu dem wiederum ein reziprokes Gitter definiert ist. In die-
sem Fall gibt es keine Periodizität senkrecht zur Probenoberfläche, sodass der reziproke
Gittervektor als unendlich klein aufgefasst werden kann. Dadurch entstehen Beugungs-
stangen senkrecht zur Oberfläche.

Der reziproke Gittervektor vereinfacht sich dementsprechend zu

~G = h~a∗ + k~b∗. (2.6)

Für die reziproken Basisvektoren gilt daher

~a∗ = 2π ·
~b× ~n∣∣∣~a×~b

∣∣∣
~b∗ = 2π · ~a× ~n∣∣∣~b× ~a

∣∣∣
, (2.7)

mit ~n als Normalenvektor.

2.1.4 Wachstumsmodi dünner Schichten

Als Epitaxie wird das orientierte Wachstum von kristallinen Schichten auf einkristallinen
Substraten bezeichnet. Sind die Materialien von Schicht und Substrat identisch handelt
es sich um Homoepitaxie. Bei unterschiedlichen Materialien wird von Heteroepitaxie ge-
sprochen. Man unterscheidet drei unterschiedliche Wachstumsmodi, auf die im Folgenden
näher eingegangen wird.

Zum einen gibt es das sogenannte Lage-für-Lage Wachstum, bei dem die Film- und Sub-
stratatome stärker aneinander gebunden sind als die Atome des Films untereinander. Erst
nachdem sich eine geschlossene Monolage gebildet hat, wachsen die Filmatome aufeinan-
der und bilden anschließend eine weitere Lage.

Der gegensätzliche Fall tritt ein, wenn die Bindung zwischen den Atomen des Films stär-
ker ist als die Bindung zwischen Substrat- und Filmatomen. Man spricht dabei vom In-
selwachstum, bei dem sich zunächst hohe Inseln ausbilden, bevor sich der Film schließt.

Tritt eine Kombination der zwei zuvor angesprochen Wachstumsmodi auf, handelt es
sich um das Lage-plus-Insel Wachstum. Dort bilden sich zunächst bis zu einer gewissen
Schichtdicke geschlossene Lagen, worauf anschließend Inseln wachsen.

Die Informationen für diese Kapitel stammen aus [9], [11], [12] und [13].
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2.2 Magnetismus

2.2 Magnetismus

Zur Beschreibung des Magnetismus werden zunächst allgemeine Grundlagen eingeführt,
bevor sich mit dem Magnetismus in Festkörpern genauer auseinandergesetzt wird. Misst
man die Magnetisierung in Abhängigkeit der magnetischen Induktion entstehen Magne-
tisierungskurven, die im anschließenden Kapitel beschrieben werden. Daran anknüpfend
werden magnetische Domänen sowie Domänenwände näher beleuchtet. Abschließend wird
der Effekt des Exchange Bias erläutert. Da für die Beschreibung des Magnetismus ver-
schiedene Einheitensysteme verwendet werden, gilt es zu bemerken, dass im Folgenden
das SI-System benutzt wird.

2.2.1 Grundlagen

Von Natur aus besitzen alle Stoffe atomare magnetische Momente ~m, die für den Ma-
gnetismus eines Stoffes verantwortlich sind. Entweder ist ein Material dadurch bereits
magnetisch oder wird erst noch magnetisiert. Durch ein externes Magnetfeld ~Bext können
vorhandene magnetische Momente ausgerichtet oder initial erzeugt werden. Auf der Ma-
kroebene wird die Summe aller magnetischen Momente pro Volumen V als Magnetisierung
~M bezeichnet. Daraus folgt

~M =
1

V

∑

V

~m. (2.8)

Experimente haben gezeigt, dass die Magnetisierung für geringe Felder direkt proportional
zur magnetischen Erregung ~H mit

~M = χ ~H (2.9)

ist. Der Proportionalitätsfaktor χ wird magnetische Suszeptibilität genannt. Diese ist
material- und temperaturabhängig und nimmt mit zunehmender Temperatur in der Regel
ab.

Da der Magnetismus im Allgemeinen in Materie betrachtet wird, gilt es die magnetische
Flussdichte, oder auch magnetische Induktion ~B genannt, zu definieren. Sie ist über den
Proportionalitätsfaktor µ0 mit der magnetischen Erregung verbunden. Für den Fall im
Vakuum gilt

~B = µ0
~H. (2.10)

Der Proportionalitätsfaktor wird als Permeabilitätskonstante bezeichnet und besitzt den
Zahlenwert µ0 = 4π × 10−7 V s A−1 m−1. Ändert sich das umgebende Medium von Vaku-
um zu Materie, so wird die Permeabilitätskonstante durch eine materieabhängige, dimen-
sionslose Konstante, die sogenannte relative Permeabilitätszahl µ, ergänzt. Daraus folgt
für die magnetische Flussdichte

~B = µµ0
~H = µ0 (1 + χ) ~H. (2.11)

7



2 Theoretische Grundlagen

Ferner ergibt sich daraus der Zusammenhang

µ = 1 + χ (2.12)

für die Suszeptibilität χ und der relativen Permeabilitätszahl µ. Schließlich lässt sich
durch die Kombination von Gl.(2.9) und (2.11) ein weiterer Ausdruck für die magnetische
Flussdichte finden. Man erhält

~B = µ0

(
~H + ~M

)
. (2.13)

Die Informationen für dieses Kapitel stammen aus [14].

2.2.2 Magnetismus in Festkörpern

Je nach Vorzeichen und Wert der magnetischen Suszeptibilität klassifiziert man Stoffe be-
züglich ihrer magnetischen Eigenschaften. Dabei unterscheidet man zwischen Diamagne-
tismus (10−9 < |χ| < 10−6, mit χ < 0), Paramagnetismus (10−9 < |χ| < 10−4, mit χ > 0),
Ferromagnetismus (102 ≤ |χ| ≤ 105, mit χ > 0) und Antiferromagnetismus (0 ≤ |χ| ≤
102, mit χ > 0) [14]. Ein weiterer Anhaltspunkt für die Bezeichnung der Stoffe liefert die
Ausrichtung der magnetischen Momente. An ihr kann man die Differenzierung zwischen
ferro-, ferri- und antiferromagnetischen Materialien festmachen. Eine schematische Über-
sicht ist in Abbildung 2.3 dargestellt. Im Folgenden soll eine Erläuterung der verschiedenen
Formen gegeben werden.

a) ferromagnetisch b) ferrimagnetisch c) antiferromagnetisch

Abbildung 2.3: Schematische Darstellung der Ausrichtung und Beträge der magneti-
schen Momente für verschiedene magnetische Ordnungen. a) ferromagnetisch: alle ma-
gnetischen Momente besitzen den gleichen Betrag und sind identisch ausgerichtet. b)
ferrimagnetisch: entgegengesetzte Ausrichtung, aber unterschiedliche Beträge. c) antifer-
romagnetisch: unterschiedliche Ausrichtung bei identischen Beträgen führt insgesamt zu
einer Kompensation. Angelehnt an [15].

Diamagnetismus

Bei einem diamagnetischen Material besitzen die Atome bzw. Moleküle kein permanen-
tes magnetisches Dipolmoment. Wird dieses Material allerdings einem Magnetfeld aus-
gesetzt, ergeben sich induzierte Dipole, deren Magnetfeld entgegengesetzt zum äußeren,

8



2.2 Magnetismus

induzierenden Magnetfeld ist. Das liegt daran, dass, aufgrund der Lenzschen Regel, das
Magnetfeld der induzierten Dipolmomente dem äußeren Magnetfeld entgegengerichtet ist.
Betrachtet man Gl.(2.9) ergibt sich daraus eine negative Suszeptibilität. Diese Näherung
der Proportionalität von Gl.(2.9) gilt nur für äußere Magnetfelder, die klein gegenüber
den inneratomaren Feldern sind [14].

Paramagnetismus

Paramagnetismus liegt in Stoffen vor, deren Atome permanente magnetische Dipole besit-
zen, wobei die Ausrichtung ohne externes Magnetfeld über alle Raumrichtungen aufgeteilt
ist. Im Mittel gilt daher für die Magnetisierung

~M =
1

V

∑
~pm = ~0, (2.14)

wobei ~pm das magnetische Dipolmoment ist.

Wird ein äußeres Magnetfeld angelegt, richten sich die Dipole teilweise aus. Das Verhält-
nis von potentieller Energie des Dipols zu thermischer Energie gibt dabei den Grad der
Ausrichtung an. Für die Suszeptibilität erhält man

χ = µ0
M

B
=
µ0Np

2
m

3kT
, (2.15)

mit N als Anzahl der Dipole, p2m das atomare bzw. molekulare Dipolmoment und k der
Boltzmann-Konstanten. Die Suszeptibilität ist damit proportional zu 1/T . Da bei den
Formen des Magnetismus die Ordnung der Momente betrachtet wird, kommt es durch die
Temperaturabhängigkeit zu Unordnung, woraus eine Abnahme der Suszeptibilität resul-
tiert.

Ferromagnetismus

Ferromagnetismus bezeichnet eine Eigenschaft von Materialien, die, ohne dass sie einem
äußeren Feld ausgesetzt sind, magnetische Momente aufweisen. Sie können also spontan
magnetisiert werden. Die magnetischen Momente sind dabei auch ohne äußeres Feld alle
identisch ausgerichtet (vgl. Abbildung 2.3 a)). Im Gegensatz zu paramagnetischen Ma-
terialien kann die Magnetisierung hier um einige Größenordnungen höher sein. Beispiele
für ferromagnetische Materialien sind unter anderem Eisen, Nickel oder Cobalt. Dabei
handelt es sich um sogenannte Übergangselemente, das heißt, dass ihnen Elektronen zur
Edelgaskonfiguration fehlen und die inneren Kugelschalen somit nicht aufgefüllt sind.

Aus der Anordnung der magnetischen Momente ergibt sich direkt die Suszeptibilität (vgl.
Kapitel 2.2.1). Für ferromagnetische Stoffe gilt

|χ| � 1, (2.16)

mit χ > 0.
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2 Theoretische Grundlagen

Bei temperaturabhängigen Messungen ist die sogenannte Curie-Temperatur von großer
Bedeutung. Oberhalb dieser Temperatur ist die thermische Energie größer als die Wechsel-
wirkung der atomaren magnetischen Momente, was zur Folge hat, dass die Ordnung dieser
Momente zerstört wird. Dadurch wird ein zuvor ferromagnetischer Stoff paramagnetisch
[14]. Die Suszeptibilität lässt sich mit der Curie-Temperatur über das Curie-Weisssche
Gesetz verknüpfen. Es gilt für T � TC

χ =
C

T − TC
, (2.17)

mit C der materialabhängigen Curie-Konstanten und TC als ferromagnetische Curie-
Temperatur. Für Cobalt beträgt die Curie-Temperatur beispielsweise 1360 K [11]. All-
gemein lässt sich sagen, dass ferromagnetische Festkörper immer dann eine hohe Curie-
Temperatur aufweisen wenn die Austauschwechselwirkung stark ist.

Ferrimagnetismus

Ferrimagnetismus liegt vor, wenn die Beträge der Untergittermagnetisierungen unter-
schiedlich sind und deren Ausrichtung entgegengesetzt ist (vgl. Abbildung 2.3 b)). Ohne
äußeres Feld bleibt somit noch eine spontane Magnetisierung übrig.

Für die Suszeptibilität bei Ferrimagneten erhält man

χ =
(CA + CB)T − 2 |γAB|CACB

T 2 − T 2
C

, (2.18)

mit CA, CB der Curie-Konstanten und γAB der Molekularfeldkonstanten zweier Unter-
gitter A und B. Letztere gibt an, wie stark die Wechselwirkung eines Molekularfeldes
in einem Festkörper mit einem Ion ist. Für eine genauere Herleitung sei auf [11] ver-
wiesen. Dadurch ergibt sich, im Gegensatz zu den anderen Arten des Magnetismus, für
die Suszeptibilität, bei einer Auftragung von χ−1(T ) eine gekrümmte Funktion. Sie ist
charakteristisch für Ferrimagneten.

Antiferromagnetismus

Sind die Beträge der magnetischen Momente gleich groß und die Ausrichtung entgegenge-
setzt orientiert, findet also eine Kompensation der magnetischen Momente statt, handelt
es sich um einen antiferromagnetischen Stoff (vgl. Abbildung 2.3 c)) [15].

Liegt ein antiferromagnetisches Material vor, befindet sich die Suszeptibilität zwischen

0 < |χ| < 100. (2.19)

Das Pendant zur Curie-Temperatur bei ferromagnetischen Materialien ist die antifer-
romagnetische Néel-Temperatur TN bei antiferromagnetischen Materialien. Auch diese
lässt sich mit der Suszeptibilität in Verbindung bringen. Man erhält für T > TN

χ =
C

T + θN
, (2.20)

10



2.2 Magnetismus

mit θN als paramagnetische Néel-Temperatur. Die beiden Néel-Temperaturen (antifer-
romagnetisch und paramagnetisch) lassen sich auch als

TN =
C

2
(γAB − γAA) und (2.21)

θN =
C

2
(γAB + γAA) (2.22)

ausdrücken, mit CA = CB = C. γAA und γAB bezeichnen die Molekularfeldkonstanten
zweier Untergitter A und B. Es zeigt sich, dass im Allgemeinen die Curie-Temperaturen
der Ferromagnete deutlich über den Néel-Temperaturen der Antiferromagnete liegen.
Daraus folgt, dass die Kopplungsenergie bei Antiferromagneten kleiner als bei Ferroma-
gneten ist. Die Ausrichtung der magnetischen Momente ist von der Kopplungsenergie
abhängig. Für CoO beträgt die Néel-Temperatur beispielsweise 291 K [11].

Die Informationen für dieses Kapitel stammen aus [11] und [14].

2.2.3 Magnetisierungskurven

Bei der Messung des magnetischen Momentes ~M von ferro(i)magnetischen Materialien

gegenüber eines externen Magnetfeldes ~Bext = µ0
~Hext entstehen sogenannte Magnetisie-

rungskurven oder auch Hysteresekurven genannt. Abbildung 2.4 zeigt eine beispielhafte
Hysteresekurve mit verschiedenen charakteristischen Punkten, wie (magnetischer) Rema-
nenz, Koerzitivfeld und Sättigungsmagnetisierung.

MS+

MS-

HC+HC-

MR+

MR-

µ0Hext

M
Abbildung 2.4: Exemplarischer Ver-
lauf einer Hysteresekurve. Gemessen
wird das magnetische Moment M in
Abhängigkeit des externen Magnetfel-
des Bext = µ0Hext. Charakteristische
Punkte die das jeweilige Material be-
schreiben sind die Sättigungsmagneti-
sierung MS, die Remanenz MR und das
Koerzitivfeld HC. Die Sättigungsma-
gnetisierung ist derjenige Wert, dem
sich das Moment für hohe Magnetfel-
der annähert. Remanenz und Koerzi-
tivfeld beschreiben die Schnittpunkte
mit der Ordinate, bzw. Abszisse.

Sind alle magnetischen Domänen in die gleiche Richtung wie das von außen angelegte Feld
~Bext orientiert, stellt sich die Sättigungsmagnetisierung MS ein. Das magnetische Moment
ist dann maximal und erfährt keine Änderung mehr bei Variation des äußeren Feldes.

Wird das externe Feld vom Maximalwert auf 0 heruntergefahren, beschreibt die Remanenz
(remanente Magnetisierung) MR dasjenige magnetische Moment, welches dann noch in der
Probe bestehen bleibt.
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2 Theoretische Grundlagen

Als letzte charakteristische Größe ist das Koerzitivfeld (Koerzitivkraft) HC zu nennen.
Dabei handelt es sich um diejenige Feldstärke, die aufgewendet werden muss, um der
remanenten Magnetisierung entgegenzuwirken. Für die Größe des Koerzitivfeldes gibt es
zwei wesentliche Gründe. Auf der einen Seite ist das Koerzitivfeld abhängig vom Gehalt an
Verunreinigungen. Nehmen diese ab, so sinkt auch das Koerzitivfeld, da in magnetischen
Filmen mit hoher Defektdichte höhere Felder aufgebracht werden müssen, um die Richtung
der magnetischen Momente in den Domänen umzudrehen [16]. Auf der anderen Seite
können Defekte in Folge von Verspannungen im Material das Koerzitivfeld beeinflussen.

Man unterscheidet grundlegend zwischen magnetisch weichen Materialien, bei denen das
Koerzitivfeld eher gering ist und magnetisch harten Materialien, die über ein eher hohes
Koerzitivfeld verfügen. Dadurch wird auch der Verlauf der Hysteresen bestimmt. Bei den
magnetisch weichen Materialien verlaufen diese schmaler als bei den harten Materialien,
die eine breitere Öffnung der Hysterese aufweisen.

Die Informationen für dieses Kapitel stammen aus [11], [17], [18] und [19].

2.2.4 Magnetische Domänen

In einem Ferromagneten gibt es Bereiche, in denen die Ausrichtung der magnetischen Mo-
mente identisch ist. Diese Bereiche werden magnetische Domänen oder auch Weisssche
Bezirke genannt. Sie sind der Grund dafür, dass bei einer Messung der Magnetisierung ei-
ner Probe ein kleineres Moment als die Sättigungsmagnetisierung Ms entsteht. Unterhalb
der Curie-Temperatur würde man erwarten, dass alle magnetischen Momente parallel
ausgerichtet sind und sich somit die Sättigungsmagnetisierung einstellt. Die identische
Ausrichtung ist allerdings nur innerhalb der jeweiligen Domänen gegeben, daher existiert
sie nur auf der Mikroebene. Hier entspricht die spontane Magnetisierung der Sättigungs-
magnetisierung. Dadurch, dass die Domänen unterschiedlich ausgerichtet sein können,
ergibt sich unter Umständen eine Kompensation der Momente, wodurch auf der Ma-
kroebene eine kleinere Magnetisierung als die Sättigungsmagnetisierung entsteht. Eine
schematische Darstellung ist in Abbildung 2.5 zu finden.

Neben ferromagnetischen Stoffen lässt sich das Phänomen zudem auch bei ferri- und anti-
ferromagnetischen Materialien beobachten. Im Folgenden wird genauer auf die Unterschie-
de zwischen ferro- und antiferromagnetischen Domänen eingegangen und die verschiedenen
Arten von Domänenwänden diskutiert.

Ferromagnetische Domänen

In einem Ferromagneten bilden sich Domänen aufgrund der Minimierung der magne-
tischen freien Enthalpiedichte. Dafür müssen verschiedene Energiebeiträge berücksich-
tigt werden. Dazu zählen unter anderem Beiträge der Selbstenergie Em aufgrund der
Formanisotropie, der magnetokristallinen Anisotropie Eani und schließlich der Zeeman-
Energie EZeeman, die die Wechselwirkung von magnetischen Körpern mit äußeren Feldern
beschreibt.

Der Grund für die Bildung von Domänen soll an der folgenden Abbildung 2.6 erläutert
werden.
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2.2 Magnetismus

a) b) c)

0 Bmax

Abbildung 2.5: Schematische Veranschaulichung der Weissschen Bezirke. Die abge-
schlossenen Bereiche werden als Weisssche Bezirke bezeichnet (in b) grün dargestellt).
Abgegrenzt werden die Bezirke durch die Néel-, bzw. Bloch-Wände (in b) rot darge-
stellt). In a) ist der ursprüngliche Zustand des Materials ohne äußeres Magnetfeld dar-
gestellt. Von a) über b) zu c) wird das äußere Magnetfeld sukzessive erhöht. Dadurch
richten sich die magnetischen Momente aus und die Domänenwände verschieben sich, was
eine Vergrößerung der Weissschen Bezirke zur Folge hat. Ist das maximale Magnetfeld
erreicht, sind alle magnetischen Momente in die gleiche Richtung orientiert und es stellt
sich die Sättigungsmagnetisierung MS ein. Die Pfeile repräsentieren die Gesamtheit der
magnetischen Momente innerhalb der Domäne.
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a) b) c) d)

Abbildung 2.6: Schematische Darstellung für die Bildung von ferromagnetischen Do-
mänen. In a) wird eine einzelne Domäne inklusive Streufeld gezeigt. Von b) zu c) wird
die Energie der Streufelder geringer, da sich mehr Domänen mit antiparallelen Magneti-
sierungsrichtungen bilden. d) zeigt antiparallele Domänen mit sogenannten Abschlussdo-
mänen. Angelehnt an [11].

In Abbildung 2.6 a) ist eine einzelne Domäne dargestellt, deren Magnetisierungsrichtung
aufgrund der magnetischen Anisotropie festgelegt wird. Außerdem wird ersichtlich, dass
die, durch das Streufeld verbundene Selbstenergie hier besonders groß ist. Diese Selbstener-
gie führt zu einer Erhöhung der Gesamtenergie und ist immer positiv. Von Abbildung 2.6
b) zu c) nimmt die Bildung von Domänen mit antiparallelen Magnetisierungsrichtungen
zu und die Energie der Streufelder dementsprechend ab. Die Bildung von Domänenwänden
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2 Theoretische Grundlagen

erfordert auf der anderen Seite ebenfalls Energie, da an ihren Grenzen die Spins antiparal-
lel ausgerichtet sind und somit zu einer Reduzierung der Austauschenergie führen. Um die
Streufeldenergie zu minimieren ist es energetisch günstig, wenn die antiparallel ausgerich-
teten Domänen durch sogenannte Abschlussdomänen beschränkt sind (vgl. Abbildung 2.6
d)). Die Domänenwand zwischen senkrecht verlaufender Domäne und Abschlussdomäne
ist dementsprechend im 45◦-Winkel angeordnet. Das magnetische Streufeld außerhalb des
Festkörpers verschwindet dadurch, weil die Normalkomponenten der Magnetisierung der
Domänen kontinuierlich ineinander übergehen. Ferner treten keine magnetischen Pole auf.

Die Domänenstruktur lässt sich über die totale freie Enthalpie des Systems bestimmen.
Dazu werden die jeweiligen Energiedichten, hier durch Kleinbuchstaben gekennzeichnet,
integriert. Es ergibt sich

Gtot =

∫
[eform + eani + ewand + eZeeman] dV. (2.23)

Zusätzlich müssen die aus den Maxwell-Gleichungen stammenden Zusatzbedingungen
∇ · ~BS = 0 sowie ∇× ~BS = 0 erfüllt werden, sodass sich eine Differentialgleichung ergibt,
die nur numerisch gelöst werden kann.

Domänenstrukturen können immer damit begründet werden, dass ein magnetisches Sys-
tem den Zustand geringster Energie anstrebt und dies dadurch erreicht werden kann,
wenn ein eindömäniger, gesättigter Zustand in eine Konfiguration mit einer Domänen-
anordnung übergeht. Die Form der Domänenstruktur bestimmt sich schließlich aus der
Gesamtenergie, die sich aus magnetischer Feldenergie, Anisotropieenergie und Zeeman-
Energie zusammensetzt und entsprechend minimiert wird.

Antiferromagnetische Domänen

Da es in Antiferromagneten keine Streufelder gibt, ist ein eindomäniger Zustand hier ener-
getisch am günstigsten. Aufgrund struktureller Defekte, wie zum Beispiel Korngrenzen,
treten nicht nur eindomänige, sondern auch mehrdomänige Zustände in der Realität auf.
Diese strukturellen Defekte sorgen für eine Störung der langreichweitigen Ordnung der
Spins und können daher eine Änderung der Sprinrichtung bewirken. Auch bei idealen
Kristallen kann sich die Entropie durch Bildung von Domänen erhöhen. Ist die damit
einhergehende Änderung der freien Energie größer als diejenige, die zur Bildung der Do-
mänenwände notwendig ist, wird dieser mehrdomänige Zustand thermodynamisch stabil.

Domänenwände

Betrachtet man zwei aneinandergrenzende magnetische Domänen, so kann die Ausrich-
tung der magnetischen Momente und damit der Spins sehr unterschiedlich sein. Die Än-
derung des Spins zwischen zwei Gitteratomen kann dabei nicht sprunghaft entstehen, es
gibt Bereiche in denen die Ausrichtungsänderung vollzogen wird. Diese Bereiche werden
Domänenwände genannt. Je nachdem in welcher Ebene die Änderung der Spins verläuft,
wird zwischen Bloch- und Néel-Wand unterschieden. Eine schematische Darstellung des
Sachverhalts ist in Abbildung 2.7 gezeigt. Verläuft die Spinänderung parallel zur Domä-
nenwandebene, so spricht man von einer Bloch-Wand. Über Energiebetrachtungen lassen
sich Aussagen über die Dicke der Bloch-Wand treffen. Im Idealfall ist die Bloch-Wand
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2.2 Magnetismus

a) b)

Abbildung 2.7: Schematische Skizze von Bloch- und Néel-Wand zwischen zwei Do-
mänen, die entgegengesetzt magnetisiert sind. In a) Darstellung einer Bloch-Wand. Die
Änderung des Spins verläuft parallel zur Domänenwandebene. In b) ist eine Néel-Wand
dargestellt, bei der die Spinänderung senkrecht zur Domänenwandebene verläuft.

möglichst dünn, dabei ist die Summe aus Anisotropieenergie und dem Energiezuwachs
aufgrund der Austauschkopplung minimal. So ergibt sich beispielsweise für Eisen eine
Bloch-Wanddicke von etwa 40 nm [11].

Bei dünnen Filmen bilden sich für gewöhnlich keine Bloch-Wände aus, da diese ener-
getisch ungünstig sind. Der Grund dafür liegt darin, dass die Magnetisierungsrichtung
im Bereich der Domänenwände aus der Ebene des Films herausdrehen müsste. Daraus
würde ein großes Streufeld folgen (vgl. Abbildung 2.6), weswegen hier eher Néel-Wände
ausgebildet werden. Im Gegensatz zu den Bloch-Wänden erfolgt die Spinänderung dort
orthogonal zur Domänenwandebene. Für sehr dünne Filme gibt es allerdings eine Aus-
nahme. Da dort die Oberflächenbeiträge zur magnetokristallinen Anisotropie besonders
groß sind, können sich dennoch Bloch-Wände ausbilden.

Die Informationen für dieses Kapitel stammen aus [11].

2.2.5 Exchange-Bias

Im folgenden Kapitel wird genauer auf den Effekt des Exchange Bias eingegangen. Dazu
wird zunächst die Verschiebung der Hysteresekurve erläutert und anschließend das Auf-
treten des Effektes durch Feldkühlung beschrieben. Abschließend wird der Trainingseffekt
dargestellt.

Verschiebung der Hysteresekurve

Unter dem sogenannten Exchange Bias-Effekt versteht man die Verschiebung von Hys-
teresekurven entlang der Achse des Magnetfeldes. Der Grund für die Verschiebung sind
Austauschwechselwirkungen an der Grenzfläche zwischen ferromagnetischen (FM) und
antiferromagnetischen (AFM) Materialien. Eine Veranschaulichung des Effektes ist in Ab-
bildung 2.8 dargestellt.

Bei einer Temperatur zwischen der Néel-Temperatur des AFM und der Curie-Tempera-
tur des FM sind die magnetischen Momente des AFM ungeordnet und die des FM geordnet
(vgl. Abbildung 2.8(i) und 2.10). Wird das Schichtsystem unter die Néel-Temperatur her-
untergekühlt so richten sich die magnetischen Momente aus (vgl. Abbildung 2.8(ii)). An
der Grenzfläche zwischen FM und AFM findet eine Kopplung dieser Momente statt, so
dass sich die Momente des AFM an denen des FM an der Grenzfläche ausrichten. Durch
die Reduzierung des magnetischen Feldes versuchen die magnetischen Momente des FM
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Abbildung 2.8: Schematische
Zeichnung der Ausrichtung von
magnetischen Momenten in ei-
nem ferro/antiferromagnetischen-
Schichtsystem mit Illustration an
beispielhafter Hysteresekurve. (i)
TN < T < TC, das heißt
die magnetischen Momente des
AFM sind gänzlich ungeordnet.
(ii) Nach Herunterkühlen unter
die Néel-Temperatur koppeln die
magnetischen Momente des FM
an die des AFM. Durch diese
Kopplung muss in (iii) ein höheres
Koerzitivfeld aufgebracht werden,
um die Momente umzuklappen. In
(v) lassen sich die magnetischen
Momente ohne größeres Koerzitiv-
feld wieder in ihre Vorzugsrich-
tung orientieren. Erstellt nach [3].

umzuklappen, werden aber durch die Kopplung (in Rot dargestellt) an den AFM länger
in ihrer ursprünglichen Position gehalten (vgl. Abbildung 2.8(iii)). Das hat zur Folge,
dass ein höheres Feld aufgebracht werden muss, um die Momente gänzlich umzuklappen,
was sich in einem erhöhten Koerzitivfeld widerspiegelt. Bei der Umkehrung des Prozes-
ses klappen die magnetischen Momente ohne ein größeres Magnetfeld um, da sie wieder
in ihre Vorzugsrichtung gebracht werden (vgl. Abbildung 2.8(v)). Das Koerzitivfeld ist
dementsprechend gering. Für die Berechnung des Exchange Bias HEB und des mittleren
Koerzitivfeldes HC gilt nach [20]

HEB =
− (HC− +HC+)

2
, (2.24)

beziehungsweise

HC =
|HC−|+ |HC+|

2
. (2.25)

Die Stärke des Exchange Bias lässt sich durch eine Vielzahl von Effekten beeinflussen. Er
verhält sich unter anderem antiproportional zur Schichtdicke des FM [21].

Die Informationen für dieses Kapitel entstammen aus [3].
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Exchange Bias durch Feldkühlung

Liegt eine Grenzschicht zwischen Ferro- und Antiferromagnet vor, ist dies nicht zwangs-
weise eine Garantie für das Verschieben der Hysteresekurve. Der Exchange Bias Effekt
muss erst durch den Prozess der Feldkühlung (en.: field cooling, kurz: FC) herbeigeführt
werden. Dabei wird die Probe ohne Magnetfeld über die Néel-Temperatur des Antifer-
romagneten hinaus auf eine Anfangstemperatur Tset geheizt und anschließend das Ma-
gnetfeld eingeschaltet. Nach Abkühlen unter die Néel-Temperatur auf die gewünschte
Temperatur Tend, sind die Momente des AFM parallel, bzw. antiparallel zum externen
Feld ausgerichtet. Dadurch entsteht eine Kopplung zwischen AFM und FM [3, 22] (vgl.
Abbildung 2.10). Wird das Schichtsystem ohne externes Feld gekühlt spricht man vom
zero field cooling (kurz: ZFC). Der Wert des Exchange Bias ist dabei sowohl abhängig von
der Temperatur Tset des FC [23], als auch von der Höhe des verwendeten Magnetfeldes
[24]. Ferner besteht die Möglichkeit den Exchange Bias Effekt auch durch Ionenbeschuss
[25] oder durch ein angelegtes Magnetfeld während der Herstellung hervorzurufen [26].
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Abbildung 2.9: Exemplarischer Verlauf einer ZFC- und FC-Kurve eines a) AFM/FM-
Schichtsystems und b) eines AFM-Schichtystems in Abhängigkeit der Temperatur. Bis
zur Néel-Temperatur liegt paramagnetisches Verhalten vor, welches bis zur Curie-
Temperatur antiferromagnetische Anteil hinzubekommt. Unterhalb von TC geht der pa-
ramagnetische in einen ferromagnetischen Anteil über. Erstellt nach [27] und [28].

Abbildung 2.9 zeigt einen exemplarischen Verlauf des magnetischen Momentes für ZFC
und FC anhand eines Schichtsystems aus AFM und FM sowie eines AFM in Abhängigkeit
der Temperatur. Es sind die Néel- und Curie-Temperatur eingezeichnet, die den Pha-
senübergang von Paramagnetismus (PM) zu AFM und PM, sowie den Übergang zu AFM
und FM anzeigen. Für ein paramagnetisches Verhalten verlaufen beide Kurven identisch
und spalten sich mit abnehmender Temperatur immer weiter auf. Die Temperatur bei der
die Aufspaltung beginnt wird als irreversible Temperatur Tirr bezeichnet. Das Maximum
in der ZFC-Kurve ist als Blockingtemperatur TB definiert.
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Abbildung 2.10: Schematische Darstellung zur Initialisierung des Exchange Bias Effek-
tes. In a) ist die Temperatur höher als die Néel-Temperatur, bei der der FM aufgrund
des externen Magnetfeldes ausgerichtet ist und der AFM gänzlich ungeordnet ist. b) Nach
der Kühlung unterhalb der Néel-Temperatur richtet sich der AFM am FM entlang der
Grenzfläche aus. Angelehnt an [29].

Der Trainingseffekt

Der Trainingseffekt beschreibt das Phänomen, wenn mehrere Hysteresen hintereinander
gemessen werden und sich HEB und HC in Abhängigkeit der Anzahl der Hysteresen ver-
ändern. Für das Auftreten des Trainingseffektes gibt es mehrere Erklärungsmöglichkeiten.
In der Arbeit von Néel wird als Begründung das Verkippen von Grenzflächendomänen
angeführt [30], wohingegen bei bei Zhang et al. der Effekt mit Körnern der antiferroma-
gnetischen Lage erklärt wird, zwischen denen eine positive und negative Austauschkopp-
lung stattfindet [31]. Ferner können Abweichungen der Grenzflächenmagnetisierung vom
Gleichgewichtszustand das Auftreten des Trainingseffektes hervorrufen [32].

Dabei wird zwischen dem thermischen und dem athermischen Trainingseffekt unterschie-
den. Der thermische Trainingseffekt tritt vornehmlich bei hohen Temperaturen auf. Mit
steigender Anzahl von Messzyklen n nimmt der Exchange Bias mit einer Abhängigkeit
von 1/

√
n immer weiter ab [29, 33]. Der athermische Trainingseffekt tritt ausschließlich

zwischen den ersten beiden Hysteresekurven auf [34]. Dabei ändert sich sowohl die Form
der Hysterese, als auch die Werte von HEB und HC [35]. Der Effekt lässt sich zudem erst
wieder nach einer erneuten Feldkühlung beobachten [22].

2.3 SQUID - Supraleitender Quanteninterferenzdetektor

Bei einem supraleitenden Quanteninterferenzdetektor (en.: superconducting quantum in-
terference device, kurz: SQUID) handelt es sich um ein hochempfindliches Messinstru-
ment zur Messung von Magnetfeldern. Für solch einen Detektor sind zwei grundlegende
Effekte notwendig. Zum einen die magnetische Flussquantisierung und zum anderen der
sogenannte Josephson-Effekt, welche im folgenden Kapitel erläutert werden sollen. Der
prinzipielle Aufbau eines SQUID ist in Abbildung 2.11 dargestellt.

Der Detektor besteht aus einem kleinen, geschlossenen supraleitenden Ring, der von zwei
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parallel angeordneten Josephson-Kontakten unterbrochen ist. Die magnetische Fluss-
quantisierung besagt, dass, sobald die supraleitende Schleife von einem magnetischen Fluss
durchsetzt wird, der Magnetfluss nur in ganzzahlig Vielfachen Einheiten eines magneti-
schen Flussquants existieren kann. Erreicht wird diese Quantisierungsbedingung, indem in
der Schleife ein zirkulierender supraleitender, sogenannter Abschirmstrom injiziert wird,
der seinerseits einen Magnetfluss hervorruft. Die Kombination von erzeugtem und von
außen anliegenden Magnetfluss ergibt bei entsprechend eingestelltem Strom gerade ein
ganzzahliges Vielfaches des magnetischen Flussquants Φ0 = 2.067 833 758 (46)× 10−15 V s.
Daher erhält man eine periodische Modulation dieses Abschirmstromes, dessen magneti-
sche Periodenlänge exakt einem Flussquant in der Schleife gleichkommt. Es gilt zu be-
achten, dass zu dem erzeugten Abschirmstrom ein von außen stammender Stromfluss
aufaddiert werden muss, was zur Folge hat, dass der Widerstand der Schleifenanordnung
mit den beiden Josephson-Kontakten ebenfalls periodisch erscheint. Aufgrund dessen,
dass bei Widerstandsmessungen selbst Bruchteile einer Modulationsperiode dargestellt
werden können, ergibt sich somit eine extreme Empfindlichkeit bei der Messung von Ma-
gnetfeldern.

~B

I I

I1

I2

Is2 = Ic sinϕ2

Is1 = Ic sinϕ1

∆
ϕ

=
Φ

0

Abbildung 2.11: Schematische Zeichnung
für das Messprinzip des SQUID. Eine su-
praleitende Schleife mit zwei Josephson-
Kontakten (in Grau dargestellt) wird von ei-
nem sogenannten Abschirmstrom I durch-
flossen. Die Periode der Fluss-Spannungs-
Kennlinie (in Blau dargestellt) entspricht ge-
nau einem magnetischen Flussquant Φ0. In
Rot ist der geschlossene Integrationspfad für
die Herleitung der Flussquantisierung (vgl.
Kapitel 2.3.2) dargestellt. Erstellt nach [11]
und [36].

Für das Verständnis der Funktionsweise des SQUIDs wird zunächst allgemein auf das
Phänomen der Supraleitung eingegangen, um anschließend die beiden für ein SQUID
elementaren Grundsätze der Flussquantisierung und des Josephson-Effektes anzuführen.

Die Informationen für diesen Abschnitt stammen aus [37].

2.3.1 Supraleitung

Betrachtet man den elektrischen Widerstand von Metallen, so ist dieser von Streupro-
zessen abhängig. Die zugrundeliegenden Streuprozesse sind zum einen die Streuung von
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Leitungselektronen an Gitterdefekten und Phononen und zum anderen die Streuung der
Elektronen untereinander. Daraus folgt, dass der Widerstand bei abnehmender Tempe-
ratur geringer wird, da die Phononen in ihrer Bewegungsmöglichkeit eingeschränkt wer-
den und das Phasenraumvolumen für etwaige Elektronenstreuprozesse abnimmt. Dennoch
sind auch bei sehr tiefen Temperaturen immer noch Gitterdefekte, Verunreinigungen und
Fremdatome vorhanden, an denen Elektronen gestreut werden können, sodass ein endli-
cher Restwiderstand übrigbleibt. Aus den temperaturunabhängigen Effekten des Land-
auschen Diamagnetismus und der Paulischen Spinsuszeptibilität folgt weiter, dass auch
die magnetische Suszeptibilität eines Metalls temperaturunabhängig ist.

Im Jahre 1911 fand Heike Kamerlingh Onnes heraus, dass Quecksilber unterhalb einer
bestimmten Temperatur sprungartig einen unmessbar kleinen Widerstand aufweist. Die-
se Temperatur wird Sprungtemperatur genannt. Unterhalb der Sprungtemperatur liegt
ein idealer Leiter vor, woraus die Bezeichnung Supraleitung entstand. Später entdeckten
Meißner und Ochsenfeld, dass supraleitende Materialien außerdem perfekte Diama-
gnete sind, also die Suszeptibiliätt χ = −1 besitzen.

Die Informationen für diesen Abschnitt stammen aus [11].

2.3.2 Flussquantisierung

Experimente (vgl. [38, 39]) haben gezeigt, dass der magnetische Fluss in einem supralei-
tenden Hohlzylinder in Einheiten des Flussquants

Φ0 =
h

2e
= 2.067 833 758 (46)× 10−15 V s (2.26)

quantisiert ist und nur ganzzahlige Vielfache davon annehmen kann. Die Begründung für
die Quantisierung liegt darin, dass sich die makroskopische Wellenfunktion, die den supra-
leitenden Zustand beschreibt, reproduzieren muss, wenn der eingeschlossene magnetische
Flussbereich mit einem Koordinatenpunkt der Wellenfunktion einmal umrundet wird und
zum Ausgangspunkt zurückkehrt (vgl. Abbildung 2.11). Die makroskopische Wellenfunk-
tion lautet

Ψ(~r, t) = |Ψ(~r, t)| eiϕ(~r,t), (2.27)

mit der Amplitude |Ψ(~r, t)| und der Phase ϕ(~r, t). Um die exakte Reproduktion nach
einem Umlauf zu gewährleisten muss das Ringintegral die Bedingung

∮
∇ ϕ ds = n2π, mit n ∈ Z (2.28)

erfüllen. Nach Einführung des allgemeinen Teilchenimpulses in einem Magnetfeld m∗~vs =
~∇ϕ−e∗ ~A, mit m∗ der Masse der Cooper-Paare, ~vs deren mittelere Geschwindigkeit sowie
deren Ladung e∗ und dem Vektorpotential ~A unter der Annahme, stets einen Integrati-
onsweg (in Abb. 2.11 in Rot dargestellt) zu finden, auf dem ~vs = 0 ist, folgt mit Hilfe der
Stokesschen Regel

∮
~A ~ds =

∫
rot ~A d~a =

∫
~B d~a = n

h

2e
= nΦ0. (2.29)
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Damit ist gezeigt, dass ein Flussquant immer nur in ganzzahligen Vielfachen vorkommen
kann. Für eine genauere Herleitung sei auf [37] verwiesen.

Die Informationen für dieses Kapitel stammen aus [11] und [37].

2.3.3 Josephson-Effekt

Der Josephson-Effekt beschreibt das Phänomen, dass es sich bei einem supraleiten-
den Zustand um einen kohärenten Vielteilchenzustand handelt. Dieser kann mit Hilfe ei-
ner makroskopischen Wellenfunktion beschrieben werden. Bei einer schwachen Kopplung
zweier Supraleiter überlappen die Wellenfunktionen endlich, wobei dieser Überlapp zur
Folge hat, dass die beiden Supraleiter molekülartige Bindungen eingehen (Josephson-
Kopplungsenergie) und Interferenzeffekte auftreten.

Josephson postulierte zudem zwei Gleichungen, die seitdem als Josephson-Gleichungen
bekannt sind. Die erste Gleichung lautet

IS = IC sin (χ), (2.30)

die den elektrischen Strom von Cooper-Paaren ohne elektrischen Widerstand beschreibt.
Darin sind IS der Suprastrom und χ = ϕ2 − ϕ1 die Phasendifferenz. Aufgrund der vorlie-
genden Kontaktgeometrie beschreibt IC den daraus resultierenden kritischen Strom, bei
dem die Cooper-Paare in der Tunnelbarriere aufbrechen. Dadurch setzt sich der Strom
aus tunnelnden Einzelektronen und Anteilen der Cooper-Paare zusammen.

Die zweite Gleichung lautet

∂χ

∂t
=

2e

~
V = ωJ, (2.31)

worin V die elektrische Spannung angibt. Die Gleichung besagt, dass die Spannung an
einem Tunnelkontakt immer mit einem hochfrequenten, zwischen beiden Supraleitern an-
liegenden, Supra-Wechselstrom einhergeht. Die Frequenz ωJ der sogenannten Josephson-
Oszillation ist dabei proportional zur anliegenden Spannung.

Die Josephson-Gleichungen haben ihren Urpsrung in der Tatsache, dass es sich bei der
Supraleitung um ein makroskopisches Quantenphänomen handelt, welches sich durch die
Wellenfunktion in Gl. (2.27) beschreiben lässt. Für eine genauere Herleitung der Jose-
phson-Gleichungen sei auf [37] verwiesen.

Die Informationen für dieses Kapitel stammen aus [11] und [37].

2.4 VSM - Vibrationsmagnetometer

Zur Bestimmung der magnetischen Eigenschaften der hergestellten Schichten wird ein
Vibrationsmagnetometer (en.: vibrating sample magnetometer, kurz: VSM) verwendet.
Der Hauptbestandteil der Messeinrichtung sind zwei Elektromagnete und Aufnehmerspu-
len. Der schematische Versuchsaufbau ist in Abbildung 4.6 dargestellt. Das grundlegende
Prinzip, mit dem die Messung erfolgt ist das Faradaysche Induktionsgesetz. Dies besagt,
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dass bei einer magnetischen Flussänderung eine elektromagnetische Kraft in einer Spule
erzeugt wird.

~Bext

d

Abbildung 2.12: Schematische Zeichnung für das Messprinzip des VSM. An den Pol-
schuhen (grau) sind die Aufnehmerspulen (orange) in einem Abstand d montiert. Über
die Elektromagneten, die sich jeweils neben den Polschuhen befinden, wird ein Magnetfeld
~Bext erzeugt. Durch dieses Magnetfeld wird die Probe, hier als kleine Kugel dargestellt,
magnetisiert und erzeugt so ihrerseits ein Magnetfeld. Wird die Probe in Schwingung
versetzt, induziert das Magnetfeld durch Flussänderung eine Spannung in den Spulen.

Die Probe wird zwischen den Elektromagneten und Spulen mit der Frequenz ω in Schwin-
gung versetzt. Die Elektromagneten bewirken, dass die Probe magnetisiert wird. Durch
die Oszillation ändert sich der magnetische Fluss Φ, wodurch eine Spannung Uind induziert
wird. Es gilt

Uind = −∂Φ

∂t
. (2.32)

Diese Gleichung gilt für eine Leiterschleife. In der Regel sind Spulen aus mehreren Win-
dungen (Leiterschleifen) N aufgebaut und besitzen dementsprechend auch eine Fläche A.
Daher modifiziert sich Gl. (2.32) zu

Uind = −NA∂
~B

∂t
. (2.33)

Da die Flussänderung von einigen weiteren Faktoren abhängig ist, ergibt sich für die
induzierte Spannung die Proportionalitätsbeziehung

Uind ∝ −~mωAdNncG cos (ωt). (2.34)

Darin sind ~m das magnetische Moment der Probe, A die Amplitude der Schwingung, d
der Spulenabstand, nc die Anzahl der Spulen und G ein Geometriefaktor, der sich aus
der Form der Probe ergibt. Um die induzierte Spannung zu erhöhen, ist es zum Beispiel
möglich, die Anzahl der Windungen, bzw. die Anzahl der Spulen zu erhöhen.

Die Informationen für dieses Kapitel stammen aus [40].
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2.5 XPS - Röntgenphotoelektronenspektroskopie

Um die elektronische Struktur der besetzen Zustände in Oberflächen zu analysieren, wird
die sogenannte Röntgenphotoelektronenspektroskopie (en.: x-ray photoelectron spectros-
copy, kurz: XPS) verwendet. Die kinetische Energie der Elektronen liegt hier im Bereich
von (0−1500) eV, woraus eine inelastische mittlere freie Weglänge, und damit verbundene
Ausdringtiefe, von wenigen Nanometern resultiert. Daher handelt es sich um eine oberflä-
chensensitive Messmethode. Aufgrund der geringen Ausdringtiefe ist es notwendig, dass
eine verschmutzungsfreie Oberfläche und Umgebung vorliegt. Erreicht wird dies durch
Verwendung einer Ultrahochvakuum-Umgebung (vgl. Kapitel 4.1). Die schematische Dar-
stellung der Spektroskopiemethode ist in Abbildung 2.13 dargestellt.

1s

2s

2p

~ω

Festkörper Spektrometer

Eph

EVak

EF
VB

Ekin

φA

EB

φSpek

φSpek − φA

E
′
kin

Abbildung 2.13: Röntgenstrahlung mit der Energie ~ω trifft auf ein Elektron im 1s-
Orbital und regt dieses an. Bei einer Anregungsenergie, die größer als die Bindungsenergie
EB ist, kann sich das Elektron über der Fermi-Energie EF befinden. Das Elektron kann
allerdings erst aus dem Festkörper ausgelöst werden, wenn die Anregungsenergie außerdem
noch höher als die Austrittsarbeit φA der Probe ist. Nach dem Auslösungsprozess besitzt
das Elektron die Energie Ekin. Da das Spektrometer selbst auch noch eine Austrittsarbeit
φSpek besitzt, wird das ausgelöste Elektron schließlich mit der reduzierten kinetischen
Energie E ′kin detektiert.

Das physikalische Prinzip, das der Messmethode zugrunde liegt, ist der äußere photoelek-
trische Effekt. Dabei wird die Probe mit Photonen bestrahlt, die die Energie

EPh = ~ω (2.35)

besitzen.

Ohne äußere Einflüsse befinden sich die Elektronen im Grundzustand und sind mit der
Bindungsenergie EB gebunden. Durch die Bestrahlung mit Photonen besteht die Mög-
lichkeit, dass Elektronen mit der kinetischen Energie Ekin ausgelöst werden. Dazu muss
die Energie der Elektronen durch die Anregung ausreichend groß sein, um die material-

23



2 Theoretische Grundlagen

spezifische Austrittsarbeit φA zu überwinden. Für die kinetische Energie ergibt sich die
Energiegleichung

Ekin = ~ω − EB − φA, (2.36)

mit der Austrittsarbeit φA

φA = EVak − EF, (2.37)

wobei mit EVak die Energie im Vakuum und mit EF die Fermi-Energie bezeichnet wird.

Aus Gl. (2.36) wird ersichtlich, dass sich die Bindungsenergie im Experiment bestimmen
lässt, sofern Ekin, EPh und φA bekannt sind. Dazu wird die Anzahl der ausgelösten Elek-
tronen als Funktion der kinetischen Energie gemessen. Damit die ausgelösten Elektronen
detektiert werden können, muss zusätzlich die Energiebarriere des Spektrometers über-
wunden werden. Für die kinetische Energie E ′kin, mit der die Elektronen detektiert werden,
gilt daher

E ′kin = ~ω − EB − φSpek. (2.38)

In XP-Spektren lassen sich neben den normalen Maxima unter Umständen auch Neben-
maxima finden. Dabei kann es sich um das Phänomen der sogenannten shake-up- und
shake-off -Satelliten handeln. Shake-up-Satelliten treten dann auf, wenn Photoelektronen
durch die Anregung von Valenzelektronen von einem besetzen Zustand in einen unbe-
setzten, energetisch höheren Zustand Energie verlieren. Wenn das Photoelektron genü-
gend Energie an das Valenzelektron abgibt und dieses bis ins Kontinuum anregt, liegt ein
shake-off -Satellit vor. Zudem können Satelliten durch Ladungstransfereffekte entstehen,
die für gewöhnlich in Übergangsmetalloxiden vorliegen [41].

Die Informationen für dieses Kapitel enstammen aus [11], [13] und [12].

2.6 LEED - Beugung niederenergetischer Elektronen

Zur Charakterisierung der Kristalloberflächenstruktur wird die Beugung niederenergeti-
scher Elektronen (en.: low-energy electron diffraction, kurz: LEED) genutzt. Das grund-
legende Prinzip ist die Elektronenbeugung, bei der das Beugungsbild der interferierenden
Elektronenwellen interpretiert wird. Die sich ergebende Intensitätsverteilung des gebeug-
ten Elektronenstrahls gibt Aufschluss über die Ordnung an der Oberfläche und die Struk-
tur der Oberflächeneinheitszelle.

Für die Durchführung von LEED-Messungen werden zwei grundsätzliche Prinzipien aus-
genutzt. Das erste Prinzip beschäftigt sich mit der Größenordnung der verwendeten Wel-
lenlänge der Elektronen. Die sogenannte De-Broglie-Wellenlänge der Elektronenwellen
beträgt

λdB =
h√

2mE
. (2.39)

Um LEED-Messungen durchzuführen ist es essentiell, dass die Wellenlänge der Elektronen
etwa in der gleichen Größenordnung wie die Abstände im Kristallgitter liegen. Gefordert
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wird, dass λdB ≤ dAtom ist. Um diese Bedingung zu erfüllen, müssen Energien im Bereich
von (30− 200) eV verwendet werden, was einer Elektronenwellenlänge von etwa (1− 2) Å
entspricht.

Der zweite wichtige Aspekt ist die mittlere freie Weglänge der niederenergetischen Elek-
tronen. Diese befindet sich in der Größenordnung von einigen atomaren Lagen. Da somit
die meisten elastischen Stöße an der Oberfläche der Probe erfolgen, ist diese Messmethode
sehr oberflächensensitiv.

Wenn die Elektronenwellen nach der Beugung konstruktiv interferieren, lassen sich Beu-
gungsreflexe im LEED-Bild erkennen. Konstruktive Interferenz entsteht, wenn die soge-
nannte Laue-Bedingung für senkrechten Einfall

~qq = ~kf,q − ~ki,q = ~kf,q = ~G (2.40)

erfüllt wird. Darin sind ~q der Streuvektor, ~kf der Wellenvektor der gestreuten Welle, ~ki
der Wellenvektor der einfallenden Welle und ~G der reziproke Gittervektor.

(
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) (
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) (
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)
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~ki

~q

~kf

Abbildung 2.14: Schematische Zeichnung
zur Veranschaulichung der Konstruktion ei-
ner Ewald-Kugel. Unendlich nah aneinan-
derliegende reziproke Gitterpunkte bilden
Beugungsstangen. Der einfallende Wellen-
vektor ~ki wird von einem beliebigen Git-
terpunkt aus eingezeichnet, wobei der Ra-

dius der Ewald-Kugel k =
2π

λ
beträgt. Die

gestreuten Wellenvektoren für konstruktive
Interferenz werden vom Startpunkt des Vek-
tors ~ki aus bis zu den Schnittpunkten der
Kugel mit den Beugungsstangen abgetra-
gen. Ferner zeigt die Zeichnung die Laue-
Bedingung durch den Streuvektor ~q.

Zur Visualisierung der Laue-Bedingung in 2D und der daraus folgenden Entstehung von
Reflexen bedient man sich der sogenannten Ewald-Konstruktion (vgl. Abbildung 2.14).
Da hier lediglich elastische Streuung betrachtet wird, gilt aufgrund der Energieerhaltung,
dass die Beträge von einfallendem und gestreutem Wellenvektor identisch sind, also

∣∣∣~ki
∣∣∣ =

∣∣∣~kf
∣∣∣ =

2π

λ
. (2.41)

Ferner besagt die Laue-Bedingung, dass nur dann Beugungsreflexe entstehen, wenn die
Ewald-Kugel die Beugungsstangen schneidet. Wenn die kinetische Energie der Elektro-
nen verändert wird, dann verändert sich auch der Betrag der Streuvektoren ~q und damit
die Größe der Ewald-Kugel. Konstruktive Interferenz erfolgt dann bei kleineren Streu-
winkeln, sodass für höhere Energien mehr Beugungsstangen auf dem LEED-Schirm erfasst
werden können.

Die Informationen für dieses Kapitel enstammen aus [11], [12] und [13].
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2.7 XRR - Röntgenreflektometrie

Für die zerstörungsfreie Bestimmung der Schichtdicke und Grenzflächenrauheit von dün-
nen Schichten und Oberflächen wird die Röntgenreflektometrie (en.: x-ray reflectivity,
kurz: XRR) genutzt. Dabei wird die zu untersuchende Probe mit Röntgenstrahlung un-
ter Einfallswinkeln von typischerweise αi ≤ 5◦ bestrahlt. Eine schematische Skizze des
Prinzips ist in Abbildung 2.15 dargestellt.

Substrat n3

Film n2

n1

A

B

C

D

~ki ~kr,1

~q

~kt

~kr,2

d

·

αi αr αr

αt

Abbildung 2.15: Schematische Skizze des XRR-Prinzips. Die einfallende Welle ~ki trifft
unter einem Winkel αi auf die Probe. Dort wird ein Teil von ihr unter einem Winkel
αr,1 reflektiert (~kr). Ein anderer Teil wird transmittiert, durchdringt also den Film und

trifft unter dem Winkel αt auf das Substrat (~kt). Durch die auftretende Mehrfachstreuung
können die Wellen kr,1 und kr,2 konstruktiv, bzw. destruktiv überlagern. Der Streuvektor
~q steht dabei immer senkrecht auf der Oberfläche.

Eine einfallende Welle ~ki trifft unter einem Winkel αi auf die Probenoberfläche. Dabei wird
ein Teil des Strahls reflektiert (~kr) und ein anderer Teil transmittiert (~kt). Der Einfalls-
winkel αi ist hier, entgegen der in der Optik üblichen Konvention, zwischen einfallender
Welle und Probenoberfläche zu finden. Während der Messung ist αi = αr, daher steht der
Streuvektor ~q immer senkrecht auf der Probenoberfläche.

Je nachdem was für ein Material vorliegt ändert sich die Reflektivität. Sie hängt vom
komplexen Brechungsindex

n = 1− δ + iβ (2.42)

ab. Darin bezeichnet δ die Dispersion und β die Absorption des betrachteten Materials.
Typische Größenordnungen für diese Parameter liegen bei Röntgenstrahlen (im Energie-
bereich von einigen keV) im Bereich von 10−5 − 10−6. Trifft Röntgenstrahlung in einem
Winkel auf die Probe, der geringer als der kritische Winkel αc ist, tritt Totalreflexion auf.
Für diesen kritischen Winkel gilt näherungsweise αc =

√
2δ.

Bei Einfallswinkeln größer als der kritische Winkel wird ein Teil der Röntgenstrahlung
direkt von der Probenoberfläche reflektiert und ein anderer Teil durchdringt den Film
und wird erst am Substrat reflektiert. Beide Strahlen interferieren anschließend. Für den
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Gangunterschied ∆s lässt sich der Ausdruck ∆s = n2 ·
(
AB +BC

)
− n1 · AD (vgl. Ab-

bildung 2.15) finden. Bei Röntgenstrahlung zeigt sich zudem, dass die Brechungsindizes
lediglich einen geringen Unterschied aufweisen, daher kann bei der Transmission die Bre-
chung an der Grenzfläche vernachlässigt werden. Nimmt man ferner an, dass n1 ≈ n2 ≈ 1
ist, vereinfacht sich der Gangunterschied zu

∆s = 2d sin (αi), (2.43)

mit d der Dicke des Films.

Die Strahlen, die am Film und am Substrat reflektiert werden, können anschließend kon-
struktiv oder destruktiv interferieren. Daraus ergeben sich in der gemessenen Intensität
Oszillationen, sogenannte Kiessig-Fringes.

Wird angenommen, dass elastische Streuung vorliegt, gilt aufgrund der Energieerhaltung
für den Streuvektor

|~q| = 2k sin (αi) =
4π

λ
sin (αi). (2.44)

Die Schichtdicke des Films lässt sich vereinfacht in Abhängigkeit der Differenz der Streu-
vektoren ∆q = qn − qm beider Strahlen über

d =
2π

∆q
(2.45)

berechnen. Ein beispielhafter Verlauf für die normierte Intensität gegenüber dem Streu-
vektor ist in Abbildung 2.16 dargestellt.
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Abbildung 2.16: Exemplarischer Verlauf der Reflektivität eines Einschichtsystems. Bis
zum Streuvektor qc tritt Totalreflexion auf. Aufgrund der Interferenz der am Film, bzw.
Substrat reflektierten Wellen entstehen Oszillationen. Der Abstand ∆q dient zur Bestim-
mung der Schichtdicke.
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Wenn mehrere Schichten vorliegen ist es aufgrund der Vielzahl von Strahlen und der
darausfolgenden Mehrfachstreuung notwendig, die Schichtdicke für ein geeignetes Modell
zu simulieren. Für die Reflektivität gilt

Rj-1,j =
rj-1,j +Rj,j+1 · exp (idjqj)

1 + rj-1,j ·Rj,j+1 · exp (idjqj)
, (2.46)

mit rj-1,j dem Fresnel-Reflexionskoeffizienten der Grenzfläche zwischen (j-1)-ter und j-ter
Schicht, dj der Dicke der j-ten Schicht und qj dem j-ten Streuvektor [42].

Die Informationen für dieses Kapitel entstammen aus [14] und [43].
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3 Materialsystem

Im folgenden Kapitel werden die in dieser Arbeit verwendeten Materialien vorgestellt.
Es wird dabei zwischen Substrat und aufgedampften Materialien unterschieden. Als Sub-
strat dient hier Magnesiumoxid (Kapitel 3.1). Anschließend wird auf die zur Herstellung
der Schichten verwendeten Materialien wie Cobaltoxid (Kapitel 3.2) sowie die möglichen
Eisenoxidverbindungen (Kapitel 3.3) näher eingegangen.

3.1 Magnesiumoxid

Bei Magnesiumoxid (MgO) handelt es sich um ein Salz, das aus Sauerstoff-
(
O2−) und Ma-

gnesiumionen
(
Mg2+

)
besteht, wobei das Verhältnis 1:1 beträgt. Der schematische Aufbau

der Volumen- und Oberflächeneinheitszelle ist in Abbildung 3.1 dargestellt. Es kristalli-
siert in einer Natriumchloridstruktur mit einer Gitterkonstanten von aMgO = 4.2117 Å [44].
Beide Arten von Ionen bilden je ein kubisch flächenzentriertes Kristallgitter, die jeweils
um die Hälfte einer Einheitszelle zueinander verschoben sind. Die quadratische Oberflä-

Abbildung 3.1: Schematischer
Aufbau der Volumen- und Ober-
flächeneinheitszelle von Magne-
siumoxid. Es kristallisiert in ei-
ner Natriumchloridstruktur. Die
Gitterkonstante beträgt aMgO =

4.2117 Å.
[100] MgO

[001] MgO

aOF

aMgO

O2−

Mg2+

aMgO = 4.2117 Å

cheneinheitszelle von MgO besitzt eine Gitterkonstante von aOF = aMgO/
√

2 = 2.9112 Å.
Im Vergleich zur Oberflächeneinheitszelle steht die Volumeneinheitszelle im Winkel von
45◦ versetzt dazu. Magnesiumoxid zeigt in Hinblick auf die magnetische Ordnung diama-
gnetisches Verhalten.

Das verwendete MgO-Substrat stammt von der Firma Crystec und weist eine [001]-
Ausrichtung des Kristalls bezüglich der Oberfläche auf, wobei die Abmessungen (10 ×
10× 0.5)mm3 betragen.
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3 Materialsystem

3.2 Cobaltoxid

Cobaltoxid (CoO) besteht aus Sauerstoff-
(
O2−) und Cobaltionen

(
Co2+

)
, die in einem

Verhältnis von 1:1 vorliegen. Der schematische Aufbau ist in Abbildung 3.2 dargestellt. Co-
baltoxid kristallisiert ebenfalls in einer Natriumchloridstruktur, wobei die Gitterkonstante
der Volumeneinheitszelle aCoO = 4.260 Å [45] beträgt. Die quadratische Oberflächenein-
heitszelle besitzt dementsprechend eine kleinere Gitterkonstante von aOF = aCoO/

√
2 =

3.012 Å. Für jede Ionensorte bildet sich jeweils ein fcc-Gitter aus, welches um die Hälfte ei-
ner Einheitszelle verschoben ist. Zwischen Oberflächen- und Volumeneinheitszelle besteht
eine Verdrehung von 45◦. Zur magnetischen Ordnung lässt sich sagen, dass Cobaltoxid
unterhalb Néel-Temperatur von 291 K antiferromagnetisch ist [11].

Abbildung 3.2: Schemati-
scher Aufbau der Volumen-
und Oberflächeneinheitszelle
von Cobaltoxid. Es kristalli-
siert in einer Natriumchlorid-
struktur. Die Gitterkonstante
beträgt aCoO = 4.260 Å.

[100] CoO

[001] CoO

aOF

aCoO

O2−

Co2+

aCoO = 4.260 Å

3.3 Eisenoxid

Wird Eisen verdampft und gleichzeitig Sauerstoff zugeführt, so können, je nach Präpa-
rationsparameter, verschiedene Eisenoxidverbindungen entstehen. Die möglichen Eisen-
oxidverbindungen sind Eisen(II)-oxid, Eisen(II,III)-oxid und Eisen(III)-oxid, welche im
Folgenden beschrieben werden.

3.3.1 Wüstit

Beim Mineral Wüstit handelt es sich um Eisen(II)-oxid, dessen Summenformel als Fe1−δO,
mit δ ∈ [0.04, 0.12] angegeben werden kann, womit es zu den nicht-stöchiometrischen Ver-
bindungen zählt [46]. Wüstit kristallisiert in einer Steinsalzstruktur mit einer Gitterkon-
stanten von 4.332 Å [47]. Die Kristallstruktur ist kubisch und enthält vier Formeleinheiten
pro Einheitszelle. Die Néel-Temperatur beträgt (203− 211) K [48].
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3.3 Eisenoxid

3.3.2 Magnetit

Bei Magnetit (Eisen(II,III)-oxid) handelt es sich um eine Verbindung aus Sauerstoff-
und Eisenionen mit der Stöchiometrie Fe3O4. Es ist die thermodynamisch stabilste Ei-
senoxidverbindung, welche als einzige sowohl zwei-, als auch dreiwertige Eisenionen be-
sitzt. Magnetit kristallisiert mit inverser Spinellstruktur, bei einer Gitterkonstanten von
aFe3O4 = 8.3963 Å [44]. Allgemein ist die inverese Spinellstruktur als B(AB)O4 definiert
und liegt im kubischen Kristallsystem vor. Sauerstoff bildet dabei ein fcc-Untergitter.
Die Tetraederplätze (A) sind mit Fe3+-Ionen und die Oktaederplätze (B) gleichmäßig mit
Fe3+- und Fe2+-Ionen bestzt. Aufgrund der antiferromagnetischen Kopplung der antipar-
allelen Spinmomente von Fe3+-Ionen auf den Tetraeder- und Oktaederplätzen ergibt sich
ein magnetisches Moment von 4µB/f.u., welches allein durch die Fe2+-Ionen auf den Ok-
taederplätzen bestimmt wird [46]. Die magnetische Ordnung lässt sich als ferrimagnetisch
beschreiben und die Curie-Temperatur beträgt 858 K [49].

Abbildung 3.3: Schema-
tische Darstellung der Ein-
heitszelle von Magnetit.
Die Gitterkonstante be-
trägt aFe3O4 = 8.3963 Å.

[100] Fe3O4

[001] Fe3O4

aFe3O4

Fe3+

Fe2+/3+

O2−

aFe3O4
= 8.3963 Å

3.3.3 Hämatit und Maghemit

Die letzte Eisenoxidverbindung ist Fe2O3, die in diversen Kristallstrukturen vorliegen
kann. Die wichtigsten sind zum einen Hämatit (α-Fe2O3) und zum anderen Maghemit
(γ-Fe2O3). Dabei kristallisiert Hämatit in einer trigonalen Korundstruktur und Maghe-
mit in einer defekten Spinellstruktur. Allerdings kann man davon ausgehen, dass Fe2O3

immer als Maghemit auf MgO aufwächst, da die Gitterfehlanpassung zwischen Hämatit
und Magnesiumoxid sehr hoch ist und somit ein kristallines Wachstum unwahrscheinlich
ist. Die Gitterkonstante von Maghemit beträgt aFe2O3 = 8.3515 Å [50]. Die magnetische
Ordnung lässt sich für Hämatit als antiferromagnetisch und für Maghemit als ferrimagne-
tisch beschreiben.
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4 Experimentelle Grundlagen

Im folgenden Kapitel wird auf die experimentellen Grundlagen eingegangen. Zunächst
wird die Ultrahochvakuumkammer beschrieben, in der die Proben präpariert und charak-
terisiert werden. Anschließend wird genauer der Prozess der Probenherstellung erläutert.
Die Charakterisierung der Proben erfolgt mit Hilfe von Röntgenphotoelektronenspektro-
skopie (XPS), der Beugung niederenergetischer Elektronen (LEED) und der Röntgenre-
flektometrie (XRR), welche in den darauffolgenden Kapiteln dargestellt werden. Abschlie-
ßend wird der supraleitende Quanteninterferenzdetektor (SQUID) und das Vibrationsma-
gnetometer (VSM) beschrieben, in denen die Proben auf ihre magnetischen Eigenschaften
hin untersucht werden. Im letzten Kapitel wird auf die notwendige Bereinigung der Mess-
werte eingegangen.

4.1 Ultrahochvakuumkammer

Um möglichst reine Schichten herzustellen und zu charakterisieren, sind niedrige Umge-
bungsdrücke notwendig. Genutzt werden Drücke kleiner als 1× 10−8 mbar, man spricht
dabei von Ultrahochvakuum (UHV). Solche geringen Drücke erreicht man durch Ver-
wendung einer Ultrahochvakuumkammer (vgl. Abbildung 4.1) in Verbindung mit ver-
schiedenen Pumpen. In diesem abgeschlossenen System der UHV-Kammer werden über
Vorpumpe, Turbomolekular- und Ionengetterpumpe Drücke von 1× 10−10 mbar oder ge-
ringer erreicht. Die zur Probenherstellung verwendete Anlage besteht aus verschiedenen
Kammern, die jeweils über Ventile getrennt sind und somit einzeln abgepumpt werden
können.

Über die Schleuse werden Substrate auf Probenhaltern in die UHV-Anlage eingebracht
und anschließend über den Transferweg innerhalb der Anlage bewegt. Für die Herstellung
von Schichten inklusive der Reinigung der Substrate stehen zwei Präparationskammern
zur Verfügung. Für die im Rahmen dieser Arbeit hergestellten Schichten wird die Prä-
parationskammer I ausschließlich zur Reinigung der Substrate und Präparationskammer
II zur Herstellung der Schichten genutzt. Dazu besteht in beiden Kammern die Mög-
lichkeit über eine Druckluftflasche molekularen Sauerstoff einzubringen. Zudem sind in
der Präparationskammer II ein Cobalt- und Eisenverdampfer eingebaut. Die in-situ Cha-
rakterisierung der Schichten findet in der Analysekammer statt, in der sich die XPS-
und LEED-Messanlage befinden. Wenn die Probe während des gesamten Vorgangs nicht
aus der UHV-Umgebung entfernt wird, bezeichnet man dies als in-situ Probenpräpa-
ration, bzw. Charakterisierung. In den Präparationskammern herrschen Drücke von et-
wa 1× 10−8 mbar (PK I) bzw. 5× 10−9 mbar (PK II), wohingegen die Charakterisierung
bei 1× 10−10 mbar stattfindet. Der Vorteil eines geringen Druckes ist, zusätzlich zur ver-
schmutzungsfreien Umgebung, dass sich die mittlere freie Weglänge vom aufzubringenden
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4 Experimentelle Grundlagen

Material bei der Herstellung beziehungsweise der zu detektierenden Elektronen bei der
Charakterisierung (LEED, XPS) erhöht.

Schleuse Transferweg

L
E
E
D

XPS

Probe

Ventil
Analyse-
kammer

Präparations-
kammer I

Präparations-
kammer II

Co

F
e

O
2

O
2

Abbildung 4.1: Schematischer Aufbau der verwendeten UHV-Anlage ausschließlich mit
denen im Rahmen dieser Arbeit verwendeten Bestandteilen. Das Substrat wird über die
Schleuse in das System eingebracht und anschließend über den Transferweg innerhalb
der Anlage bewegt. Die Reinigung der Substrate findet in Präparationskammer I statt,
wohingegen die Herstellung der Schichten in Präparationskammer II durchgeführt wird.
An beiden Präparationskammern befindet sich eine Druckluftflasche, mit der molekularer
Sauerstoff in die Anlage eingebracht werden kann. An der Präparationskammer II sind
ein Eisen- und Cobaltverdampfer angeschlossen. Die Charakterisierung der Proben findet
mittels XPS und LEED in der Analysekammer statt.

4.2 Probenpräparation

Für die Herstellung von dünnen Schichten sind zwei Teilschritte notwendig - die Reini-
gung der Substrate und anschließend die Bedampfung mit den gewünschten Materialien.
Um das Substrat zu reinigen wird es in die Präparationskammer I (vgl. Abbildung 4.1)
eingebracht und unter molekularer Sauerstoffatmosphäre bei etwa 400 ◦C und einem Sau-
erstoffpartialdruck von 1× 10−4 mbar eine Stunde lang geheizt. Dadurch können Kohlen-
stoffverbindungen auf dem Substrat leichter von der Oberfläche desorbieren. Zudem soll
dadurch verhindert werden, dass Sauerstofffehlstellen entstehen. Abschließend wird die
Struktur der Oberfläche mittels LEED überprüft und mit Hilfe von XPS kontrolliert, ob
sich noch Adsorbate auf dem Substrat befinden.

Das gewünschte Material wird mittels reaktiver Molekularstrahlepitaxie (en.: reactive mo-
lecular beam epitaxy, kurz: RMBE) auf das Substrat aufgebracht. In den Verdampfern
befinden sich Metallstäbe, an die eine Hochspannung angelegt wird und die Stäbe da-
durch erhitzt. Vor der Patrone befindet sich ein stromdurchflossenes Filament, das durch
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4.3 XPS-Messanlage

Glühemission Elektronen erzeugt. Bei ausreichend hoher Temperatur gehen die Atome
des jeweiligen Materials in die Gasphase über und treten aus dem Verdampfer aus. Über
einen Shutter, der sich vor dem Verdampfer befindet, kann der Zeitpunkt des Aufdampfens
reguliert werden.

Für die Herstellung der Cobaltoxid- und Magnetitschichten wird das MgO-Substrat auf
etwa 250 ◦C erhitzt und jeweils ein Sauerstoffpartialdruck von 1× 10−5 mbar (CoO) bzw.
5× 10−6 mbar (Fe3O4) eingestellt [51]. Die Dauer des Aufdampfens ist abhängig von der
gewünschten Schichtdicke. Abschließend werden die hergestellten Schichten mittels in-situ
XPS und LEED auf Stöchiometrie und Oberflächenstruktur untersucht. Die Bestimmung
der Schichtdicken erfolgt ex-situ mittels XRR.

4.3 XPS-Messanlage

Für die in-situ Charakterisierung der Proben wird eine XPS-Messanlage der Firma SPECS
verwendet. Eine schematische Darstellung findet sich in Abbildung 4.2. Zusammen mit
der LEED-Apparatur befindet sie sich in der Analysekammer (vgl. Abbildung 4.1). Die
Hauptbestandteile der Messanlage sind zum einen die Röntgenquelle und zum anderen
das Detektionssystem, bestehend aus Halbkugelanalysator, Detektor und Linsensystem.

Abbildung 4.2: Schematischer Auf-
bau der verwendeten XPS-Messanlage.
Von der Röntgenquelle werden Photonen
emittiert, die auf die Probe treffen und
von dort in den Halbkugelanalysator ge-
langen. Dieser besteht aus zwei konzen-
trisch zueinander angeordneten Elektro-
den. Durch das Linsensystem wird der
Elektronenstrahl fokussiert und auf ei-
ne bestimmte kinetische Energie abge-
bremst. Nur diese Elektronen können den
Halbkugelanalysator passieren und auf
die Channeltrons treffen. Dort findet die
Detektion statt, wodurch das Messsignal
erzeugt wird, das anschließend am PC
ausgewertet werden kann.

R
öntgenquelle

Probe

−

+

Halbkugelanalysator

ChanneltronLinsensystem

Aus der Röntgenquelle werden Photonen mit der Energie ~ω emittiert, die anschließend
auf die zu untersuchende Probe treffen. Es stehen zwei verschiedene Anodenmaterialien als
Röntgenquelle zur Verfügung. Hier werden entweder eine Magnesium- (Mg: ~ω (Kα1,2) =
1253.6 eV) oder Aluminiumanode (Al: ~ω (Kα1,2) = 1486.6 eV) verwendet. Nachdem die
Photonen auf die Probe treffen, werden die ausgelösten Photoelektronen durch ein Linsen-
system fokussiert, ehe sie in den Halbkugelanalysator gelangen. Dieser besteht aus zwei
konzentrisch zueinander angeordneten Elektroden, an denen eine konstante Potentialdif-
ferenz angelegt wird. Nach Abbremsen der Elektronen durch das Linsensystem auf die
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4 Experimentelle Grundlagen

Passenergie, erreichen lediglich Elektronen einer bestimmten kinetischen Energie (Pass-
energie) den Detektor (Channeltron). Da die Energie der Elektronen die den Detektor
erreichen immer gleich ist, ist die spektrale Auflösung konstant. Die Passenergie beträgt
hier Epass = 50 eV. Durch Variation der Beschleunigungs- oder Bremsspannung des Lin-
sensystems wird ein gesamtes XP-Spektrum aufgenommen.

4.4 LEED-Messanlage

Der schematische Aufbau der LEED-Messanlage ist in Abbildung 4.3 dargestellt. Benutzt
wird hier das ErLEED 150 der Firma SPECS.

Probe

Fluoreszenzschirm

d1 d3d2

Kathode

6 kV

LW

Beschleunigungs-
spannung

Abbildung 4.3: Schematischer
Aufbau der verwendeten LEED-
Messanlage. Durch Anlegen einer
Beschleunigungsspannung an die
Kathode wird ein Elektronenstrahl
erzeugt, der durch die Kombination
aus Wehnelt-Zylinder (W) und Lin-
sensystem (L) fokussiert wird, bevor
er auf die Probe trifft. An der Ober-
fläche der Probe findet elastische und
inelastische Beugung statt. Die Git-
teranordnung dient zum einen dazu,
dass sich die gebeugten Elektronen ge-
radlinig zum Schirm bewegen können
und zum anderen, dass nur elastisch
gestreute Elektronen detektiert wer-
den. Auf einem Fluoreszenzschirm ist
das Beugungsmuster zu sehen, das
mit Hilfe einer Kamera aufgezeichnet
wird.

Die Messung der Elektronenbeugung erfolgt, ebenso wie die XPS-Messung, in-situ. Das
Messsystem besteht aus zwei grundlegenden Elementen: Zum einen die Elektronenkanone
(Kathode) zur Erzeugung des Elektronenstrahls und zum anderen dem Fluoreszenzschirm
zur Darstellung des Beugungsmusters.

Für die Erzeugung der Elektronen wird an die Kathode eine Beschleunigungsspannung
angelegt, wodurch ein Strahl niederenergetischer Elektronen entsteht, der auf die Oberflä-
che der Probe trifft und dort gebeugt wird. Durch die Kombination von Wehnelt-Zylinder
und Linsensystem wird der Strahl fokussiert und auf die Probe gelenkt. Die Kathode
wird bei etwa 2.25 A betrieben. An dem Fluoreszenzschirm, auf dem das Beugungsbild
erscheint, liegt eine Hochspannung von 6 kV an. Vor dem Fluoreszenzschirm befinden sich
drei Gitter, von denen das erste und dritte jeweils Erdpotential besitzen. Dadurch, dass
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4.5 XRR-Messanlage

das dritte Gitter auf Nullpotential liegt, wird ein feldfreier Raum zwischen dem Gitter und
der Probe erzeugt, was wiederum bewirkt, dass sich die Elektronen geradlinig zum Schirm
bewegen können. Das am zweiten Gitter befindliche Potential dient dazu, dass inelastisch
gestreut Elektronen nicht auf den Schirm treffen. Zur elektrischen Abschirmung wird das
erste Gitter genutzt. Für die Visualisierung und Datenaufnahme wird eine CCD-Kamera
benutzt, die auf den Schirm gerichtet ist. Dadurch, dass sich die Kamera hinter der Elek-
tronenkanone befindet, ist diese immer auf den entstehenden Bildern zu erkennen. Es ist
somit nicht möglich, den senkrecht zur Oberfläche gebeugten Strahl ((00)-Beugungsreflex)
zu detektieren.

4.5 XRR-Messanlage

Die Schichtdicke der hergestellten Proben wird mit Hilfe von ex-situ Röntgenreflektome-
trie (XRR, vgl. Kapitel 2.7) bestimmt. Dazu wird das Laborröntgendiffraktometer X’Pert
PRO MPD der Firma Philips von der Universität Bielefeld verwendet. Die Kupfer-Anode
der Röntgenquelle liefert eine Energie von 8.048 keV (Kα1-Linie), was einer Wellenlänge
von 1.540 56 Å entspricht. Eine schematische Zeichnung des Versuchsaufbaus ist in Abbil-
dung 4.4 dargestellt.

Röntgenquelle

Probe

~ki ~kr

Detektor

θi 2θi

Abbildung 4.4: Schematische Zeichnung
des Versuchsaufbaus zur XRR-Messung
mit dem θ-2θ-Verfahren. Dargestellt ist
die Röntgenquelle, die unter einem Win-
kel θi die Probe mit Röntgenstrahlung be-
strahlt. Der Punktdetektor misst die ge-
beugte Röntgenstrahlung, wobei der De-
tektionswinkel 2θi beträgt.

Verwendet wird die sogenannte θ-2θ-Methode. Dabei trifft die Röntgenstrahlung unter
einem Winkel θi auf die Probe, wobei der Punktdetektor immer in einem Winkel 2θi mit-
gedreht wird (vgl. Abbildung 4.4) und die gebeugte Röntgenstrahlung erfasst. Durch Va-
riation des Einfallswinkels ist es mit diesem Aufbau möglich die (00L)-Stange zu messen.
Zur vertikalen Justage der Probe lässt sich der Probenhalter in der Höhe verändern und
um die Verkippung der Probe auszugleichen, kann der Einfallswinkel angepasst werden.

4.6 SQUID-Messanlage

Für die Untersuchung und Charakterisierung der magnetischen Eigenschaften bei tiefen
Temperaturen wird ein supraleitender Quanteninterferenzdetektor verwendet. Dabei han-
delt es sich um das Modell S700X der Firma Cryogenic. Eine vereinfachte, schematische
Zeichnung des Versuchsaufbaus ist in Abbildung 4.5 dargestellt. Das SQUID besteht aus
vielen Komponenten, von denen die wichtigsten im Folgenden kurz beschrieben werden.
Für die Kühlung der Proben und dem supraleitenden Magneten wird flüssiges Helium

37



4 Experimentelle Grundlagen

Abbildung 4.5: Schematischer, verein-
fachter Aufbau des SQUID. Für die Küh-
lung von Magnet und Probe wird flüssi-
ges Helium (LHe) verwendet. Der flüssige
Stickstoff (LN2) dient als Kältereservoir
um ein schnelles Verdampfen des flüssi-
gen Heliums zu verhindern. Über ein In-
let gelangt das Helium ins VTI und kühlt
somit die Probe. Über den Linearmotor
kann die Probe sehr exakt im SQUID po-
sitioniert werden.

LN2

LHe

Linearmotor

Magnet
+

SQUID

VTI

Probe
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(LHe) verwendet. Damit können Temperaturen von bis zu 1.6 K erreicht werden. Um zu
verhindern, dass das flüssige Helium zu schnell verdampft, wird ein Kühlreservoir mit
flüssigem Stickstoff (LN2) genutzt. Für die Kühlung der Probe wird das flüssige Helium
über zwei Heizelemente auf die gewünschte Temperatur aufgeheizt und anschließend in
gasförmiger Form zur Probe geleitet.

In den Kryostaten ist ein Magnetometereinsatz eingebaut. Dieser besteht aus dem va-
riablen Temperatureinsatz (en.: variable temperature insert, kurz: VTI), dem SQUID-
Detektor und dem Magneten. Der VTI umgibt die Probe und wird genutzt, um die ge-
wünschte Temperatur einzustellen. Über das SQUID werden die Messsignale erfasst und
der Magnet liefert die erforderlichen Felder mit bis zu 7 T. Die Kombination aus Magnet
und SQUID befindet sich am unteren Ende des VTI. Mit Hilfe eines Linearmotors kann
der Probenstab sehr genau im SQUID bewegt und zur Justage, bzw. Messung genutzt
werden. Die Datenerfassung erfolgt über einen PC mit Hilfe einer, von Cryogenic zur
Verfügung gestellten, Benutzeroberfläche der Software LabView.

4.7 VSM-Messanlage

Um die hergestellten Proben auf ihre magnetischen Eigenschaften hin zu untersuchen, wird
weiterhin ein Vibrationsmagnetometer (en.: Vibrating Sample Magnetometer, kurz: VSM)
verwendet. Hierfür steht ein VSM der Firma LakeShore vom Typ 7407 zur Verfügung.

Eine schematische Zeichnung des Messgerätes findet sich in Abbildung 4.6. Die Hauptbe-
standteile des VSM sind der Head-drive, die Aufnehmerspulen und die Elektromagneten.
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4.7 VSM-Messanlage

Abbildung 4.6: Schematischer Auf-
bau des VSM. Über den Head-drive
wird der Probenstab samt Probe ver-
tikal in Schwingung versetzt. Durch
gekühlte Elektromagneten wird ein
Magnetfeld erzeugt, das die Probe
umgibt. Aufnehmerspulen messen ei-
ne induzierte Spannung. Für die Dre-
hung der Probe zwischen den Ma-
gneten steht eine Rotationseinheit
zur Verfügung. Temperaturabhängige
Messungen können durchgeführt wer-
den, indem ein Kryostat in den Ver-
suchsaufbau eingesetzt wird. Dieser
kann entweder geheizt werden oder
die Probe mit flüssigem Stickstoff
(LN2) herunterkühlen.
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kühlung

LN2

Kryostat

x

z

×
y

Durch den Head-drive wird die Probe, die an einem Probenstab befestigt ist, vertikal in
Schwingung versetzt. Die Elektromagneten erzeugen ein Magnetfeld, wodurch die Pro-
be magnetisiert wird. Je nachdem wie groß der Abstand der Magneten gewählt wird,
sind Magnetfelder von bis zu 2.62 T möglich. Die Bewegung der Probe bewirkt eine Ände-
rung des magnetischen Flusses, wodurch eine Spannung in den Aufnehmerspulen induziert
wird, welche proportional zur Magnetisierung der Probe ist (vgl. Kapitel 2.4). Das Span-
nungssignal wird an einem PC digitalisiert und mit Hilfe der Messsoftware IDEASVSM
aufgezeichnet. Je nach Sachverhalt können gesamte Hysteresen oder das magnetische Mo-
ment bei bestimmen Magnetfeldern aufgenommen werden.

Am oberen Ende des Probenstabs, unterhalb des Head-drives, ist eine Rotationseinheit
verbaut. Damit lässt sich die Probe in einem Bereich von (−10 − 730)◦ zwischen den
Elektromagneten drehen. Die Ansteuerung erfolgt elektronisch über die Messsoftware und
lässt eine Winkelauflösung von < 1◦ zu.

Damit die Probe gleichmäßig vom Magnetfeld umgeben wird, ist es notwendig vor den
Messungen eine Justage durchzuführen. Dazu befinden sich Justageschrauben am Aufbau
des Head-drives, mit denen sich die Position in x-, y- und z-Richtung verstellen lässt.
Für eine optimale Position gilt es das magnetische Moment in x-Richtung zu minimieren
und in y-, bzw. z-Richtung zu maximieren. Wird die Rotationseinheit verwendet, also
winkelabhängige Messungen durchgeführt, ist es ferner notwendig, die Zentrierung um
die Rotationsachse des Probenstabs zu justieren. An der Rotationseinheit befinden sich
vier weitere Schrauben, mit denen die vertikale Neigung eingestellt werden kann. So wird
sichergestellt, dass sich die Probe bei einer Drehung um 360◦ immer an der gleichen
Position befindet.

Für temperaturabhängige Messungen kann ein Kryostat zwischen den Elektromagneten
eingebaut werden, in den der Probenstab eingeführt wird. Im Kryostaten selbst befindet
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4 Experimentelle Grundlagen

sich ein Heizelement, mit dem die Probe erhitzt werden kann und für das Herunterkühlen
wird gasförmiger Stickstoff in den Kryostaten eingelassen. Dazu wird aus einer Laborlei-
tung gasförmiger Stickstoff an einen Flussregler mit Nadelventil am VSM angeschlossen.
Von da aus gelangt der Stickstoff über einen Schlauch in eine Kühlspirale. Diese befindet
sich in einem Dewargefäß mit flüssigem Stickstoff, wodurch das durchfließende Gas her-
untergekühlt wird. An die Kühlspirale ist eine evakuierbare Transferleitung angebracht,
durch die der gekühlte Stickstoff anschließend in den Kryostaten gelangt. Der mögliche
Temperaturbereich beträgt etwa (78− 950) K.

4.8 Verarbeitung der Messdaten

Aufgrund der Versuchsaufbauten von SQUID und VSM ist es notwendig, die Messdaten
nach der Aufnahme zu bereinigen. Eine beispielhafte Hysterese einer VSM-Messung ist in
Abbildung 4.7 dargestellt.
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Abbildung 4.7: Beispielhafte Hysterese einer Fe3O4/NiO/MgO-Probe mit Abzug des
linearen Untergrunds. Die aufgenommenen Messwerte erreichen auch für hohe Felder keine
Sättigung, da die para- bzw. diamagnetischen Anteile von Probenstab und Substrat das
Messsignal überlagern. Im Bereich hoher Magnetfelder wird eine lineare Regression (rot)
durchgeführt und von den ursprünglichen Messwerten (blau) abgezogen. Daraus ergibt
sich eine Hysterese die lediglich von der magnetischen Schicht erzeugt wird (grün).

Es zeigt sich, dass die Hysterese mit den originalen Messwerten für hohe Magnetfelder
nicht in Sättigung ist, sondern der Verlauf linear steigt. Der Grund hierfür liegt darin,
dass die Probenstäbe, an denen die Proben befestigt sind, sowie das verwendete Substrat,
bei der Messung einen linearen (para- bzw. diamagnetischen) Untergrund erzeugen. Für
die Auswertung ist lediglich das magnetische Signal der Schicht von Bedeutung, daher
wird in den linearen Teilen der Hysteresen eine lineare Regression durchgeführt und die
sich ergebende Gerade von den Messwerten abgezogen. Man erhält daraus eine Hysterese
die ausschließlich vom ferro(i)magnetischen Anteil der Schicht erzeugt wird.
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5 Ergebnisse und Diskussion

Im folgenden Kapitel werden die Messergebnisse zunächst vorgestellt und anschließend
diskutiert. Zuerst werden die XPS- und LEED-Messungen genauer betrachtet, um Aus-
sagen über die Oberflächenstruktur und Stöchiometrie der Proben zu treffen. Um die
Schichtdicken der Filme zu bestimmen, werden XRR-Messungen ausgewertet.

Anschließend werden die Ergebnisse der VSM-Messungen dargestellt, wobei dort insbe-
sondere auf den Exchange Bias und den Trainingseffekt eingegangen wird. Im nächsten
Kapitel wird sich den Ergebnissen der SQUID-Messungen gewidmet. Darin werden zu-
nächst ZFC/FC-Kurven in Abhängigkeit der Temperatur nach Initialisierung eines Feld-
kühlprozesses gezeigt. Daran anknüpfend werden abschließend Hysteresen bei tiefen Tem-
peraturen und Raumtemperatur ausgewertet. Das vorletzte Kapitel beschäftigt sich mit
dem Vergleich der beiden Messmethoden SQUID und VSM, bevor im letzten Kapitel die
Ergebnisse diskutiert werden.

5.1 Probenherstellung

In diesem Kapitel wird die Probenherstellung ausgewertet. Dazu wird zunächst qualitativ
auf die Substratpräparation eingegangen und anschließend das Cobaltoxidwachstum sowie
Cobaltoxid- und Eisenoxidwachstum betrachtet. Ausgewertet werden jeweils die LEED-
Bilder sowie die XP-Spektren zur Feststellung der Stöchiometrie und Oberflächenstruktur.
Ferner liefern XRR-Messungen die Schichtdicken der hergestellten Systeme.

5.1.1 Substratpräparation

Die Notwendigkeit und Vorgehensweise bei der Probenpräparation ist in Kapitel 4.2 be-
schrieben. In Abbildung 5.1 ist ein LEED-Bild sowie ein exemplarisches XP-Spektrum
eines gereinigten MgO(001)-Substrates dargestellt.

In dem LEED-Bild ist die zu erwartende (1× 1)-Struktur, von der um 45◦ zur Volumen-
einheitszelle gedrehte Oberflächeneinheitszelle, zu erkennen. Außerdem lassen sich relativ
scharfe Reflexe erkennen, die auf eine gut geordnete Struktur der Oberfläche mit lang-
reichweitiger Ordnung hindeuten.

Das XP-Spektrum zeigt jeweils die Signale von Magnesium (1s, 2s und 2p) und Sauer-
stoff (1s). Zudem sind die Auger-Peaks (KLL) deutlich zu erkennen. Kohlenstoff-Peaks
sind im Spektrum nicht identifizierbar, was die Schlussfolgerung zulässt, dass das Sub-
strat ausreichend gereinigt ist. Die Auswertung der Halbwertsbreite des

(
11
)
-Reflexes vom

Substrat ergibt einen Wert von 7.3 %BZ.
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Abbildung 5.1: In a) exemplarisches LEED-Bild eines gereinigten MgO(001)-Substrates,
aufgenommen bei einer Energie von 170 eV. Die (1 × 1)-Struktur der Einheitszelle des
Magnesiumoxids ist in Rot eingezeichnet. In b) Darstellung eines exemplarischen XP-
Spektrums eines gereinigten Substrates. Erkennbar sind die Signale von Sauerstoff und
Magnesium, sowie deren Auger-Peaks (KLL).

5.1.2 Cobaltoxidwachstum

Auf die gereinigten MgO(001)-Substrate werden Cobaltoxidschichten aufgedampft. Die
Herstellung der Schichten ist in Kapitel 4.2 beschrieben. Zur Kontrolle der Stöchiometrie
und der Oberflächenstruktur werden XPS- und LEED-Messungen in-situ durchgeführt,
die Bestimmung der Schichtdicken erfolgt ex-situ mittels XRR-Messungen.

Ergebnisse der XPS-Messung

Als Röntgenquellen dienen eine Aluminium- und Magnesiumanode, mit Anregungsenergi-
en von 1486.6 eV, bzw. 1253.6 eV. Die Art der verwendeten Quelle ist in den Abbildungs-
unterschriften vermerkt. Ein exemplarisches, komplettes XP-Spektrum einer CoO-Schicht
wird in Abbildung 5.2 dargestellt. Um Aufladungseffekte zu kompensieren, sind die Mess-
daten auf das 1s-Signal von Sauerstoff kalibriert (EB = 530 eV). In Referenz [52] wird
gezeigt, dass das Signal des O 1s für CoO und Co3O4 zwischen 529.5 eV und 531.2 eV
liegt, womit diese Kalibrierung zulässig ist.

Das XP-Spektrum zeigt alle zu erwartenden Peaks. Erkennbar sind die Signale von Sauer-
stoff (1s) und Cobalt (2s, 2p, 3s und 3p). Ferner sind auch die Auger-Peaks von Cobalt
(LMM) und Sauerstoff (KLL) identifizierbar.

Um weitere Aussagen über die Stöchiometrie und die Oxidationszustände zu treffen, wer-
den die Co 2p-Signale genauer betrachtet (vgl. Abbildung 5.3). Aufgrund der Spin-Bahn-
Kopplung ist der 2p-Zustand in zwei Signale, Co 2p1/2 und Co 2p3/2, aufgespalten. Diese
liegen hier für den Co 2 p1/2-Peak bei EB = (796.3± 0.2) eV und für den Co 2 p3/2-Peak
bei EB = (780.6± 0.2) eV.
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Abbildung 5.2: Exemplarisches XP-Spektrum einer hergestellten CoO-Schicht mit
dCoO = 7.5 nm. Aufgenommen wurde dieses Spektrum mit einer Magnesium-Quelle. Es
lassen sich die Signale von Cobalt und Sauerstoff, sowie deren Auger-Peaks gut erkennen.

Außerdem lassen sich in dem Spektrum auch shake-up-Satelliten finden, die zu höhe-
ren Bindungsenergien hin verschoben sind. Die Satelliten liegen bei (786.6± 0.3) eV und
(803.0± 0.3) eV. Sowohl die Anzahl als auch die Bindungsenergie der Satelliten lässt eine
verbindliche Aussage über die Stöchiometrie der Schicht zu [53]. Innerhalb der Fehlergren-
zen liegt hier, unabhängig von der Schichtdicke, stöchiometrisches CoO vor [52].
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Abbildung 5.3: Co 2 p-Spektren der
hergestellten CoO-Schichten, aufge-
nommen mit einer Magnesium-Quelle.
Die gestrichelten Linien geben die Po-
sitionen der Co 2 p1/2- bzw. Co 2 p3/2-
Signale an.
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5 Ergebnisse und Diskussion

Ergebnisse der LEED-Messung

Die Ergebnisse der in-situ LEED-Messungen bei einer Energie von 170 eV sind in Abbil-
dung 5.4 dargestellt.
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Abbildung 5.4: LEED-Bilder der hergestellten CoO-Schichten auf MgO(001) bei einer
Energie von 170 eV. Eingezeichnet ist die (1× 1)-Struktur sowie die auftretenden Reflexe
des Cobaltoxids. Von links nach rechts nimmt die Schichtdicke des Cobaltoxids zu.

Mit zunehmender Schichtdicke des CoO nimmt die Intensität der Reflexe deutlich zu.
Außerdem sind die abgebildeten Reflexe scharf und die Untergrundintensität ist gering.
Daher kann davon ausgegangen werden, dass die Oberfläche kristallin und gut geordnet
ist. Es zeigt sich ferner eine Einheitszelle mit einer (1× 1)-Struktur, die aufgrund der
quadratischen Oberflächeneinheitszelle von MgO(001) auch so erwartet wird. Vergleicht
man das LEED-Bild des Substrates (vgl. Abbildung 5.1 a)) mit dem der aufgedampften
CoO-Schicht erkennt man, dass die Positionen der Reflexe annähernd identisch sind. Dies
liegt an der geringen Gitterfehlanpassung von 1.15 % von CoO auf MgO (vgl. Referenz
[51]) und entspricht somit den Erwartungen.
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Abbildung 5.5: In a) Rekonstruktion des Reflexprofils durch Anpassung der Messdaten
mit Hilfe einer Lorentz-Funktion. In b) Auftragung der Halbwertsbreiten (FWHM),
normiert auf die 1. Brillouinzone, gegenüber der Schichtdicke.
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5.1 Probenherstellung

Um die Reflexe in Abhängigkeit der Schichtdicke genauer auszuwerten, wird die Halb-
wertsbreite (en.: full width at half maximum, kurz: FWHM) der

(
11
)
-Reflexe betrachtet.

Dazu wird entlang des Querschnitts des Reflexes die Intensität ermittelt. Die erhobenen
Daten werden anschließend durch Parametervariation an eine Lorentz-Funktion ange-
passt.

Abbildung 5.5 zeigt zum einen die Messdaten der Intensität eines exemplarischen
(
11
)
-

Reflexes mit angepasster Funktion und zum anderen die ermittelten Halbwertsbreiten
in Abhängigkeit der Schichtdicke. Für die beiden dünneren Schichten ergibt sich eine
Halbwertsbreite des

(
11
)
-Reflexes von 11.54 %BZ, bzw. 11.43 %BZ. Dabei entsprechen

100 %BZ dem Abstand zwischen zwei Reflexen. Bei den etwas dickeren Schichten ist die
Halbwertsbreite nur geringfügig höher, sie beträgt etwa 14.35 %BZ. Es lässt sich daher
sagen, dass alle hergestellten Proben verhältnismäßig geringe Halbwertsbreiten des

(
11
)
-

Reflexes aufweisen, die im Vergleich zum Substrat (7.3 %BZ) aber deutlich größer sind.
Dies legt die Schlussfolgerung nahe, dass die Schichten kleinere Terrassen bzw. rauere
Oberflächen als das Substrat besitzen. Für dCoO ≥ 14 nm steigt die Rauheit noch etwas
weiter an. Allgemein sind die Oberflächen jedoch kristallin und gut geordnet.

Ergebnisse der XRR-Messung

Abbildung 5.6 zeigt die Ergebnisse der ex-situ XRR-Messungen der verschiedenen CoO-
Schichten inklusive deren Fitfunktionen.

0.1 0.2 0.3

Streuvektor
[
Å−1]

N
or

m
ie

rt
e

In
te

ns
itä

t
[w

ill
k.

Ei
nh

.]

3.9 nm
7.5 nm
14.1 nm
30.9 nm

Fit

Abbildung 5.6: Ergebnisse der
XRR-Messungen der hergestell-
ten CoO-Schichten mit Fitfunk-
tionen. Die ermittelten Schicht-
dicken sind in der Legende dar-
gestellt.

Die XRR-Messungen zeigen Oszillationen, wie sie für ein Einschichtsystem zu erwarten
sind. Der Grund für diese Oszillationen liegt an der konstruktiven, bzw. destruktiven Inter-
ferenz der Röntgenstrahlung nach Reflexion an den jeweiligen Grenzflächen. Es lässt sich
gut erkennen, dass wie zu erwarten die Breite der Oszillationen mit steigender Schichtdicke
abnimmt.
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5 Ergebnisse und Diskussion

Um die Schichtdicken und andere Parameter, wie zum Beispiel die Rauheit σ, zu bestim-
men wird das Programm iXRR genutzt [42]. Angenommen wird dafür ein Einschicht-
modell mit MgO(001) als Substrat und CoO als oberste Schicht. Die Parameter für das
Substrat werden dabei gemäß der Literaturwerte (vgl. Referenz [54]) festgesetzt, lediglich
die Rauheit wird als variabel angenommen. Für die CoO-Schicht werden sämtliche Pa-
rameter als variabel angenommen. Die Fitparameter sind in Tabelle 5.1 dargestellt. Die
ermittelten Schichtdicken liegen im Bereich von (3.9 − 30.9) nm und sind der Abbildung
5.6 zu entnehmen. Auffällig ist die, im Vergleich zu den restlichen Proben, hohe Rauheit
der Grenzfläche zwischen Substrat und 14.1 nm-Schicht. Ein Grund dafür könnte in ei-
ner nicht optimalen Manipulatorposition beim Aufdampfen oder einem raueren Substrat
liegen, worauf die vergleichsweise hohe Grenzflächenrauheit hindeutet (vgl. Tabelle 5.1).

Probenname dCoO[nm] δCoO[10−5] σCoO[nm] σMgO[nm]

CoOMgO 171103 3.9 1.87 0.35 0.31

CoOMgO 171205 7.5 1.89 0.49 0

CoOMgO 171115 14.1 1.91 0.39 1.27

CoOMgO 171129 30.9 1.89 0.67 0.98

Tabelle 5.1: XRR-Fitparameter der hergestellten CoO-Schichten auf MgO(001) für eine
Energie von 8048 eV.

5.1.3 Cobaltoxid- und Eisenoxidwachstum

Im folgenden Kapitel wird das Wachstum von Fe3O4/CoO-Doppelschichten auf gereinig-
ten Magnesiumoxidsubstraten analysiert. Dazu wird die Stöchiometrie und Oberflächen-
struktur mit Hilfe von in-situ XPS- und LEED-Messungen überprüft. Ferner werden die
Schichtdicken mit Hilfe von ex-situ XRR-Messungen bestimmt. Die hergestellten Schich-
ten erhalten im Folgenden eine alphabetische Bezeichnung, deren Bedeutung in Tabelle
5.2 zugeordnet wird.

Bezeichnung dCoO [nm] dFe3O4 [nm]

Probe A 1.2 32.3

Probe B 5.1 32.3

Probe C 15.1 32.3

Probe D 27.3 18.5

Tabelle 5.2: Probenbezeichnung mit Angabe der Schichtdicken von CoO und Fe3O4.

Ergebnisse der XPS-Messung

Ein XP-Spektrum eines gereinigten MgO(001)-Substrates ist in Abbildung 5.1 dargestellt.
Wie bereits bei der reinen CoO-Schicht werden hier ebenfalls die Co 2p-Signale untersucht,
um sicherzustellen, dass stöchiometrisches CoO vorliegt. Abbildung 5.7 zeigt die Spektren
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5.1 Probenherstellung

der hergestellten Proben direkt nach dem Aufdampfen des Cobaltoxids. Alle Peaks des
Co 2 p1/2-Signals liegen im Bereich von (796.4± 0.2) eV. Die Maxima für den energetisch
niedrigeren Co 2 p3/2-Zustand liegen bei etwa (780.6± 0.2) eV. Zudem lassen sich eben-
falls shake-up-Satelliten identifizieren, deren Bindungsenergien bei (786.6± 0.3) eV und
(802.8± 0.3) eV liegen. Damit ist sichergestellt, dass hier stöchiometrisches CoO vorliegt
[52].
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Probe A
Probe B
Probe C
Probe D Abbildung 5.7: Co 2 p-Spektren der

hergestellten Fe3O4/CoO-Schichten,
aufgenommen mit einer Magnesium-
Quelle. Die gestrichelten Linien geben
die Positionen der Co 2 p1/2- bzw.
Co 2 p3/2-Signale an.

Abbildung 5.8 zeigt ein komplettes XP-Spektrum einer exemplarischen Fe3O4/CoO-Dop-
pelschicht auf MgO(001) (Probe D) nach dem Aufdampfen der Magnetitschicht. Für das
XP-Spektrum einer reinen CoO-Schicht sei auf Abbildung 5.2 verwiesen. Etwaige Aufla-
dungseffekte werden durch eine Kalibrierung auf das 1s-Signal von Sauerstoff kompensiert
(EB = 530 eV) [55, 56].

Das XP-Spektrum zeigt alle zu erwartenden Peaks. Die Signale von Sauerstoff (1s) und
Eisen (2p, 3s und 3p) sind deutlich zu identifizieren. Des Weiteren sind auch die Auger-
Signale (KLL) von Sauerstoff und Eisen klar erkennbar.

Um den Oxidationszustand der Eisenoxidschicht zu überprüfen, werden die Fe 2 p1/2- und
Fe 2 p3/2-Peaks untersucht. Die Darstellung erfolgt in Abbildung 5.9. Für das Fe 2 p1/2-
Signal ergeben sich Energien von etwa (723.8± 0.4) eV. Der energetisch niedriger gebun-
dene Fe 2 p3/2-Zustand liegt bei ungefähr (710.7± 0.3) eV. Diese Positionen stimmen im
Rahmen der Fehlergrenzen mit denen von Fe3O4 überein [56].

Charakteristisch für die Bildung von Magnetit ist, neben den Positionen der Fe 2 p-Peaks,
dass im Spektrum keine Satelliten erkennbar sind [56]. Bei FeO und Fe2O3 hingegen sind
charge transfer -Satelliten zwischen Fe 2 p1/2 und Fe 2 p3/2 zu beobachten (vgl. Abbildung
5.9). Aufgrund der gemischten Valenz von Fe2+ und Fe3+ in Magnetit findet eine Überla-
gerung der Satelliten statt, sodass sich ein Plateau zwischen Fe 2 p1/2 und Fe 2 p3/2 bildet.
In den hier ermittelten Spektren sind keine Satelliten erkennbar. Die Abwesenheit die-
ser Satelliten sowie die Position der Fe 2 p-Signale zeigen, dass es sich hierbei um Fe3O4

handelt.
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Abbildung 5.8: Exemplarisches XP-Spektrum einer hergestellten Fe3O4/CoO-Schicht
(Probe D). Aufgenommen wurde dieses Spektrum mit einer Aluminium-Quelle. Es lassen
sich die Signale von Eisen und Sauerstoff, sowie deren Auger-Peaks gut erkennen.

Abbildung 5.9: In
a) Fe 2 p-Spektren der
hergestellten Fe3O4/CoO-
Schichten, aufgenommen
mit einer Aluminium-
Quelle. Die gestrichel-
ten Linien geben die
Positionen der Fe 2 p1/2-
bzw. Fe 2 p3/2-Signale
an. In b) Referenzspek-
tren für verschiedene
Eisenoxidverbindungen.
Dargestellt sind Magnetit
(Fe3O4), Wüstit (FeO)
und Hämatit (Fe2O3).
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Ergebnisse der LEED-Messung

Abbildung 5.10 zeigt die Ergebnisse der in-situ LEED-Messungen bei einer Energie von
170 eV für CoO und 152 eV für Fe3O4. Übereinander dargestellte LEED-Bilder gehören
jeweils zur gleichen Probe.

Die vorhandenen Reflexe sind bei einer geringen Untergrundintensität für alle Proben
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Abbildung 5.10: LEED-Bilder der hergestellten Fe3O4/CoO-Schichten auf MgO(001)
bei einer Energie von 170 eV für CoO (a) - d)) und 152 eV für Fe3O4 (e) - h)). Eingezeichnet
ist für beide Schichten jeweils eine Einheitszelle mit einer (1× 1)-Struktur und bei Fe3O4

zusätzlich eine (
√

2×
√

2)R45◦-Überstruktur. Von links nach rechts nimmt die Schichtdicke
des Cobaltoxids zu. Übereinander dargestellte LEED-Bilder gehören zur gleichen Probe.

scharf abgebildet. Dies deutet darauf hin, dass die Oberfläche kristallin und gut geordnet
ist. Bei allen Proben lässt sich eine Einheitszelle mit einer (1 × 1)-Struktur erkennen.
Nach der Deposition der Eisenoxidschicht ist zudem eine (

√
2 ×
√

2)R45◦-Überstruktur
erkennbar, die charakterisitisch für eine gut geordnete Fe3O4-Oberfläche ist [57, 58]. Für
Probe D mit dFe3O4 = 18.5 nm und dCoO = 27.3 nm sind die Reflexe minimal unschärfer.
Dies könnte an der im Vergleich zu den anderen Proben deutlich größeren CoO- und
kleineren Fe3O4-Schicht liegen.

Wie bereits bei den CoO-Einzelschichten wird auch bei den Fe3O4/CoO-Doppelschichten
die Halbwertsbreite des (1̄1)-Reflexes ausgewertet. Die Darstellung für die verschiedenen
Proben erfolgt in Abbildung 5.11. Für die Cobaltoxidschichten nimmt die Halbwertsbreite
mit steigender Schichtdicke immer weiter zu. Dies deutet darauf hin, dass mit steigender
Schichtdicke mehr Defekte eingebaut werden, um Verspannungen zu lösen und so die
Oberflächenrauheit ansteigt. Bei den Magnetitschichten ist keine eindeutige Tendenz zu
erkennen. Bis auf die erste Probe korrelieren die Halbwertsbreiten von Magnetit mit denen
von Cobaltoxid. Obwohl die Schichtdicke bei den Proben A-C konstant ist, unterscheiden
sich die Halbwertsbreiten dennoch geringfügig. Für die Probe D, die bereits aufgrund des
LEED-Bildes die schlechteste Ordnung zeigt, beträgt die Halbwertsbreite 26.4 %BZ und
besitzt damit den höchsten Wert. Allgemein sind die Werte für die Fe3O4-Schicht, die
auf die CoO-Schicht aufgebracht wird, deutlich höher. Außerdem gilt zu bemerken, dass
das Verhalten der Halbwertsbreiten der hier ausgewerteten Reflexe nicht mit denen aus
Kapitel 5.1.2 übereinstimmt.
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5 Ergebnisse und Diskussion

Abbildung 5.11: Auf-
tragung der Halbwerts-
breiten (FWHM) nach
dem jeweiligen Aufdamp-
fen von CoO bzw. Fe3O4,
normiert auf die 1. Bril-
louinzone, für die ver-
schiedenen Proben.
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Ergebnisse der XRR-Messung

In Abbildung 5.12 sind die XRR-Kurven der verschiedenen Proben inklusive deren Fit-
funktionen dargestellt. Die Simulation der XRR-Messungen mit Zweischichtsystemen ge-
ben den experimentellen Verlauf für alle Proben wieder. Vor allem für Probe C und D mit
den größeren CoO-Schichtdicken sind beide Oszillationen gut erkennbar.

0.1 0.2 0.3

Streuvektor
[
Å−1]

N
or

m
ie

rt
e

In
te

ns
itä

t
[w

ill
k.

Ei
nh

.]

Probe A
Probe B
Probe C
Probe D

Fit

Abbildung 5.12: XRR-
Messungen der hergestell-
ten Fe3O4/CoO-Schichten
mit Fitfunktionen.

Das Vorgehen zur Bestimmung der Schichtdicken und weiteren Parameter ist analog zu
Kapitel 5.1.2 und wird lediglich um die oberste Fe3O4-Schicht ergänzt. Die sich ergeben-
den Fitparameter sind in der Tabelle 5.3 dargestellt. Bei drei der vier Proben ist die
Schichtdicke der Magnetitschicht konstant bei 32.3 nm, wohingegen die letzte Probe mit
18.5 nm deutlich abweicht. Die Schichtdicken der Cobaltoxidschichten liegen im Bereich
von (1.2− 27.3) nm.
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Bezeichnung Schicht d[nm] δ [10−5] σ[nm]
Fe3O4 32.3 1.47 0.20

Probe A CoO 1.2 1.69 0.30
MgO 0 1.51 0.81
Fe3O4 32.3 1.47 0.48

Probe B CoO 5.1 1.69 1.20
MgO 0 1.51 0.60
Fe3O4 32.3 1.59 0.59

Probe C CoO 15.1 1.69 0.80
MgO 0 1.51 0.40
Fe3O4 18.5 1.48 0.37

Probe D CoO 27.3 1.76 0.89
MgO 0 1.51 0.58

Tabelle 5.3: XRR-Fitparameter der hergestellten Fe3O4/CoO-Schichten auf MgO(001)
für eine Energie von 8048 eV.

5.2 VSM-Messungen

Im folgenden Kapitel werden die Ergebnisse der VSM-Messungen vorgestellt. Dafür wird
zunächst auf die Auswertung des Exchange Bias und des Koerzitivfeldes in Abhängigkeit
der Temperatur eingegangen, um anschließend den Trainingseffekt auszuwerten.

5.2.1 Exchange Bias in Abhängigkeit der Temperatur

In der folgenden Abbildung 5.13 sind zwei exemplarische Hysteresen der Probe A für 80 K
und 300 K dargestellt, um den Exchange Bias zu veranschaulichen.
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Abbildung 5.13: Exemplarische VSM-Hysteresen der Probe A bei 80 K und 300 K, zur
Veranschaulichung des Exchange Bias. Das Inset zeigt einen Teil der Hysterese bei 80 K
sowie das zugehörige Exchange Bias Feld.
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5 Ergebnisse und Diskussion

Bei Betrachtung der Hysteresen fällt auf, dass ein Drift im magnetischen Moment vor-
liegt. Dieser tritt bei 300 K nur bei hohen positiven Feldern, bei 80 K jedoch sowohl bei
positiven und negativen Feldern auf. Die Ergebnisse des Exchange Bias in Abhängigkeit
der Temperatur sind in Abbildung 5.14 dargestellt. Dabei wird für jede Probe zwischen
magnetisch leichter (en.: easy axis, kurz: e.a.) und schwerer Richtung (en.: hard axis, kurz:
h.a.) unterschieden.
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Abbildung 5.14: Darstellung des Exchange Bias gegenüber der Temperatur für verschie-
dene Proben und magnetisch leichte (e.a.) bzw. schwere Richtung (h.a.).

Auf den ersten Blick fällt auf, dass nur die Verläufe in Abbildung 5.15 a) und d) eine
Tendenz erkennen lassen. In a) ist der Verlauf für die Probe A mit der geringsten CoO-
Schichtdicke gezeigt. Ausgehend von einer tiefen Temperatur von etwa 100 K nimmt der
Exchange Bias mit zunehmender Temperatur deutlich ab, bis er nahezu komplett ver-
schwindet. Die Temperatur bei der dies der Fall ist beträgt für die leichte Richtung etwa
(190± 10) K und für die schwere ungefähr (160± 10) K. Ferner gilt zu bemerken, dass
der EB für die magnetisch harte Richtung im Bereich um 200 K negative Werte aufweist.
Dies sollte nicht der Fall sein, da während des FC ein positives Feld verwendet wurde.
Aufgrund der Messgenauigkeiten bzw. des Rauschens der Hysteresen, sowie der Korrek-
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5.2 VSM-Messungen

tur des Untergrundes, ist es möglich, dass die Abweichungen hierdurch zustande kommen.
Eine weitere Besonderheit ist bei der magnetisch leichten Richtung zu erkennen. Dort ist
für tiefe Temperaturen zunächst ein Anstieg des Exchange Bias zu verzeichnen. Aufgrund
des Fehlers durch das Signal zu Rauschverhältnis der Hysteresen ist es möglich, dass dies
nicht den tatsächlichen Verlauf darstellt. Des Weiteren können Schwankungen in der Tem-
peratur während der Messung einer Hysterese eine Begründung liefern. Insbesondere bei
sehr tiefen Temperaturen liefert das VSM keine ideale Temperaturstabilität.

Für die Probe in b) lässt sich kein eindeutiges Verhalten identifizieren. Hier schwankt
der Wert des EB für die leichte Richtung lediglich stark um 0 G, obgleich im Mittel eine
Abnahme des EB vermutet werden könnte. Außerdem ist die Größenordnung der Werte
deutlich höher (ca. Faktor 10) als bei der zuvor gemessenen Probe. Betrachtet man die
magnetisch harte Richtung, so fällt auf, dass der EB bis etwa 320 K negativ ist und danach
ins Positive wechselt. Grundsätzlich ist zunächst eine Zunahme des EB zu verzeichnen,
die ab etwa 150 K stagniert und danach um 0 G herum schwankt. Im Vergleich zur Probe
in a) schwankt der EB hier viel extremer, da die Messwerte in den Hysteresen einer großen
Schwankung unterliegen.

Ein wiederum anderes Verhalten lässt sich bei der Probe mit deutlich höherer Schichtdi-
cke vom CoO beobachten. Für die Probe mit dFe3O4 = 32.3 nm und dCoO = 15.1 nm zeigt
sich für die magnetisch leichte und schwere Richtung ein unterschiedliches Verhalten. In
magnetisch leichter Richtung sieht der Verlauf in etwa so aus wie für Probe A, wobei ein
Verschwinden des Exchange Bias hier nicht bestätigt werden kann und sich der Verlauf
nicht so ausgeprägt darstellt. Für die magnetisch harte Richtung ist der Verlauf wieder-
um anders. Ausgehend von tiefen Temperaturen steigt der Exchange Bias zunächst an,
schwankt anschließend um 260 G, bevor er wieder abnimmt. Wie zuvor beschrieben ist
auch hier die Schwankung in den Messwerten deutlich ausgeprägter, als für die Probe mit
der geringsten CoO-Schichtdicke. Auch hier lassen sich wieder Ungenauigkeiten in den
Hysteresen bedingt durch Rauschen oder die Untergrundkorrektur als mögliche Ursachen
anführen.

Die drei bisher betrachteten Proben besitzen alle eine identische Schichtdicke Magnetit
(32.3 nm) und sind in der Schichtdicke des Cobaltoxids zunehmend. Für die letzte Probe
ist das Verhältnis im Vergleich zu Probe C umgekehrt - hier beträgt die Magnetitschicht
nur etwa 18.5 nm und die Cobaltoxidschicht ist mit 27.3 nm deutlich dicker. Es zeigt sich
wiederum ein anderes Verhalten im Verlauf des Exchange Bias, wenngleich sich magnetisch
leichte und schwere Richtung sehr ähnlich sind. Zunächst nehmen die Werte nur sehr
langsam ab, bis bei etwa 300 K ein sehr plötzlicher Abfall eintritt und der Exchange
Bias anschließend nahezu verschwindet. Weiterhin gilt zu bemerken, dass die Werte für
die magnetisch leichte Richtung, tendenziell höher sind, als die der magnetisch schweren
Richtung. Für die Probe in a) stellt sich das Verhalten etwas anders dar. Dort beginnt
der Verlauf bei tiefen Temperaturen bereits mit einem starken Abfall im EB, während er
hier erst bei hohen Temperaturen zu verzeichnen ist.
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5.2.2 Koerzitivfeld in Abhängigkeit der Temperatur

In Abbildung 5.15 ist das Koerzitivfeld in Abhängigkeit der Temperatur für die verschie-
denen Proben dargestellt. Darin wird jeweils zwischen magnetisch leichter und schwe-
rer Richtung unterschieden. Die Berechnung des Koerzitivfeldes erfolgt mit Hilfe von
(|HC-|+ |HC+|) /2.
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Abbildung 5.15: Darstellung des Koerzitvfeldes gegenüber der Temperatur für verschie-
dene Schichtdicken und magnetisch leichte (e.a.) bzw. schwere Richtung (h.a.).

Es ist sofort auffällig, dass alle abgebildeten Verläufe eine ähnliche Tendenz besitzen.
Ausgehend von tiefen Temperaturen bei etwa 100 K nimmt das Koerzitivfeld mit zuneh-
mender Temperatur bei allen Proben immer weiter ab. Im Detail lassen sich jedoch auch
Unterschiede feststellen.

Für die Probe mit der dünnsten CoO-Schicht (vgl. Abbildung 5.15 a)) ist der Verlauf für
die magnetisch leichte und schwere Richtung, von 80 K bis zu einer Temperatur von etwa
170 K, deutlich unterschiedlich. Erst danach sind die Werte nahezu identisch. Zunächst
erhöht sich das Koerzitivfeld in magnetisch leichter Richtung etwas, bevor es ab 150 K
rapide abfällt. Der plötzliche Abfall ist ebenfalls in der magnetisch schweren Richtung zu
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beobachten, jedoch findet dies bereits bei einer Temperatur um 120 K statt. Für die tiefen
Temperaturen bewegt sich das Koerzitivfeld im Bereich um etwa 1500 G und nähert sich
bei hohen Temperaturen einem konstanten Wert von etwa 100 G an.

Erhöht man die Schichtdicke des CoO, bei gleichbleibender Fe3O4-Schichtdicke, so erhöht
sich das Koerzitivfeld bei tiefen Temperaturen deutlich (vgl. Abbildung 5.15 b)). Hier
liegen die Werte im Bereich um etwa (3300−3800) G. Nach Aufwärmen der Probe nimmt
das Koerzitivfeld bis zu einer Temperatur von 250 K ungefähr linear ab. Anschließend
wird die Abnahme immer geringer und erreicht ab Raumtemperatur näherungsweise einen
konstanten Wert von 500 G.

Bei einer Schichtdicke von dCoO = 15.1 nm (vgl. Abbildung 5.15 c)) sinkt das Koerzi-
tivfeld im Vergleich zur vorher beschriebenen Probe wieder. Aufgrund der Schwankung
innerhalb der magnetisch leichten Achse lässt sich das Koerzitivfeld bei 110 K für beide
Anisotropierichtungen mit etwa 2200 G angeben. Über den gesamten Temperaturbereich
nimmt das Koerzitivfeld ab und nähert sich ab Raumtemperatur einem Wert von unge-
fähr 380 G an. Die Verläufe für beide Anisotropierichtungen sind sehr ähnlich, wenngleich
die Schwankung für die magnetisch leichte Achse deutlich größer ist.

Für die letzte Probe D sieht der allgemeine Verlauf beider Kurven etwas unterschiedlicher
aus als bei den zuvor betrachteten Schichtsystemen (vgl. Abbildung 5.15 d)). Ausgehend
von einer tiefen Temperatur um 80 K sinkt das Koerzitivfeld für beide Anisotropierich-
tungen nahezu linear, bevor im Bereich um 290 K eine plötzliche Abnahme zu verzeichnen
ist. Anschließend ist die Abnahme wieder deutlich geringer und erreicht bei hohen Tem-
peraturen einen Wert von etwa 160 G. Im Gegensatz zu den übrigen Proben wird hier kein
konstanter Wert erreicht, es ist davon auszugehen, dass sich dieser erst bei etwas höheren
Temperaturen über 350 K einstellt.

Allgemein gilt zu bemerken, dass die Werte für die magnetisch leichte Richtung tendenziell
immer über den Werten für die magnetisch schwere Richtung liegen. Dies wird auch so
erwartet, da das Koerzitivfeld für die magnetisch leichte Richtung größer ist als für die
magnetisch schwere Richtung.

5.2.3 Trainingseffekt

Im Folgenden werden die Ergebnisse für die Untersuchung des Trainingseffektes exem-
plarisch an ausgesuchten Fe3O4/CoO-Doppelschichten vorgestellt. Dazu wird die Probe
jeweils auf 340 K erhitzt und anschließend mittels Feldkühlung auf eine bestimmte Tem-
peratur heruntergekühlt. Danach werden mehrere Hysteresezyklen bei gleichbleibender
Temperatur aufgenommen. Die Darstellung erfolgt derart, dass für jede Probe und Aniso-
tropierichtung der Exchange Bias, das Koerzitivfeld und die Magnetisierung beim Feld des
Exchange Bias M(HEB) abgebildet wird. Verglichen wird zunächst der Unterschied zwi-
schen magnetisch leichter und schwerer Richtung anhand von Probe A, bevor abschließend
der Unterschied zwischen verschiedenen Schichtdicken für die magnetisch leichte Richtung
untersucht wird.
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Unterschied zwischen magnetisch leichter und schwerer Richtung

Betrachtet man das Schichtsystem mit dFe3O4 = 32.3 nm und dCoO = 1.2 nm erhält man
für magnetisch leichte und schwere Richtung Verläufe wie in Abbildung 5.16 dargestellt.
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Abbildung 5.16: Trainingseffekt für magnetisch leichte (e.a.) in a) und schwere (h.a.)
Richtung in b) der Probe A mit dFe3O4 = 32.3 nm und dCoO = 1.2 nm für verschiedene
Temperaturen. Dargestellt werden Exchange Bias, Koerzitivfeld und Magnetisierung beim
Feld des Exchange Bias.

Bei Betrachtung des Exchange Bias für die magnetisch leichte Richtung fällt auf, dass bei
den drei tiefsten Temperaturen (100 K, 120 K und 150 K) der grobe Verlauf sehr ähnlich
ist. Der Exchange Bias ist jeweils bei der ersten Hysterese größer als bei den darauffol-
genden Zyklen und nähert sich schließlich einem konstanten Wert an. Ferner lässt sich
erkennen, dass der Unterschied zwischen dem ersten und zweiten Zyklus geringer wird,
je höher die Temperatur ist. Bereits ab 200 K ist hier kein Unterschied mehr zu erken-
nen. Dies deckt sich mit den Erkenntnissen aus Kapitel 5.2.1, da dort gezeigt wurde, dass
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ab etwa 190 K kein EB mehr auftritt. Bei Raumtemperatur schwanken die Werte viel
deutlicher als bei 200 K. Dies ist auf Ungenauigkeiten in den Hysteresen zurückzuführen.

Für die magnetisch schwere Richtung lässt sich prinzipiell ein ähnliches Verhalten doku-
mentieren. In dem Verlauf für 120 K ist wieder deutlich der Unterschied zwischen erster
und zweiter Hysterese zu erkennen. Mit steigender Anzahl an Messzyklen sinkt der EB
immer weiter. Bei 250 K und 300 K ist das Verhalten ähnlich, jedoch ist der Unterschied
zwischen erster und zweiter Hysterese hier weitaus geringer. Bereits nach zwei Zyklen
wird hier ein Plateau erreicht und der Wert des EB ändert sich nicht mehr, bzw. nur
noch geringfügig. Im Kontrast dazu steht die Messreihe bei 200 K, die nur einen gerin-
gen EB zeigt und im Rahmen der Messgenauigkeit um etwa 0 G schwankt. Betrachtet
man die temperaturabhängige Darstellung des EB (vgl. Abbildung 5.14 a)), so stimmt
die Größenordnung des EB nach einer großen Anzahl an Hysteresen in etwa mit dem hier
Beobachteten überein.

Untersucht man das Koerzitivfeld für die magnetisch leichte Richtung genauer, so fällt
auf, dass es bei tiefen Temperaturen deutlich größer ist als bei Raumtemperatur. Von
100 K ausgehend, nimmt das Koerzitivfeld mit steigender Temperatur immer weiter ab.
Die Größenordnungen stimmen in etwa mit dem überein, was in Abbildung 5.15 beobach-
tet wird. Für die drei tiefen Temperaturen zeigt sich wieder das zu erwartende Verhalten.
Nach der ersten Hysterese verringert sich das Koerzitivfeld deutlich und ändert sich für
die nachfolgenden Messzyklen nur geringfügig. Bei 200 K, 250 K und 300 K ist dieses Ver-
halten nicht mehr zu beobachten. Hier schwankt das Koerzitivfeld für alle aufgenommen
Hysteresen um einen Mittelwert, der bei etwa 351 G, 175 G, respektive 107 G liegt.

Ein ähnliches Verhalten lässt sich auch für die magnetisch schwere Richtung erkennen.
Die Bereiche in denen sich das Koerzitivfeld bewegt, stimmen mit den Erkenntnissen aus
Kapitel 5.2.2 überein. Auch hier nimmt das Koerzitivfeld mit steigender Temperatur ab.
Nach der ersten Hysterese findet ein deutlicher Abfall in den darauffolgenden Hysteresen
statt, der, mit steigender Temperatur, immer geringer ausfällt. Nach mehreren Zyklen
nähert sich das Koerzitivfeld einem, im Rahmen der Messgenauigkeit, konstanten Wert an.
Dies gilt jedoch nicht für die Zyklen bei 120 K, da dort das Koerzitivfeld mit zunehmender
Anzahl immer weiter abnimmt und sich die Annäherung an einen Grenzwert nur erahnen
lässt.

Bei der Betrachtung der Magnetisierung, die sich für den EB einstellt, lässt sich sowohl
für die magnetisch leichte, als auch schwere Richtung keine Regelmäßigkeit feststellen.
Die Magnetisierung scheint unabhängig von der Anzahl der Hysteresezyklen zu sein, bzw.
schwankt bestenfalls um einen Mittelwert. Einzig für die schwere Richtung bei 120 K zeigt
sich ein Verhalten wie es auch im Koerzitivfeld und dem EB beobachtet wird. Hier ist
es durchaus möglich, dass der Effekt lediglich durch das hohe Rauschen der Hysteresen
hervorgerufen wird. Außerdem sind die Hysteresen bei hohen Feldern nicht geschlossen,
wodurch der Untergrund möglicherweise nicht korrekt korrigiert werden konnte.

Unterschied zwischen verschiedenen Schichtdicken

Im Folgenden werden zwei unterschiedliche Proben mit dFe3O4 = 32.3 nm und dCoO =
1.2 nm (Probe A), sowie dFe3O4 = 18.5 nm und dCoO = 27.3 nm (Probe D) miteinander
verglichen. Sowohl Magnetit- als auch Cobaltoxidschichtdicke unterschieden sich hier er-
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heblich voneinander. Der Vergleich erfolgt bei diesen beiden Proben, da nur hier, wenn
überhaupt, eine Tendenz in den Messwerten bezüglich des Trainingseffektes erkennbar ist.
Abbildung 5.17 stellt die Messwerte der Proben jeweils für die magnetisch leichte Rich-
tung dar. Die Beschreibung von Probe A wurde im vorherigen Abschnitt vorgenommen.
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Abbildung 5.17: Trainingseffekt von Probe A mit dFe3O4 = 32.3 nm und dCoO = 1.2 nm
im Vergleich zur Probe D mit dFe3O4 = 18.5 nm und dCoO = 27.3 nm für verschiedene
Temperaturen in magnetisch leichter Richtung. Dargestellt werden Exchange Bias, Koer-
zitivfeld und Magnetisierung beim Feld des Exchange Bias.

Bei Probe D lässt sich im Exchange Bias nicht zwangsweise eine Tendenz ausmachen. Die
Messwerte schwanken stark und das Ablesen eines Trends ist nicht möglich. Am ehesten
kann für 80 K eine Abnahme des EB mit zunehmender Anzahl an Hysteresezyklen erahnt
werden. Für die restlichen Temperaturen ist der Exchange Bias, mit Berücksichtigung der
Schwankungen, nahezu konstant.

Im Gegensatz dazu kann man für das Koerzitivfeld sehr wohl Tendenzen erkennen. Als
erstes fällt auf, dass das Koerzitivfeld stark temperaturabhängig ist. Mit abnehmender

58



5.3 SQUID-Messungen

Temperatur steigt das Koerzitivfeld immer weiter an. Dies entspricht dem, was in Abbil-
dung 5.15 bereits festgestellt wurde. Für die beiden tiefsten Temperaturen 80 K und 120 K
zeigt sich das typische Verhalten beim Trainingseffekt: Das Koerzitivfeld ist bei der ersten
Hysterese deutlich höher als bei den darauffolgenden und nimmt mit steigender Anzahl
weiter ab, bzw. nähert sich einen Grenzwert an. In Ansätzen ist dies auch bei 200 K zu
erahnen, jedoch steigt das Koerzitivfeld nach einigen Durchläufen wieder an. Bei 250 K
ist das Verhalten genau gegensätzlich - das Koerzitivfeld weist bei der ersten Hysterese
einen deutlich geringen Wert auf, als für die darauffolgenden und bei 300 K lässt sich keine
Tendenz mehr erkennen, sodass das Koerzitivfeld lediglich um einen Mittelwert von 320 G
schwankt.

Für die Magnetisierung des Exchange Bias lässt sich nur eine schwache Aussage treffen.
Bei (80− 250) K nimmt die Magnetisierung zumindest für die ersten Hysteresezyklen ab,
schwankt danach jedoch sehr stark, sodass nicht sichergestellt werden kann, dass es sich
bei den ersten Messwerten um den tatsächlichen Verlauf handelt.

Vergleicht man die beiden Proben direkt miteinander, so fällt auf, dass der Exchange
Bias für die Probe A deutlich geringer ausfällt als für Probe D. Des Weiteren kann keine
Aussage über das Verhalten des Trainingseffektes bezüglich der Abhängigkeit der Schicht-
dicke getroffen werden, da der Effekt lediglich bei Probe A in schwach ausgeprägter Form
auftritt. Beim Koerzitivfeld ist das Verhalten für beide Proben ziemlich ähnlich. Wird
der Trainingseffekt bei tiefen Temperaturen gemessen, so lässt sich das typische Verhal-
ten, also die Abnahme des Koerzitivfeldes mit steigender Anzahl der Hysteresezyklen,
beobachten. Dieses Verhalten nimmt mit steigender Temperatur immer weiter ab.

Bezüglich M(HEB) lässt sich festhalten, dass das magnetische Moment bei der Probe
D, mit der etwa halb so dicken Magnetitschicht, deutlich geringer ist als bei Probe A.
Ferner gilt zu bemerken, dass M(HEB) gerade der Remanenz entspricht, wenn kein EB
auftritt. Dies ist bei beiden Proben für Temperaturen über 320 K der Fall. Da sich bei
beiden Proben keine eindeutigen Tendenzen erkennen lassen, ist es nicht möglich hier
einen verlässlichen Vergleich zu ziehen.

5.3 SQUID-Messungen

Im folgenden Kapitel werden die Ergebnisse der SQUID-Messungen dargestellt. Dazu
wird zunächst auf die ZFC- und FC-Kurven der CoO-Schichten eingegangen, bevor daran
anschließend die Fe3O4/CoO-Doppelchichten untersucht werden. Abschließend findet eine
genauere Betrachtung der gemessenen Hysteresen bei verschiedenen Temperaturen statt.

5.3.1 ZFC und FC

Für die Messung von ZFC- und FC-Kurven wird so vorgegangen, dass die Probe jeweils
über die Néel-Temperatur von CoO auf 350 K geheizt und anschließend ohne externes
Magnetfeld auf 5 K heruntergekühlt (ZFC) wird. Danach wird das Magnetfeld eingeschal-
tet und beim Aufheizen von 5 K auf 340 K das magnetische Moment gemessen. Für das
Verfahren des FC wird die Probe ebenfalls auf 350 K erhitzt und anschließend unter An-
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5 Ergebnisse und Diskussion

legen eines Feldes auf 5 K heruntergekühlt. Während des Aufheizens wird wiederum das
magnetische Moment aufgenommen. Für die Probe D wurden neben einem Feld von 50 mT
auch noch weitere Feldstärken benutzt, um so den Einfluss der Feldstärke auf das Verhal-
ten der ZFC- und FC-Kurven zu untersuchen.

Cobaltoxidschichten

Für die reinen Cobaltoxidschichten auf MgO(001) erhält man für ZFC und FC bei 50 mT
die Verläufe aus Abbildung 5.18.
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Abbildung 5.18: ZFC- und FC-Kurven für die hergestellten Cobaltoxidschichten im
Temperaturbereich von (5− 340) K bei 50 mT.

Zunächst ist auffällig, dass die Aufspaltung der ZFC- und FC-Kurven im Grunde nicht
vorhanden ist. Lediglich für die dickste Probe lässt sich bei genauerer Betrachtung ein
minimaler Unterschied zwischen beiden Kurven erkennen. Des Weiteren verhalten sich alle
Proben sehr identisch. Ausgehend von 340 K stagniert das magnetische Moment zunächst,
bis es ab etwa 40 K immer stärker ansteigt und bei 5 K ein globales Maximum erreicht.
Dieser plötzliche Anstieg ist charakteristisch für ein MgO-Substrat [59]. Da das Volumen
des Substrates deutlich größer ist als das der CoO-Schicht, kann man davon ausgehen, dass
das Signal hauptsächlich durch das MgO-Substrat bestimmt wird. Der identische Verlauf
von ZFC- und FC-Kurve bestätigt das antiferromagnetische Verhalten des Cobaltoxids.

Ferner lässt sich beobachten, dass die Schicht mit 30.9 nm insgesamt ein deutlich größeres
magnetisches Moment pro Volumen besitzt als die restlichen Proben. Für die dünneren
Cobaltoxidschichten lässt sich keine Tendenz in der Abhängigkeit des Moments von der
Schichtdicke erkennen.

Probe D

Abbildung 5.19 zeigt die ZFC- und FC-Kurven der Fe3O4/CoO-Schicht mit dFe3O4 =
18.5 nm und dCoO = 27.3 nm. Für diese Probe wurden ZFC- und FC-Kurven bei ver-
schiedenen Magnetfeldern aufgenommen. Die Felder während des FC sind dabei jeweils
10 mT, 50 mT, 0.1 T, 0.5 T und 1 T.
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Abbildung 5.19: ZFC- und FC-Kurven der Probe D mit dFe3O4 = 18.5 nm und dCoO =
27.3 nm bei 10 mT, 50 mT, 0.1 T, 0.5 T und 1 T.
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10mT

Bei einem Feld von 10 mT sehen die Verläufe für ZFC und FC ähnlich aus, bis auf das
insgesamt höhere magnetische Moment in der FC-Kurve. In beiden Kurven steigt das
Moment von 340 K bis etwa 315 K zunächst an, bevor es anschließend deutlich absinkt.
Der Abfall ist zunächst bis etwa 275 K relativ stark und stellt sich anschließend bis circa
85 K linear dar. Danach wird die Abnahme bis zum Minimum bei 55 K (FC) sowie 45 K
(ZFC) immer geringer und abschließend steigt das magnetische Moment wieder leicht an.
Die Aufspaltung von FC- und ZFC-Kurve nimmt im Bereich von 300 K erst deutlich zu,
bevor sie sich nur noch kaum ändert und mit abnehmender Temperatur ungefähr konstant
bleibt.

50mT

Wird das externe Magnetfeld auf 50 mT erhöht, so ergibt sich ein ähnliches Verhalten wie
für 10 mT. Zunächst steigt das Moment für beide Kurven, ausgehend von 340 K, bis zu
einem Wert von 315 K an, bevor es wieder abnimmt. Dabei sinkt das Moment in der FC-
Kurve nicht so stark wie in der ZFC-Kurve. Die Abnahme ist zunächst stärker, bevor sich
ab 255 K ein linearer Verlauf einstellt, der bis 85 K anhält. Das Minimum wird bei 75 K
erreicht und für noch tiefere Temperaturen erfolgt wiederum eine sehr starke Zunahme.

Beim ZFC ist die Abnahme des magnetischen Momentes nach Erreichen des Maximums
bei 315 K deutlich stärker als bei der FC-Kurve. Der lineare Verlauf der Kurve findet hier
in einem Bereich von ungefähr 190 K bis 95 K statt. Das Minimum wird bei 55 K erreicht -
der qualitative Verlauf ist anschließend identisch zur FC-Kurve. Auch hier sind die beiden
Kurven bei den hohen Temperaturen nicht geschlossen. Im Gegensatz zum externen Feld
von 10 mT vergrößert sich die Aufspaltung beider Kurven mit abnehmender Temperatur
stetig.

0.1T

Für 0.1 T steigen die ZFC- und FC-Kurven von 340 K ausgehend zunächst an und errei-
chen bei 315 K ihr Maximum. Anschließend findet ein Abfall des magnetischen Momentes
statt, der bei der FC-Kurve zunächst stark ausgeprägt ist und anschließend von 235 K
bis 90 K annähernd linear verläuft. Bei 85 K wird ein Minimum erreicht, wobei das Mo-
ment anschließend, wie bei allen anderen Feldern, bei sehr tiefen Temperaturen deutlich
ansteigt.

Der Verlauf der ZFC-Kurve sieht ähnlich aus, jedoch ist das magnetische Moment durch-
gehend geringer als das der FC-Kurve. Zudem lässt sich hier nur im Bereich von 185 K
bis etwa 85 K ein lineares Verhalten erkennen. Zuvor schwächt die Abnahme des Moments
im Bereich um 190 K etwas ab. Das Minimum liegt hier bei circa 55 K. Bei ganz genauer
Betrachtung ist ersichtlich, dass auch hier die beiden Kurven für hohe Temperaturen nicht
zusammen verlaufen, obgleich die Abweichung deutlich geringer ist als bei den vorherigen
Feldern. Hier lässt sich zudem sagen, dass die Differenz zwischen FC- und ZFC-Kurve
stetig zunimmt. Ab 35 K stagniert der Unterschied in den beiden Kurven zunächst und
nimmt ab etwa 20 K wieder ab, die Kurven nähern sich also einander an.

0.5T

Wird das externe Magnetfeld weiter auf 0.5 T erhöht, so verändert sich das Verhalten in
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den ZFC- und FC-Kurven deutlich. Zunächst liefern beide Kurven bei hohen Temperatu-
ren annähernd das gleiche magnetische Moment. Das gemeinsame Maximum liegt hier bei
etwa 310 K. Dies ist auch der Bereich in dem die Kurven anfangen sich voneinander zu
entfernen. Wie bereits zuvor beobachtet, liegt die FC-Kurve bei jeder Temperatur ober-
halb der ZFC-Kurve. Nach dem gemeinsamen Maximum nehmen beide Kurven zunächst
ab und erreichen bei 260 K (FC), sowie bei etwa 255 K (ZFC) ihr Minimum. Anschlie-
ßend nimmt das magnetische Moment ständig zu und die Aufspaltung der beiden Kurven
wird zunehmend größer. Bei ganz tiefen Temperaturen nähern sich die Kurven schließlich
wieder an.

1T

Bei dem höchstem, hier untersuchten, externen Magnetfeld von 1 T zeigt sich ein Verlauf,
der dem von 0.5 T sehr nahekommt. Zunächst steigt das Moment von 340 K bis etwa
300 K für FC und ZFC an. Anschließend ändert sich das Moment nur unwesentlich, bevor
ab ungefähr 275 K das magnetische Moment wieder deutlich zunimmt. In diesem Verlauf
zeigt sich zudem keine signifikante Aufspaltung der beiden Kurven.

Bei genauerer Betrachtung zeigt sich, dass die Aufspaltung der Kurven, also die Differenz
zwischen FC und ZFC, abhängig von der Stärke des angelegten Magnetfeldes ist. Für
große Felder (1 T) ist gar keine Aufspaltung erkennbar, wohingegen die Differenz für 50 mT
maximal wird. Daher werden die folgenden Proben bei einem externen Magnetfeld von
50 mT untersucht.

Probe A

Für das Schichtsystem mit dFe3O4 = 32.3 nm und dCoO = 1.2 nm erhält man Verläufe wie
in Abbildung 5.20 dargestellt.
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Abbildung 5.20: ZFC- und FC-Kurven der Probe A mit dFe3O4 = 32.3 nm und dCoO =
1.2 nm bei 50 mT.

Betrachtet man die Kurven genauer, so fällt auf, dass der Verlauf für den FC-Prozess
für alle Temperaturen ein höheres magnetisches Moment aufweist. Ausgehend von 340 K
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nimmt das Moment erst zu, erreicht bei etwa 230 K sein Maximum und sinkt anschließend
wieder leicht. Bei 100 K findet ein Sprung statt, bei dem das Moment schlagartig fällt.
Bei 55 K wird ein Minimum erreicht, bevor es anschließend wieder stark ansteigt.

Für die ZFC-Kurve lässt sich ein ähnliches Verhalten erkennen. Auch hier findet zunächst
eine Zunahme des magnetischen Momentes statt, bevor das Maximum bei ungefähr 255 K
erreicht wird. Im Gegensatz zur FC-Kurve findet hier jedoch eine stärkere Abnahme des
magnetischen Momentes statt. Der Verlauf ab 100 K, also das sprunghafte Sinken des
Moments, sowie der anschließende ansteigende Verlauf, sind ähnlich zum FC-Prozess. Das
Minimum ist allerdings deutlich verschoben, es liegt bei etwa 30 K.

Ferner gilt zu bemerken, dass die beiden Kurven für hohe Temperaturen nicht vollständig
geschlossen sind. Der dargestellte Verlauf legt die Vermutung nahe, dass dies bei der
vorliegenden Probe erst für Temperaturen über 340 K eintritt.

Probe B

Für das Schichtsystem mit dFe3O4 = 32.3 nm und dCoO = 5.1 nm erhält man Verläufe wie
in Abbildung 5.21 dargestellt.
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Abbildung 5.21: ZFC- und FC-Kurven der Probe B mit dFe3O4 = 32.3 nm und dCoO =
5.1 nm bei 50 mT.

Allgemein lässt sich sagen, dass die Kurve für das FC ein höheres magnetisches Moment
besitzt. Zunächst sinkt das Moment bis zu einer Temperatur von 260 K nahezu linear.
Anschließend nimmt das Moment stärker ab und erreicht bei etwa 85 K sein Minimum.
Für tiefe Temperaturen lässt sich in der FC-Kurve ein sehr starker Anstieg im Moment
verzeichnen.

Die ZFC-Kurve zeigt ein sehr ähnliches Verhalten. Im ersten Bereich von 340 K bis 265 K
nimmt die Änderung des magnetischen Momentes immer weiter ab. Danach sinkt das
magnetische Moment wieder stärker und erreicht die größte Änderungsrate bei 240 K.
Anschließend reduziert sich das Moment weiter, bis es bei 80 K sein Minimum erreicht
und abschließend einen ähnlichen Verlauf zur FC-Kurve zeigt.
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5.3 SQUID-Messungen

Auch bei diesem Schichtsystem verlaufen die ZFC- und FC-Kurven bei hohen Tempera-
turen nicht ineinander. Zu der Aufspaltung beider Kurven lässt sich sagen, dass bis etwa
200 K die Differenz deutlich schneller ansteigt, als im Bereich von 200 K bis 40 K.

Probe C

Für das Schichtsystem mit dFe3O4 = 32.3 nm und dCoO = 15.1 nm erhält man Verläufe wie
in Abbildung 5.22 dargestellt.
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Abbildung 5.22: ZFC- und FC-Kurven der Probe C mit dFe3O4 = 32.3 nm und dCoO =
15.1 nm bei 50 mT.

Auch hier zeigt sich, dass die Kurve nach dem FC ein deutlich höheres magnetisches
Moment besitzt. Ansonsten unterscheiden sich die Verläufe für ZFC und FC nicht gra-
vierend. Beim FC ist das magnetische Moment, ausgehend von hohen Temperaturen, bis
etwa 320 K konstant. Anschließend findet eine Abnahme statt, bis das Moment bei 65 K
sein Minimum erreicht und danach wieder schnell ansteigt.

Die ZFC-Kurve lässt sich derart beschreiben, dass die Abnahme bis etwa 100 K nahezu
linear stattfindet. Danach sinkt das Moment langsamer, bevor es ebenfalls bei 65 K sein
Minimum erreicht und anschließend, ähnlich wie die FC-Kurve, deutlich zunimmt.

Auch bei dieser Probe ist es so, dass die beiden Kurven bei hohen Temperaturen nicht
geschlossen sind, was vermutlich erst für noch höhere Temperaturen der Fall ist.

5.3.2 Hysteresen

Für die Aufnahme der Hysteresen mit dem SQUID wird die Probe auf eine Temperatur
von 350 K erhitzt, anschließend ohne externes Feld auf die jeweilige Temperatur herunter-
gekühlt (ZFC) und die Aufnahme der Hysterese gestartet. Danach wird die Probe erneut
auf 350 K erwärmt und anschließend wieder auf die gewünschte Temperatur, jetzt jedoch
unter Zunahme eines externen Magnetfeldes von 2 T, abgekühlt (FC) und erneut eine
Hysterese aufgenommen.
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5 Ergebnisse und Diskussion

Einfluss von ZFC und FC

In Abbildung 5.23 erfolgt die Darstellung der Hysteresen der Probe D mit dFe3O4 = 18.5 nm
und dCoO = 27.3 nm für Temperaturen von 5 K, 300 K und 350 K.
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Abbildung 5.23: SQUID-Hysteresen nach ZFC und FC bei 2 T für 5 K, 300 K und 350 K
der Probe D mit dFe3O4 = 18.5 nm und dCoO = 27.3 nm.

Bei Betrachtung der Ergebnisse fällt der große Unterschied in der Öffnung der Hysteresen
auf. Diese nimmt mit steigender Temperatur deutlich ab und weist bei 5 K den größten
Wert auf. Zwischen 300 K und 350 K ist der Unterschied nicht mehr so stark ausgeprägt.
Ferner wird ersichtlich, dass bei allen Temperaturen die Sättigungsmagnetisierung mit
ungefähr 2.3µB/f.u. in etwa gleich ist. Zeigen die Hysteresen bei 5 K noch einen anderen
Verlauf für ZFC und FC, verschwindet dieser Unterschied bei den beiden höheren Tem-
peraturen. Auffällig ist zudem, dass der EB bei der ZFC-Hysterese etwas ausgeprägter
ist, als beim FC. Der Unterschied beträgt circa 18.6 % für 5 K, wohingegen die Abwei-
chung bei 300 K mit 17.4 % angegeben werden kann. Bei beiden Temperaturen sind die
Abweichungen daher sehr ähnlich. Mit der Abnahme des Koerzitivfeldes mit steigender
Temperatur geht zudem eine Abnahme des EB einher. Bei 5 K (FC) ist die Hysterese noch
um 27.2 mT verschoben, bei Raumtemperatur beträgt diese dann nur noch 0.95 mT. Nach
einer weiteren Temperaturerhöhung auf 350 K verschwindet der Exchange Bias komplett.

Für die Magnetisierung beim Feld des Exchange Bias M (HEB) zeigt sich ein gegensätz-
liches Verhalten zum Koerzitivfeld und Exchange Bias. Hier rufen die FC-Kurven der
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Hysteresen im Allgemeinen größere Magnetisierungen hervor, als dies beim ZFC der Fall
ist. Bei einer Temperatur von 5 K beträgt die Abweichung zwischen FC und ZFC noch
15.4 % und reduziert sich anschließend auf 2.6 % bei 300 K. Zudem ist erkennbar, dass beim
FC M (HEB) für 5 K und 300 K in etwa gleich ist und bei 350 K anschließend abnimmt.

Einfluss der Temperatur und Schichtdicke auf den Hystereseverlauf

Im Folgenden wird der Einfluss der Schichtdicke des Cobaltoxids auf den Verlauf der
Hysterese ausgewertet. Dazu erfolgt in Abbildung 5.24 die Darstellung der FC-Hysteresen
der Fe3O4/CoO-Schichten jeweils für 5 K und 300 K.
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Abbildung 5.24: SQUID-Hysteresen nach FC bei 2 T für a) 5 K und b) 300 K aller
Fe3O4/CoO-Proben.

Ein offensichtlicher Unterschied zwischen beiden Temperaturen liegt im Koerzitivfeld. Bei
tiefen Temperaturen sind die Hysteresen deutlich weiter geöffnet als bei Raumtemperatur
und weisen zudem einen höheren Exchange Bias auf. Die Sättigungsmagnetisierung stimmt
für die Proben A und D für beide Temperaturen gut überein, wohingegen bei Probe B und
C festgestellt werden kann, dass die Sättigungsmagnetisierung deutlich höher ist. Zudem
weichen sie bei 5 K von den anderen Proben ab. Die Proben B und C werden hier erst bei
höheren Feldern vollständig gesättigt.

In Anbetracht der Schichtdicke lässt sich für beide Temperaturen keine Abhängigkeit im
Exchange Bias, Koerzitivfeld und Magnetisierung beim Feld des EB feststellen (vgl. Ab-
bildung 5.25). Koerzitivfeld und Exchange Bias zeigen sowohl für 5 K als auch für 300 K
einen sehr ähnlichen Verlauf. Mit steigender Schichtdicke Cobaltoxid nehmen beide Grö-
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ßen zunächst höhere Werte an und sinken anschließend bei weiterer Schichtdickenerhöhung
wieder ab. Bei M (HEB) zeigt sich ein gegensätzliches Verhalten. Sie sinkt zunächst ab
und nimmt dann, mit steigender Cobaltoxidschichtdicke, wieder zu. Dabei ist die Ände-
rung für Raumtemperatur deutlich größer als bei 5 K. Probe B mit dFe3O4 = 32.3 nm und
dCoO = 5.1 nm ist hier diejenige Probe, die aus dem Verlauf herausfällt.

Da Probe D eine deutlich geringere Magnetitschichtdicke als die anderen Proben der Serie
aufweist, sind ihre Werte in Abbildung 5.25 als Stern dargestellt.
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Abbildung 5.25: Übersicht vonHEB, HC undM(HEB) für verschiedene Proben, ermittelt
aus den SQUID-Messungen. Die Werte für Probe D sind mit einem Stern markiert, da
die Magnetitschichtdicke geringer ist als beim Rest der Serie.

5.4 Vergleich SQUID und VSM

Sind mehrere Möglichkeiten zur Messung von magnetischen Eigenschaften, wie zum Bei-
spiel die Aufnahme von Hysteresen, vorhanden, so ist es wichtig diese miteinander zu
vergleichen und auf Konsistenz zu überprüfen. Im Folgenden werden die Messverfahren
des SQUID und VSM anhand von Hysteresen bei Raumtemperatur (T = 300 K) mitein-
ander verglichen. Die Darstellung erfolgt dabei in einem Bereich, der für die Aussagekraft
der Unterschiede und Gemeinsamkeiten ausreichend ist. Um die Vergleichbarkeit zwischen
VSM und SQUID zu gewährleisten, erfolgt eine Umrechnung des magnetischen Momentes
in die Einheit µB/f.u..

Abbildung 5.26 zeigt die Hysteresen für die jeweiligen Fe3O4/CoO-Schichtsysteme. Die
entsprechenden Schichtdicken sind den einzelnen Grafiken zu entnehmen.
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Abbildung 5.26: Vergleich von Hysteresen aufgenommen mit VSM und SQUID bei
T = 300 K, nach FC mit 2 T, für verschiedene Fe3O4/CoO-Proben. Die Schichtdicke des
CoO nimmt von a) bis d) zu.

Auffällig bei der Betrachtung der Hysteresen ist, dass das Koerzitivfeld für alle Proben
in beiden Messmethoden in etwa übereinstimmt. Am größten ist die Abweichung bei der
Probe B mit dCoO = 5.1 nm und dFe3O4 = 32.3 nm. Da die VSM-Hysterese der Probe allge-
mein von einem großen Rauschen überlagert ist, ist es möglich, dass durch die Korrektur
des Untergrundes eine Variation im Koerzitivfeld entsteht.

Des Weiteren lässt sich sagen, dass für alle Proben die Sättigungsmagnetisierung beider
Messmethoden nicht übereinstimmt. Aufgrund des hohen Rauschens in den Hysteresen
ist es schwierig, den Bereich für den linearen Untergrund auszumachen. Dadurch kön-
nen Abweichungen in den Hysteresen entstehen, die sich in einer unterschiedlichen Sätti-
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gungsmagnetisierung widerspiegeln. Dies ist auch eine mögliche Begründung dafür, dass
das Schichtsystem in Abbildung 5.26 c) für die VSM-Hysterese deutlich höhere Werte
bei kleineren Feldern aufweist, als bei der des SQUID. Für die Proben A und D liegen
deutlich geringere Werte vor. Gründe hierfür könnten sein, dass das maximale Magnetfeld
des VSM nicht ausreicht, um die Probe vollständig zu sättigen. Die augenscheinlich beste
Übereinstimmung, über den gesamten Verlauf, liefert die Probe mit dCoO = 5.1 nm und
dFe3O4 = 32.3 nm.

Abschließend ist weiterhin festzuhalten, dass das Signal zu Rausch-Verhältnis deutlich zu
Gunsten der SQUID-Messungen ausfällt.

5.5 Diskussion

Im folgenden Abschnitt werden die Messergebnisse in der Reihenfolge der vorherigen Ka-
pitel diskutiert.

Probenherstellung

Nach der Herstellung der CoO- und Fe3O4/CoO-Doppelschichten auf MgO(001) wurde
eine in-situ Charakterisierung mit Hilfe von XPS und LEED durchgeführt. Die LEED-
Messungen zeigen für die reinen Cobaltoxidschichten eine (1× 1)-Struktur mit schar-
fen Reflexen. Bei den Magnetitschichten ist zusätzlich zu einer (1× 1)-Struktur eine(√

2×
√

2
)
R45◦-Überstruktur zu erkennen, welche charakteristisch für Magnetit ist [57,

58]. Die Beugungsreflexe sind hier ebenfalls scharf, was auf eine gute kristalline Struktur
an der Oberfläche mit langreichweitiger Ordnung zurückzuführen ist. Lediglich bei der
Probe D mit einer deutlich dickeren Cobaltoxidschicht (27.3 nm) im Vergleich zur Ma-
gnetitschicht (18.5 nm) sind die Reflexe etwas unschärfer. Daher kann man sagen, dass
diese Schicht an der Oberfläche nicht so gut geordnet ist wie der Rest der hergestellten
Proben. Aufgrund der geringeren Schichtdicke des Magnetits sowie der Gitterfehleran-
passung zum Substrat, könnten mehr Defekte an der Oberfläche vorhanden sein, welche
die Verspannungen in der Schicht minimieren und somit zu einer schlechteren Ordnung
führen.

Die XP-Spektren zeigen allgemein für Cobaltoxid und Magnetit die zu erwartenden Peaks.
Des Weiteren bestätigt die Auswertung der Co 2p- bzw. Fe 2p-Signale, dass es sich bei den
hergestellten Schichten um stöchiometrisches CoO, bzw. Fe3O4 handelt. Die Ergebnisse
der XRR-Messungen liefern die zu erwartenden Schichtdicken und zeigen für alle Schichten
geringe Rauheiten.

Exchange Bias und Koerzitivfeld in Abhängigkeit der Temperatur

Als erstes wurde die Temperaturabhängigkeit des Exchange Bias mit dem VSM gemessen.
Bei der Untersuchung fällt auf, dass lediglich für die beiden Proben mit geringster (Probe
A, dCoO = 1.2 nm) und höchster (Probe D, dCoO = 27.3 nm) Cobaltoxidschichtdicke ein
Trend erkennbar ist. Probe A zeigt in etwa ein Verhalten wie es bereits in den Referenzen
[60] und [61] gezeigt wird. Dort verhält sich der Exchange Bias für tiefe Temperaturen zu-
nächst linear und verschwindet bei höheren Temperaturen schließlich komplett. Dies liegt
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daran, dass bei Temperaturen über der Néel-Temperatur des Antiferromagneten kei-
ne antiferromagnetische Ordnung mehr im Cobaltoxid vorliegt. Daraus folgt, dass keine
Kopplung zwischen ferro(i)- und antiferromagnetischer Schicht stattfindet und somit kein
Exchange Bias auftritt. Für die anderen zwei Proben der Serie lässt sich dieses Verhalten
nicht erkennen. In den Referenzen [60, 61] wird für die Untersuchung jeweils ein SQUID
genutzt, mit dem deutlich tiefere Temperaturen als beim hier verwendeten VSM erreicht
werden können. Da sich die Werte des Exchange Bias für Probe B in einem Bereich um 0 G
bewegen ist es durchaus vorstellbar, dass der lineare Bereich erst bei deutlich niedrigeren
Temperaturen auftritt und daher hier nicht beobachtet werden kann. Dies steht allerdings
im Widerspruch zu der Beobachtung von van der Zaag et al. in Referenz [61], in der bei
zunehmender Cobaltoxidschichtdicke auch eine Zunahme der Blockingtemperatur gezeigt
wird. Für hohe Schichtdicken nähert sich die Blockingtemperatur der Néel-Temperatur
des Antiferromagneten (TN = 291 K) an und sollte daher auch im hier gemessenen Tempe-
raturbereich zu beobachten sein. Bei Probe C verschwindet der Exchange Bias bei keiner
Temperatur, sodass davon auszugehen ist, dass sich diese Abweichung durch die Korrektur
des Untergrundes der Hysteresen erklären lässt. Bei Probe D kann wieder ein Verschwin-
den des Exchange Bias ab etwa 310 K festgestellt werden, obwohl der Verlauf bei tieferen
Temperaturen nicht als linear beschrieben werden kann. Im Gegensatz zu den restlichen
gemessenen Proben ist die Schichtdicke des Magnetits hier deutlich geringer. Dadurch
kann es sein, dass das Verschwinden des Exchange Bias trotz einer weiteren Erhöhung der
Cobaltoxidschichtdicke wieder auftritt, da die Fe3O4-Schichtdicke nicht mehr vergleichbar
mit den anderen Proben ist. Ferner scheint sich der Verlauf bei tiefen Temperaturen ei-
nem Plateau anzunähern, wie es beispielsweise in Referenz [62], allerdings für NiFe/CoO,
gezeigt wird.

Bei der temperaturabhängigen Untersuchung des Koerzitivfeldes lässt sich für alle drei
Proben der Serie (Probe A-C) ein ähnliches Verhalten beobachten. Im Gegensatz zu Refe-
renz [62] ist der Verlauf hier nicht linear. Lediglich für Probe B kann ein lineares Verhalten
im ähnlichen Bereich wie bei Ambrose et al. beobachtet werden. Bei Probe D lässt sich
eine zunächst große und dann immer kleiner werdende Abnahme im Bereich ab 280 K
erkennen, die möglicherweise mit der deutlich geringeren Magnetitschichtdicke begründet
werden kann. In Referenz [63] wird gezeigt, dass Verläufe wie sie für Probe A und C auf-
treten, auf ein starkes pinning von Domänenwänden an Inhomogenitäten hindeuten. Bei
einem schwachen pinning ist das Verhalten des Koerzitivfeldes eher linear. Ferner zeigt
sich für Probe A im Bereich um 110 K ein steiler Abfall im Koerzitivfeld, der auf das Vor-
handensein des Verwey-Übergangs hindeuten könnte. Liu et al. zeigen dieses Verhalten
in ausgeprägterer Form bereits für CoO/Fe3O4 auf MgO(001) [64]. Um eine verlässliche
Aussage darüber zu treffen ist jedoch mit einer feineren Temperaturauflösung in diesem
Bereich zu messen. Im Allgemeinen sind die Koerzitivfeldwerte der magnetisch leichten
Richtung größer, als für die magnetisch schwere Richtung. Dies ist zu erwarten, wie zum
Beispiel in Referenz [65] gezeigt wird.

Betrachtet man die Bereiche in denen sich die Koerzitivfeldwerte bewegen, nehmen diese
bis zu Probe B zu und danach wieder ab. Ein Grund für die höheren Koerzitivfelder in
Probe B könnte eine, im Vergleich zu anderen Proben, größere laterale Defektdichte sein
[16]. Der Anstieg des Koerzitivfeldes in Abhängigkeit der AFM-Schichtdicke bis zu einem
Maximum und die anschließende Abnahme wird ebenfalls in Referenz [66] beobachtet,
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dort allerdings für das Schichtsystem NiFe/FeMn. Für alle Proben lässt sich ein hohes
Koerzitivfeld für tiefe Temperaturen beobachten, was zum Beispiel auf eine irreversible
Rotation der Momente in bestimmten Bereichen der AFM-Schicht zurückzuführen sein
könnte [67].

Trainingseffekt

Der Trainingseffekt wurde neben dem Exchange Bias ebenfalls mit Hilfe des VSM un-
tersucht. Im Allgemeinen lässt sich festhalten, dass das typische Verhalten, also eine
Abnahme des Exchange Bias mit Anzahl der Hysteresezyklen, wie es beispielsweise in
Referenz [68] gezeigt wird, hier nur sporadisch auftritt. Aufgrund der starken Streuung
der Messwerte des Exchange Bias lässt sich ohnehin nur eine qualitative Aussage tätigen.
Grundsätzlich ist die Abhängigkeit von 1/

√
n (vgl. Kapitel 2.2.5) eher bei den tieferen

Temperaturen, also im Bereich von (80 − 120) K zu beobachten. Dabei gilt allerdings zu
bemerken, dass sich der Verlauf bereits nach wenigen Zyklen einem Grenzwert annähert,
was in Referenz [33] und [68] erst für eine größere Anzahl an Zyklen beobachtet wird.
Ferner ist die Ausprägung der Öffnung der Hysterese von der Zeit abhängig, bei der die
Probe über der Néel-Temperatur des Antiferromagneten gehalten wird [23]. In Referenz
[22] wird vom sogenannten York Protocol berichtet, bei dem diese Anfangstemperatur
für 90 min gehalten wird. Diese Zeit entspricht einem Vielfachen von dem was für diese
Messungen verwendet wurde.

Das Koerzitivfeld wird ebenfalls vom Trainingseffekt beeinflusst. Auch hier lässt sich der
Effekt lediglich bei tiefen Temperaturen beobachten und die Ausprägung ist ebenfalls
relativ gering. Die Magnetisierung beim Feld des Exchange Bias zeigt keine Abhängigkeit
von der Anzahl der Hysteresezyklen. Dies ist auch so zu erwarten, da die Kopplung des
Antiferromagneten nur eine Verschiebung entlang der Feldachse bewirken sollte und keine
Veränderung von M(HEB).

Aufgrund der starken Streuung der Messwerte ist es schwierig eine verlässliche Aussage
über deren Verhalten zu treffen. Ursächlich dafür ist das hohe Signal zu Rausch-Verhältnis
der Messungen, bedingt durch das VSM. Dadurch unterliegen die Hysteresen einer starken
Schwankung, die durch die Korrektur des linearen Untergrundes weiter verstärkt wird und
sich ebenfalls auf die Werte des Exchange Bias und des Koerzitivfeldes auswirkt.

ZFC- und FC-Magnetisierungskurven in Abhängigkeit der Temperatur

Anhand von Probe D wurde die Abhängigkeit der ZFC- und FC-Kurven vom externen
Magnetfeld unter Zuhilfenahme des SQUID untersucht. Insgesamt zeigt sich, dass die
Aufspaltung zwischen ZFC- und FC-Kurven bei kleineren Feldern größer ist, als bei hohen
Feldern. Die größte Differenz lässt sich für 50 mT beobachten, wohingegen bei 1 T im
Prinzip keine Aufspaltung mehr vorhanden ist. Eine mögliche Erklärung dafür ist, dass
das Magnetfeld mit 1 T bereits so hoch ist, dass immer eine Ausrichtung der Momente
erfolgt, unabhängig davon wie groß die Temperatur ist und zu welchem Zeitpunkt das
Magnetfeld eingeschaltet wird. Ein ähnliches Verhalten bei unterschiedlich hohen Feldern
wurde für Maghemit-Nanoröhren in Referenz [69] beobachtet. Die Blockingtemperatur bei
Probe D kann mit 315 K angegeben werden und entspricht dem was die VSM-Messungen
des Exchange Bias ergeben. Hier zeigt die Blockingtemperatur einen Phasenübergang
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von ferromagnetischem zu superparamagnetischem Verhalten [70]. Die Ausprägung des
Maximums nimmt mit steigendem Magnetfeld deutlich ab. Dies könnte daran liegen,
dass bereits ab 0.5 T die Spins des Magnetits komplett ausgerichtet sind, was mit den
Beobachtungen aus dem Hystereseverhalten übereinstimmt. Der starke Anstieg für sehr
tiefe Temperaturen entspricht dem, was für ein Magnesiumoxidsubstrat typisch ist [59].

Für die Untersuchung der Schichtdickenabhängigkeit von ZFC- und FC-Kurven wurden
Messungen an den Proben A-C bei 50 mT vorgenommen. Hier ist erkennbar, dass sich die
Temperaturen der globalen Minima für ZFC und FC weniger unterscheiden, je höher die
Schichtdicke des Antiferromagneten ist. Es lässt sich zudem erkennen, dass die Blocking-
temperaturen mit steigender Schichtdicke zunehmen, was bereits in den Referenzen [71]
und [72] gezeigt wird. Bei Probe C tritt die Blockingtemperatur nicht im gemessenen
Bereich auf, sodass nur angegeben werden kann, dass sie oberhalb von 350 K auftreten
müsste. Im Verlauf für die Probe A mit der dünnsten Schichtdicke CoO (1.2 nm) ist bei
etwa 100 K ein starker Sprung im magnetischen Moment zu erkennen. Dies könnte auf
das Vorhandensein des Verwey-Übergangs bei Magnetit (vgl. Referenz [73]) hindeuten.
In der ursprünglichen Beobachtung liegt dieser Übergang zwar bei 120 K, es wird jedoch
von Margulies et al. auch von Übergängen bei tieferen Temperaturen berichtet [74]. In
dieser Referenz ist der Übergang für 50 nm Fe3O4 auf 〈100〉MgO bei 102 K aufgetreten
und somit mit den hier getätigten Messungen vergleichbar. Da der Effekt bei den dicke-
ren Cobaltoxidschichten nicht mehr auftritt, bei Probe A hingegen schon, ist es denkbar,
dass der Antiferromagnet ursächlich für die Reduzierung des Effektes sein könnte. Ferner
zeigt sich, dass die ZFC- und FC-Kurven nur bei Probe A für hohe Temperaturen zu-
sammen verlaufen. Für höhere Schichtdicken wird dieses Verhalten erst bei noch höheren
Temperaturen erwartet, die außerhalb des Messbereiches liegen.

SQUID-Hysteresen

Die Messergebnisse der SQUID-Hysteresen wurden einmal auf die Unterschiede zwischen
ZFC- und FC-Prozess hin untersucht und abschließend der Einfluss der Schichtdicken
auf das Hystereseverhalten bei 5 K, 300 K und 350 K betrachtet. Auffällig ist, dass der Ex-
change Bias bei 5 K deutlich größer ist, als bei den höheren Temperaturen. Dies entspricht
einem Verhalten wie es bereits in Referenz [60] gezeigt wird. Dort wird ebenfalls davon
berichtet, dass der Exchange Bias oberhalb einer bestimmten Temperatur verschwindet.
Auch diese Eigenschaft lässt sich bei den hier gemessenen Hysteresen beobachten, da sich
bei 300 K nur noch eine geringe und bei 350 K schließlich keine Verschiebung der Hysterese
einstellt.

Beim Exchange Bias lässt sich eine Abweichung bezüglich des ZFC- und FC-Prozesses
erkennen. Für die Temperaturen, bei denen der Exchange Bias auftritt, weist er jeweils
größere Werte nach dem ZFC-Prozess auf. Dies entspricht nicht den Erwartungen, da
sich bei einem externen Magnetfeld die Momente des Antiferromagneten eher ausrichten
sollten, als bei der Abwesenheit eines äußeren Feldes. Nach Bereinigung des Untergrundes
liefern die Hysteresen eine Sättigungsmagnetisierung von etwa 2.3µB/f.u.. Für Magnetit
liegt der Literaturwert mit 4µB/f.u. deutlich darüber [75]. Die geringere Sättigungsmagne-
tisierung lässt sich bspw. mit der antiferromagnetischen Kopplung an Antiphasengrenzen
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im Magnetit erklären [74]. Aufgrund der doppelt so großen Einheitszelle könne diese An-
tiphasengrenzen während der Deposition von Magnetit auf Cobaltoxid entstehen.

Ferner wurde der Einfluss der Schichtdicke des Antiferromagneten und der Temperatur
auf das Hystereseverhalten untersucht. Auch hier zeigt sich für verschiedene Proben, dass
die Sättigungsmagnetisierung nicht mit dem Literaturwert übereinstimmt. Für Probe A
ist ein leicht erhöhter Wert festzustellen, der mit Ungenauigkeiten bei der Bestimmung der
Probenfläche sowie der Schichtdicke zu erklären ist. Für die zu geringen Sättigungswerte
lässt sich erneut die antiferromagnetische Kopplung an Antiphasengrenzen im Magnetit
anführen. Die Hysteresen bei 5 K weisen zum Teil deutlich höhere Sättigungsmagnetisie-
rungen auf, als in der Literatur angegeben. In Referenz [76] wird bei nanokristallinem
Magnetit ebenfalls von einer höheren Sättigungsmagnetisierung bei 5 K als bei 300 K be-
richtet, jedoch sind die Abweichungen hier deutlich größer. Eine mögliche Ursache dafür
könnte in der Bereinigung des Untergrundes liegen. Bei 5 K ist dieser nichtlinear und hat
damit eine große Auswirkung auf das Hystereseverhalten.

Der Exchange Bias zeigt für 5 K und 300 K einen ähnlichen Verlauf. Zunächst nimmt der
Wert mit steigender Schichtdicke des Antiferromagneten zu, erreicht ein Maximum und
nimmt dann, mit weiter zunehmender Schichtdicke wieder ab. Dieses Verhalten wird in
Referenz [77] für NiFe/NiO-Doppelschichten und in Referenz [78] für Py/FeMn-Doppel-
schichten ebenfalls beobachtet. In Referenz [61] berichten Van der Zaag et al. bei Fe3O4/
CoO-Systemen auch vom hier beobachteten Verlauf, der ebenfalls sein Maximum um
dCoO ≈ 5 nm aufweist, wenngleich die Schichtdicke des Ferromagneten mit 12 nm deutlich
geringer als im hier vorliegenden System ist.

Vergleich zwischen SQUID und VSM

Zum Schluss wurden die Messmethoden des SQUID und VSM durch Messung von Hyste-
resen bei Raumtemperatur miteinander verglichen. Eigentlich würde man davon ausgehen,
dass sich bei zwei Messmethoden, die für die Untersuchung magnetischer Eigenschaften
ausgelegt sind, identische Messwerte ergeben. Dies ist bei den hier gemessenen Hysteresen
in der Regel nicht der Fall, da der Verlauf insbesondere bei höheren Feldern deutlich un-
terschiedlich ist. Lediglich für Probe B liefern die Hysteresen des SQUID und VSM eine
annähernde Übereinstimmung. Für die restlichen Proben sind vor allem Abweichungen
in der Sättigungsmagnetisierung zu erkennen. Dies könnte mit der Korrektur des linea-
ren Untergrundes begründet werden. Je nachdem wie der lineare Bereich gewählt wird,
ergeben sich teilweise deutliche Unterschiede in den Hysteresen. Zudem wurden für die
Messungen im SQUID und VSM jeweils unterschiedliche Probenstücke untersucht. Durch
mögliche Inhomogenitäten in den Schichten ist es möglich, dass daraus Abweichungen im
magnetischen Moment resultieren. Außerdem lässt sich in den Hysteresen des VSM bei
hohen Feldern ein Drift im Moment feststellen, so dass sich dadurch ebenfalls eine Ab-
weichung ergeben kann. Die Beobachtungen eines zu hohen magnetischen Momentes, wie
es hier für Probe C gemessen wurde, zeigen Wang et al. für das Schichtsystem BiFeO3

bei dünnen Filmen kleiner als 100 nm [79]. Abschließend lässt sich jedoch auch festhal-
ten, dass das Koerzitivfeld in beiden Messmethoden im Rahmen der Messgenauigkeit gut
übereinstimmt.
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Gegenstand dieser Arbeit war die Charakterisierung des Exchange Bias-Systems Fe3O4/
CoO mit SQUID und VSM. Dazu wurden CoO- und Fe3O4/CoO-Schichten auf MgO(001)
mittels reaktiver Molekularstrahlepitaxie hergestellt und anschließend mit Hilfe von XPS,
LEED und XRR charakterisiert.

Aus den XPS- und LEED-Messungen geht ein kristallines und epitaktisches Wachstum
von CoO und Fe3O4/CoO auf Magnesiumoxid hervor. In den LEED-Bildern der CoO-
und Fe3O4-Schichten lässt sich eine (1 × 1)-Struktur erkennen, wohingegen bei den Ma-
gnetitschichten zusätzlich eine (

√
2×
√

2)R45◦-Überstruktur beobachtet wird.

Des Weiteren wurde der Exchange Bias und das Koerzitivfeld, in Abhängigkeit der Tem-
peratur, mit Hilfe des VSM an Fe3O4/CoO-Doppelschichten gemessen. Beim Exchange
Bias lässt sich lediglich für Probe A und D eine Abnahme im Verlauf und das Verschwin-
den des Effektes bei hohen Temperaturen erkennen. Für Probe B und C schwanken die
Messwerte sehr stark, was auf Ungenauigkeiten in den Hysteresen zurückzuführen ist. Im
temperaturabhängigen Verlauf des Koerzitivfeldes zeigt sich für die Probenserie A-C ein
ähnliches Verhalten, welches allerdings nur bei Probe B als linear beschrieben werden
kann und somit auf ein schwaches pinning von Domänenwänden an Inhomogenitäten hin-
deutet. Für Probe A lässt sich annähernd der Verwey-Übergang im Bereich um 110 K
erahnen. Der Bereich der Koerzitivfelder von Probe B ist insgesamt deutlich größer als von
den übrigen Proben, was auf eine größere laterale Defektdichte hindeuten könnte. Zudem
lässt sich eine Zunahme des Koerzitivfeldes mit abnehmender Temperatur beobachten,
was mit einer irreversiblen Rotation der Momente in einigen Bereichen der AFM-Schicht
begründet werden kann.

Das Phänomen des Trainingseffektes wurde ebenfalls mit dem VSM untersucht. Hier zeigt
sich, dass der Trainingseffekt beim Exchange Bias vornehmlich bei tieferen Temperaturen
beobachtet werden kann und sich bereits nach wenigen Zyklen einem Grenzwert annähert.
Bestätigt wird diese Beobachtung in den Messwerten für das Koerzitivfeld. Hier zeigt sich
zudem, dass das Koerzitivfeld mit steigender Temperatur abnimmt. Keine Tendenz lässt
sich hingegen bei der Magnetisierung am Exchange Bias Feld erkennen. Allerdings ist
aufgrund der hohen Streuung der Messwerte eine verlässliche Aussage über das Verhal-
ten des Trainingseffektes schwierig. Die Ungenauigkeiten sind mit dem hohen Signal zu
Rausch-Verhältnis des VSM sowie der anschließenden Untergrundkorrektur zu erklären.

Um die ZFC- und FC-Magnetisierung in Abhängigkeit der Temperatur zu beobachten
wurde ein SQUID verwendet. Anhand von Probe D wurde der Einfluss des externen Ma-
gnetfeldes auf den Verlauf der Kurven analysiert. Die Aufspaltung zwischen ZFC und FC
ist bei kleinen Feldern am größten und für höhere Felder praktisch nicht mehr vorhanden.
Eine Begründung dafür könnte sein, dass das externe Magnetfeld bereits so groß ist, dass,
unabhängig von der Temperatur, immer eine Ausrichtung der Momente erfolgt. Ferner
zeigt sich in den Kurven eine Abnahme der Ausprägung der Blockingtemperatur bei 315 K
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6 Zusammenfassung und Ausblick

mit zunehmendem externen Magnetfeld, was auf das Erreichen der Sättigungsmagnetisie-
rung bei hohen Feldern zurückgeführt werden kann. Des Weiteren wurde die Abhängigkeit
der Schichtdicke des Antiferromagneten auf das Verhalten der ZFC- und FC-Kurven un-
tersucht. Hier zeigt sich, dass die Blockingtemperatur mit steigender Schichtdicke immer
größer wird. Bei Probe A ist zudem ein Sprung im Moment bei 100 K identifizierbar, der
auf den Verwey-Übergang hindeuten könnte und bei höheren Schichtdicken nicht mehr
auftritt.

Ebenfalls wurden Hysteresen mit Hilfe des SQUID bei 5 K und 300 K gemessen, um den
Unterschied zwischen ZFC und FC (Probe D) sowie die Abhängigkeit der Schichtdicke
des Antiferromagneten (Proben A-D) zu untersuchen. Der Exchange Bias liefert bei 5 K
deutlich größere Werte als für Raumtemperatur. Zudem sind die Werte nach dem ZFC-
Prozess größer als nach dem FC, was so nicht erwartet wird. Die Sättigungsmagnetisie-
rung liegt deutlich unter dem Literaturwert, was mit der antiferromagnetischen Kopplung
an Antiphasengrenzen im Magnetit begründet werden könnte. Bei der Untersuchung der
Schichtdickenabhängigkeit zeigen sich zudem auch deutlich größere Werte in der Sätti-
gungsmagnetisierung, die auf die Korrektur des Untergrundes zurückzuführen sind. Der
Exchange Bias zeigt in Abhängigkeit der Schichtdicke des Antiferromagneten ein Maxi-
mum für Probe B, welches mit Beobachtungen aus der Literatur übereinstimmt.

Zum Schluss wurden die Hysteresen der beiden Messmethoden VSM und SQUID bei
Raumtemperatur miteinander verglichen. Insbesondere bei hohen Magnetfeldern ergeben
sich deutliche Unterschiede in den Hysteresen, die auf Ungenauigkeiten des VSM (Rau-
schen, Untergrundkorrektur) zurückzuführen sind. Die Koerzitivfelder liefern hingegen,
im Rahmen der Messgenauigkeit, gute Übereinstimmungen.

Für weitere Untersuchungen ist es interessant, den Einfluss des externen Magnetfeldes
während des FC auf den Exchange Bias zu ermitteln. Ferner ist es notwendig weite-
re Erkenntnisse bezüglich der Temperaturabhängigkeit der Substrate zu gewinnen, um
die damit verbundene Korrektur des Untergrundes zu optimieren. Zudem wäre ein Ver-
gleich mit umgekehrter Schichtreihenfolge CoO/Fe3O4 in Bezug auf den Exchange Bias
und ZFC/FC-Messungen möglich. Weiterführende Untersuchungen in Hinblick auf Ver-
spannung und Oberflächenrauheit der Schichten können mit Hilfe von Röntgenbeugung
durchgeführt werden, um diese mit den magnetischen Eigenschaften in Verbindung zu
bringen.
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7 Summary

The aim of this work was the characterization of the exchange bias system Fe3O4/CoO
via SQUID and VSM. For this purpose, CoO and Fe3O4/CoO layers on MgO(001) were
prepared by reactive molecular beam epitaxy and then characterized using XPS, LEED
and XRR.

The XPS and LEED measurements show a crystalline and epitaxial growth of CoO and
Fe3O4/CoO on magnesium oxide. In the LEED images of the CoO and Fe3O4/CoO layers a
(1×1)-structure can be seen, whereas in the magnetite layers an additional (

√
2×
√

2)R45◦

superstructure is observed.

Furthermore, the exchange bias and the coercive field of the Fe3O4/CoO bilayers were
measured by means of the VSM, depending on the temperature. The exchange bias shows
only for sample A and D a decrease in the trend and a disappearance of the effect at
high temperatures. For samples B and C the measured data fluctuate strongly, which is
due to inaccuracies in the hysteresis. The temperature dependent course of the coercive
field shows a similar behavior for the sample series A-C, which can only be described as
linear for sample B and thus indicates a weak pinning of domain walls on inhomgeneities.
For sample A, approximately the Verwey transition in the region around 110K can be
estimated. Overall, the range of the coercive fields of sample B is significantly larger than
that of the other samples, which may indicate a higher lateral defect density. In addition,
an increase in the coercive field can be observed with decreasing temperature, which can
be explained by an irreversible rotation of the moments in some areas of the AFM layer.

The phenomenon of the training effect was also investigated with the VSM. This shows
that the training effect of the exchange bias can be observed primarily at lower tempe-
ratures and approaches a limit after only a few cycles. This observation is confirmed in
the measured values for the coercive field. In addition, the coercive field decreases with
increasing temperature. On the other hand, there is no tendency in the data for the ma-
gnetization at the exchange bias field. It should be noted that due to the high variability
of the measured values, a reliable statement about the behavior of the training effect is
difficult. The inaccuracies can be explained by the high signal-to-noise ratio of the VSM
and the subsequent background correction.

To observe the ZFC and FC magnetization as a function of temperature, a SQUID was
used. Sample D was used to analyze the influence of the external magnetic field on the
trend of the curves. The split between ZFC and FC is greatest at low fields and nearly
absent at higher fields. One reason for this could be that the external magnetic field is
already so great that, regardless of the temperature, the moments are always aligned.
Further, in the curves a decrease in the manifestation of the blocking temperature at
315 K with increasing external magnetic field can be observed, which can be attributed to
the achievement of the saturation magnetization at high fields. Finally, the dependence of
the layer thickness of the antiferromagnet on the behavior of the ZFC and FC curves was
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7 Summary

investigated. This shows that the blocking temperature increases with increasing layer
thickness. In sample A, a drop in the moment at 100K is identifiable, which could point
to the Verwey transition and does not occur at higher layer thicknesses.

Also, hysteresis at 5 K and 300 K were measured using the SQUID to determine the diffe-
rence between ZFC and FC (sample D) as well as the dependence of the layer thickness of
the antiferromagnet (samples A-D) to investigate. The exchange bias shows much higher
values at 5 K than at room temperature. In addition, the values after the ZFC process are
greater than after the FC, which is not expected. The saturation magnetization is clearly
below the literature value, which could be justified by the antiferromagnetic coupling to
antiphase boundaries in the magnetite. When investigating the layer thickness dependen-
cy, significantly larger values in the saturation magnetization are also shown, this can be
attributed to the correction of the background. Depending on the layer thickness of the
antiferromagnet, the exchange bias shows a maximum for sample B, which agrees with
observations from the literature.

Finally, the hysteresis of the two measuring methods VSM and SQUID were compared
at room temperature. Especially at high magnetic fields, there are significant differences
in the hysteresis, that may occur by inaccuracies of the VSM (signal noise, background
correction). The coercive fields provide, in terms of measurement accuracy, good matches.

For further investigation it is interesting to determine the influence of the external ma-
gnetic field during the FC on the exchange bias. Furthermore, it is necessary to gain
further knowledge regarding the temperature dependence of the substrates in order to
optimize the associated correction of the background. In addition, a reverse order of the
layers CoO/Fe3O4 could be compared to the exchange bias and ZFC/FC measurements.
Further investigations with regard to strain and surface roughness can be carried out by
means of X-ray diffraction to combine these insights with the magnetic properties.
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dieser Arbeit und die interessante Aufgabenstellung bedanken. Er hat sich stets die Zeit
genommen, meine Fragen ausgiebig zu beantworten. Seine lockere Art hat sehr dazu beige-
tragen, sich in der Arbeitsgruppe immer wohl zu fühlen. Außerdem möchte ich an dieser
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