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6.3 Reversible Prozessführung . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 75
6.4 Magnetische Relaxation von bestrahlten FeAl Filmen . . . . . . . . . . . . 78

7 Nanostrukturierte magnetische FeAl Filme nach Ionenbestrahlung 83
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B.2 Röntgenreflexe . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 100
B.3 Eulerwinkel und stereographische Projektionen spezieller Richtungen von FeAl100

C Umrechnung von cgs in SI Einheiten 103

Literaturverzeichnis 105

Erklärung 117
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Kapitel 1

Einleitung

Angesichts einiger hervorragender metallphysikalischer Eigenschaften ist die Metalllegie-
rung Eisen-Aluminium Gegenstand zahlreicher Untersuchungen. Mit seiner verringerten
Dichte bei nahezu gleichbleibender Härte und Dehnbarkeit gegenüber Eisen ist es ins-
besondere ein beliebter Werkstoff, nicht zuletzt wegen seiner guten Hitze und Oxidations-
beständigkeit [1–6]. Die Legierung FexAl1−x kann in beliebigem Verhältnis gemischt werden,
wobei vor allen Dingen in der eisenreichen Legierung mit x > 0, 47 ein großes Interesse an
dieser Legierung besteht aufgrund ihrer strukturellen und magnetischen Phasenübergänge
[7]. Dabei ist ein atypisches magnetisches Verhalten hervorzuheben, welches im Bereich
äquiatomarer Stöchiometrie bei Raumtemperatur beobachtet werden kann. Das in der che-
misch geordneten B2-Struktur vorliegende FeAl verhält sich paramagnetisch, wohingegen
die chemisch ungeordnete, aber ebenfalls in der bcc-Struktur auftretende A2-Phase eine
makroskopische ferromagnetische Magnetisierung zeigt [8]. Dieser Phasenübergang und die
zugrunde liegende Korrelation zwischen struktureller Unordnung und dem damit verbun-
denen Ferromagnetismus ist trotz intensiver experimenteller und theoretischer Untersu-
chungen nicht vollständig verstanden.

Für viele Applikationen wie Sensoren oder Schutzschichten ist es wünschenswert, die Le-
gierung auf einem Substrat als dünnen Film vorliegen zu haben. Üblicherweise werden
metallische Filme durch Sputtern [9], Molekularstrahlepitaxie [10, 11] oder durch gepulste
Laserablation aufgebracht, da diese Verfahren unter Ultrahochvakuum arbeiten. Dies ist
notwendig, um das oxidationsfreudige Aluminium als Metall in den FeAl Film einzubinden
und eine hohe Reinheit des Films zu gewährleisten. Je nach Wachstumsgeschwindigkeit
und Substrattemperatur wächst der FeAl Film nanokristallin bis polykristallin, wobei bis-
her noch kein epitaktisches Wachstum bekannt ist. Dies würde neuen Fragestellungen wie
beispielsweise die Leitfähigkeit dünner FeAl Filme entlang ausgewählter Kristallachsen,
Rastertunnelmikroskopie bestimmter Oberflächen von FeAl oder der Aufbau mehrschichti-
ger epitaktischer Metallfilme eine Plattform bieten. Weiterhin kann an dünnen Filmen der
magnetische Phasenübergang reversibel untersucht werden, da sich mit der zur Verfügung
stehenden Ionenstrahltechnik sukzessiv der Grad der Unordnung in dem bestrahlten Areal
des FeAl Films einstellen lässt. Bei geeigneter, dem Film vorgestellter Bestrahlungsmaske
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6 KAPITEL 1. EINLEITUNG

können lokale magnetische Bereiche in einer paramagnetischen Matrix eingebettet werden,
was im Hinblick auf die heutigen Speichermedien eine interessante Applikation bildet.

Der Fokus dieser Arbeit liegt einerseits auf der Präparation epitaktisch gewachsener FeAl
Filme, andererseits auf der Untersuchung des Zusammenhangs zwischen strukturellen und
magnetischen Phasen der FeAl Filme bei in-situ Beobachtung des magnetischen Pha-
senübergangs während der Ionenbestrahlung. Da FeAl ein sehr komplexes Verhalten bezüg-
lich der Struktur und des Magnetismus in Abhängigkeit der Stöchiometrie sowie der Tem-
peratur aufweist, ist in Kapitel 2 eine Übersicht über das Materialssystem gegeben. Fer-
ner wird erläutert, wie sich FeAl unter Ionenbestrahlung verhält, vor allem im Hinblick
auf die Gitterstruktur und den mit der Defekterzeugung generierten magnetischen Pha-
senübergang.

Die für die Präparation der Filme notwendigen Techniken werden in Kapitel 3 erläutert,
wobei zunächst auf die Herstellung der Filme mit der gepulsten Laserablation eingegangen
wird. Anschließend folgt eine Beschreibung der Ionenstrahlanlage, wohingegen die Details
zu dem in Ulm entwickelten AC-Suszeptometer in Kapitel 4 diskutiert werden. Für eine
umfassende Charakterisierung der FeAl Filme hinsichtlich ihrer Stöchiometrie, der Struk-
tur und ihrer magnetischen Eigenschaften werden zusätzlich weitere Messtechniken wie
Rutherford-Rückstreuung, Röntgendiffraktometrie und SQUID Magnetometrie eingesetzt,
welche ebenfalls kurz in Kapitel 4 erläutert werden.

Die Ergebnisse bezüglich des epitaktischen Wachstums der FeAl Filme sind in Kapitel 5
dargelegt. Zunächst wird mit Rasterkraftmikroskopie die topografische Struktur bei ver-
schiedenen Wachstumsmodi der FeAl Filme untersucht. Mittels Röntgendiffraktometrie
und Transmissionselektronenmikroskopie lassen sich die kristallographischen Beziehungen
des epitaktisch gewachsenen FeAl Films auf Saphiroberflächen der Richtungen (000 1),
(112̄ 0) und (11̄0 2) angeben. Die sich mit der Ausbildung der Epitaxie einstellende chemi-
sche Ordnung bedingt einen Phasenübergang vom ferromagnetischen in den paramagneti-
schen Zustand, welcher in Kapitel 5 in Abhängigkeit der Temperatur untersucht wird.

Für den sukzessiven Phasenübergang von para- nach ferromagnetisch werden die in der
paramagnetischen Phase vorliegenden FeAl Filme mit Ionen bestrahlt. Die Bestrahlung
sowie die in-situ gemessene Suszeptibilität der FeAl Filme werden in Kapitel 6 behan-
delt. Weiterhin werden die Ergebnisse einer durch erneutes Tempern reversibel gestalteten
Prozessführung gezeigt, sowie Untersuchungen zu magnetischen Relaxationen in dem FeAl
Film nach der Ionenbestrahlung. Im Hinblick auf mögliche Applikationen in der Speicher-
technologie wird anschließend ein Verfahren zur Herstellung ferromagnetischer Punkte in
einer paramagnetischen Matrix vorgestellt.

Zum Abschluss werden in Kapitel 8 die Ergebnisse zusammengefasst und die gewonnenen
Erkenntnisse auch im Hinblick auf zukünftige Experimente und mögliche Applikationen
diskutiert.



Kapitel 2

Allgemeine Grundlagen

2.1 Volumeneigenschaften des Materialsystems FeAl

Bei Legierungen aus Eisen und Aluminium stellt die Natur ihre Vielfalt in vollen Umfang
zur Schau. Insbesondere variiert die Struktur bei verschiedenen Mischverhältnissen. Auch
bei anderen interessanten physikalischen Eigenschaften wie ferromagnetisches Verhalten,
elektrische und thermische Leitfähigkeit fanden sich stetig Überraschungen, die zu erklären
bis heute noch nicht vollständig möglich sind.

Abbildung 2.1: Phasendia-
gramm von FeAl nach [12],
entnommen aus [13].

Übergangsmetalllegierungen wie FeAl sind bekannt für
ihr bemerkenswertes magnetisches Verhalten, vor allem
im Hinblick auf ihre industrielle Verwendung. Zusätzlich
weist FeAl noch eine Reihe weiterer, für die Applikation
interessante Eigenschaften auf, wie z.B. die hohe Oxi-
dationsfestigkeit bei erhöhten Temperaturen [14], seine
geringe Dichte, hohe Festigkeit und Härte.

Eisen und Aluminium sind über den gesamten Konzen-
trationsbereich mischbar [1, 7]. Ausgehend von der bcc-
Struktur bei reinem Eisen (A2) wird diese beibehalten bis
zu einem stöchiometrischen Verhältnis Fe50Al50. Im Be-
reich von Fe75Al25 bildet sich unter geeigneten Bedingun-
gen die Übergitterstruktur D03 (BiF3) aus, die bei weite-
rer Hinzugabe von Al in die B2 (CsCl) Struktur übergeht
[15]. Diese besteht aus zwei um eine halbe Raumdiago-
nale verschobenen einfach kubischen Gittern, die einmal
von Fe (Untergitter I), einmal von Al (Untergitter II) be-
setzt sind. Im Bereich von 0, 3 ≤ x ≤ 0, 5 für Fe1−xAlx
kann man fünf Phasen je nach Temperatur und Al Kon-
zentration unterscheiden [12] (vgl. Abb. 2.1). Bei nied-

rigen Temperaturen liegt ausschließlich die B2 Struktur vor, die in Abb. 2.1 rechts mit
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8 2.1 Volumeneigenschaften des Materialsystems FeAl

α2r bezeichnet wird. Eine ausführliche Beschreibung der verschiedenen Strukturen sind in
[12, 16, 17] zu finden.

Betrachtet man das magnetische Verhalten der verschiedenen eisenreichen Legierungen,
liegt die Curietemperatur für reines Eisen bei TC = 769◦C. Mit zunehmendem Al An-
teil sinkt sie auf 550◦C für die D03 Struktur (Fe75Al25). Die Sättigungsmagnetisierung
für die chemisch geordneten Phasen kann durch eine

”
Verdünnung“ des magnetischen

Moments von Eisen beschrieben werden. Im Bereich bis maximal 25at% Al gilt für die
Sättigungsmagnetisierung M = MFe · (1 − c), wobei MFe das magnetische Moment von
reinem Eisen und c die Konzentration von Al ist (vgl Abb.2.2).

Abbildung 2.2: Magnetische Verdünnung von FeAl durch Hinzumischen von Al für ge-
temperte (Strich-Punktlinie) und

”
cold-worked“ FeAl Legierungen [13]. Die Einheit der

Ordinate ist vermutlich µB/f.u. und nicht µB/mol.

Bei Al Konzentrationen x ≥ 0, 27 finden sich Anomalien in den magnetischen Eigenschaf-
ten, die vom Präparationsprozess der Legierung und von der bei der Messung vorliegenden
Temperatur abhängen [18, 19]. In diesem Bereich kann einerseits die reine Eisenphase,
die B2 und/oder die DO3 Phase vorliegen. Die durch schnelles Abkühlen von 1200◦C her-
gestellten Proben Fe73Al27 für die Untersuchungen in [19] zeigen nach Anlassen auf die
entsprechenden Temperaturen Spinglasverhalten (in der Literatur auch mit Miktomagne-
tismus bezeichnet). Bei der Stöchiometrie Fe70Al30 ist die Legierung oberhalb von 400 K
ferromagnetisch, unterhalb paramagnetisch. Bei weiterem Abkühlen verhält sie sich bei
etwa 170 K superparamagnetisch, bevor sie bei 92 K in den Spinglas Zustand übergeht
[17, 20–22]. In vielen Berichten wird das Spinglasverhalten z.B. durch ein Wechselspiel aus
ferro- und antiferromagnetischen Wechselwirkungen erklärt [23]. Legierungen mit einem Al
Anteil von 0, 304 ≤ x ≤ 0, 45 sind nicht ferromagnetisch, sofern sie chemisch geordnet sind
[19]. In diesem Bereich wurde nur noch die B2 und nicht mehr die DO3 Struktur gefunden.
Bei der Stöchiometrie Fe50Al50 sollte demnach eine perfekte CsCl Struktur vorliegen. Nach
einer Abschätzung über das elektrische Widerstandsverhältnis P = ρ(296 K)

ρ(4,2 K)
gibt es aller-

dings eine intrinsische Defektkonzentration von 0,25 at%, die nach obigen Messungen kein
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ferromagnetisches Verhalten verursacht [24]. In Abb. 2.3 ist ein vereinfachtes magnetisches
Phasendiagramm für den obigen Fall dargestellt.

Abbildung 2.3: Magnetische Phasendiagramm von FexAl1−x [15]; die gepunktete Linie gibt
den Phasenübergang von einem Gemisch verschiedener Phasen an (vgl. Abb. 2.1) .

Für chemisch ungeordnete Legierungen im Bereich 0, 2 ≤ x ≤ 0, 5 für Fe1−xAlx ergibt
sich ein drastischer Unterschied im magnetischen Verhalten. Die Sättigungsmagnetisierung
nimmt im Bereich bis 30at% Al entsprechend dem Verdünnungsgesetz ab. Bei höheren
Al Konzentrationen gehorcht sie nicht mehr dem Gesetz, sondern fällt schneller ab (vgl.
Abb. 2.2,

”
cold-worked“). Oberhalb von 50at% Al verschwindet das ferromagnetische

Verhalten vollständig. Für die chemisch ungeordneten FeAl Legierungen im Bereich von
0, 3 ≤ x ≤ 0, 5 für Fe1−xAlx wurden keine Anomalien gefunden und die Legierung verhält
sich wie ein typischer Ferromagnet [16]. In der perfekten Fe50Al50 Stöchiometrie ist das
magnetische Moment im ungeordneten Zustand MFeAl = 1µB anstelle der MFe = 2, 2µB
für Eisen [25].

Durch gezieltes Einbringen von Defekten ist es möglich, den Phasenübergang von parama-
gnetisch nach ferromagnetisch genau zu untersuchen. Zu den dabei verwendeten Methoden
zählt das

”
Ballmilling“ [26, 27], das Abschrecken von erhitzten Legierungen [28], die plas-

tische Deformation im erstarrten Zustand [29, 30] sowie Ionenbestrahlung [31, 32] und
Ionenstrahlmischen [33]. Ferner besteht die Möglichkeit, schon während der Präparation
die Defekte in das FeAl Material einzubringen.

Mit kaloriemetrischen Messungen wurde für gemahlenes Fe60Al40 einen Phasenübergang
bei T1 = 420 K beobachtet, der dem Ausheilen von Antisite-Defekten und Korngrenzen
zugeordnet werden kann [26]. Dabei sinkt die Magnetisierung des getemperten Pulvers um
65% gegenüber der Magnetisierung nach dem Mahlen der Legierung. Eine zweite Ausheil-
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stufe findet man bei T2 = 680 K, bei der die Legierung rekristallisiert. Mit dieser ver-
schwindet das ferromagnetische Verhalten der Legierung, da sich gleichzeitig die chemische
Ordnung der B2-Phase einstellt. Bei mechanisch verspanntem FeAl mit einer Deformation
von ε > 14% findet man noch eine Ausheilstufe bei einer Temperatur von T3 = 880 K
[30]. Es konnte in dieser Arbeit auch gezeigt werden, dass die Temperaturen der Ausheil-
stufen davon abhängen, wieviel Stress bzw. Deformation der FeAl Kristall erfahren hat.
Je stärker der Kristall beansprucht wurde, desto niedriger sind die Temperaturen zum
Ausheilen der Defekte. Bei starker Deformation wurde eine Relaxation der Suszeptibilität
sogar bei Raumtemperatur gefunden [34]. Als Erklärung dafür sind Relaxationen der soge-
nannten Anti-Phase-Boundary Defekte. Dies sind Versetzungen von Kristallebenen derart,
dass eine Reihe Eisenatome unmittelbar einer weiteren Reihe Eisenatome gegenübersteht,
anstelle der Reihe aus Aluminiumatomen.

Da in dieser Arbeit Fe1−xAlx Filme mit einem stöchiometrischen Verhältnis von x = 0, 33
bis x = 0, 5 untersucht werden, ist besonders der Phasenübergang von para- nach ferroma-
gnetisch durch die eingebrachte chemische Unordnung herauszuheben. Aufgrund der bei
Raumtemperatur durchgeführten Experimente wird kein Spinglas- oder superparamagne-
tisches Verhalten beobachtet werden.

2.2 Wachstum von dünnen FeAl Filmen

Bei der Präparation von dünnen Schichten werden meist Verfahren angewendet, bei der
das auf der Oberfläche adsorbierte Material aus der Gasphase abgeschieden wird. Für
die Art des Filmwachstums gehen dabei die Parameter Adsorption, Desorption, Ober-
flächendiffusion, sowie Oberflächen- und Grenzflächenspannungen ein. Abhängig von diesen
Größen kann man drei verschiedene Wachstumsmodi unterscheiden [35–37]: Volmer-Weber-
Wachstum, Frank-Van-der-Merwe-Wachstum und Stransky-Krastanov-Wachstum.

Bisher gibt es wenig Veröffentlichungen zur Präparation dünner FeAl Filme [1, 38–40]. Die
Untersuchungen konzentrieren sich dabei meist auf dieselben physikalischen Parameter wie
bei Vollmaterial, allerdings sind die gewachsenen Filme meist Multilagen aus Al und Fe
[38, 41–44]. Aus vorhergehenden Arbeiten ist bekannt, dass durch Sputtern aufgebrachtes
FeAl auf Si keine geordneten Schichten bildet [9]. Auch das Anlassen der durch Moleku-
larstrahlepitaxie (MBE) deponierten FeAl Filme auf Halbleitern der AlAs/GaAs Familie
erreicht noch keine Ausrichtung bezüglich der Substratoberfläche [10, 11]. Zwar wurde eine
Pseudoepitaxie zwischen FeAl und dem Substrat entdeckt, der FeAl Film wächst dennoch
granular.

Die Anforderungen an das Substrat ergeben sich automatisch aus den für die Präparation
paramagnetischer FeAl Filme notwendigen hohen Temperaturen [26]. Das Substrat muss
Temperschritte bis 1000◦C widerstehen ohne mit Al und Fe zu legieren, weswegen Si und
SiO2 ausscheiden. Es ist bekannt, dass FeAl bei höheren Temperaturen unter Sauerstoffat-
mosphäre geordnete Oxidschichten an niederindizierten Oberflächen bildet [45, 46]. Insofern
bietet sich Al2O3 als Substrat an. Allerdings werden normalerweise Substrate verwendet,
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deren Abmessungen der Einheitszelle an der Oberfläche in etwa der des darauf zu wachsen-
den, epitaktischen Films entspricht. Eine Daumenregel der Halbleiterindustrie besagt, dass
Gitterunterschiede bis 10% beim Wachstum ausgeglichen werden können. Insofern kommt
von Saphir nur die (112̄ 0) Oberfläche 1 für das Wachstum epitaktischer FeAl Filme in Be-
tracht, da hier die Fehlanpassung 5,6% (110) und 3,7% (100) beträgt (vgl. Kap. 5.5). Mit
seiner hexagonalen Einheitszelle sind die anderen Oberflächen von Saphir wenig geeignet
für ein kontrolliertes Wachstum. Nichtsdestotrotz wird sich zeigen, dass sich auch hier eine
epitaktische Beziehung zwischen Film und Substrat einstellt.

2.3 Defekterzeugung durch Ionenbestrahlung

Wie bereits in Kapitel 2.1 erwähnt, kann die Anzahl und die Art der in ein Metall ein-
gebrachten Defekte im Vergleich zu anderen Methoden am Besten mit Ionenbestrahlung
eingestellt werden. Insbesondere bei dem Materialsystem Fe50Al50 ist hier von Vorteil, dass
der Ausgangszustand der Legierung (B2: paramagnetisch) sehr wohl definiert vorliegt und
man sukzessive diesen Zustand verlässt. Der größte Vorteil dabei ist die akkumulative De-
fektgenerierung, d.h. das Materialsystem kann zu jedem Zeitpunkt, respektive jeder Defekt-
konzentration auf seine Eigenschaften untersucht werden. Aufgrund der großen Bedeutung
der Ionenbestrahlung für diese Arbeit werden nachfolgend die wichtigsten Grundlagen der
Ionenbestrahlung erläutert.

2.3.1 Energieverlustmechanismen

Bei dem Beschuss mit einem hochenergetischen Teilchens (E ≈ 100 keV) auf einen Festkörper
kommt es nach einer Eindringtiefe von wenigen Mikrometern zu Stillstand. Die kinetische
Energie des Teilchens wird dabei durch verschiedene Wechselwirkungen mit dem Target-
material absorbiert. Für den in dieser Arbeit benutzten Energiebereich (100 − 350 keV)
spielen vor allem der nukleare und der elektronische Energieverlust (Sn und Se) eine Rolle.
Sie beide sind definiert über Se = (dE/dx)e und Sn = (dE/dx)n, wobei dE den Energie-
verlust pro Eindringtiefe dx beschreibt.

Der elektronische Energieverlust wird hervorgerufen durch inelastische Streuprozesse mit
den Hüllenelektronen des Targetmaterials. Nach einem Modell in [47] werden die Hül-
lenelektronen als freies Elektronengas betrachtet, was zu einem zur Ionengeschwindigkeit
proportionalen Bremsquerschnitt führt bzw. proportional zur Wurzel der Ionenenergie. Der
nukleare Energieverlust entsteht durch Streuung an den abgeschirmten Coulombpotentia-
len der Atomrümpfe und ist am effektivsten bei niedrigen Energien und schweren Ionen
[48].

Mit dem Simulationsprogramm SRIM lassen sich einzelne Beiträge für verschiedene Projek-

1Leider existieren mehrere gebräuchliche Notationen zur Beschreibung der Oberflächen und Richtungen
von Kristallen. Um Konfusion zu vermeiden, ist im Anhang B.1 die für die Arbeit gebrauchte Definition
beschrieben.
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Abbildung 2.4: Differentielle Energieverluste bei der Bestrahlung von FeAl mit verschiede-
nen Edelgasen erstellt mit SRIM.

tile berechnen. Der nukleare und der elektronische Energieverlust sind in Abb. 2.4 gezeigt
für die Edelgasreihe bei verschiedenen Energien. Für die in der Arbeit verwendeten Io-
nen (300 keV Ne+, 350 keV Ar+ und 350 keV Kr+) treten beide Mechanismen auf, wobei
insbesondere bei Kr+ der nukleare Energieverlust überwiegt. Diese Betrachtungen sind not-
wendig für eine spätere Abschätzung des Strahlenschadens verursacht durch die nuklearen
Energieverluste.

Der totale differentielle Energieverlust setzt sich aus der Summe beider Mechanismen zu-
sammen:

(dE/dx)tot = (dE/dx)e + (dE/dx)n (2.1)

Es existieren noch weitere Energieverlustmechanismen, die in diesem Energiebereich keine
große Bedeutung haben und deswegen hier nicht diskutiert werden sollen.

Anhand der Energieverlustmechanismen lässt sich abschätzen, in welcher Probentiefe die
Projektile stoppen.

2.3.2 Strahlenschaden

Die nukleare Energieübertrag der kinetischen Energie der Projektile kann im Material zu
Veränderungen der atomaren Struktur führen. Die charakteristische Größe für die Anzahl
der Defekte ist der sogenannte Strahlenschaden, welcher in Versetzungen pro Atom (engl.:
Displacements per atom, dpa) bemessen wird. Eine einfache Abschätzung für den Strah-
lenschaden liefert das Modell von Kinchin und Pease [49], nach deren Annahme für die
Verlagerung von Atomen mindestens die doppelte Bindungsenergie zum Aufbrechen der
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Gitterbindung notwendig ist. Die Anzahl der Versetzungen N entspricht dann N = E
2Ed

,
wobei E die Energie des Projektils und Ed die Gitterbindungsenergie ist.
Eine genauere Abschätzung unter Berücksichtigung der in Kapitel 2.3.1 vorgestellten Ener-
gieverluste ist durch die Arbeit von Sigmund [50] und Rivière [51] möglich. In die Berech-
nung der Anzahl der Versetzungen Nd geht die Teilchendichte N des Targetmaterials sowie
die Ionenfluenz φ ein.

Nd =
1

N
· 0, 84 · (dE/dx)N

2 · Ed
· φ (2.2)

Zwar sind die Formalismen zur Berechnung der Defekte hinreichend bekannt, einen Ein-
druck über das mögliche Resultat einer Bestrahlung ergibt sich aber erst aus der Berech-
nung vieler Einschläge des Projektils in das Targetmaterial. Simulationsprogramme wie
SRIM (Stopping and Range of Ions in Matter) [52] liefern dabei zahlreiche Daten wie
die Anzahl der Versetzungen, Sputterkoeffizienten, die Durchmischungen von verschiede-
nen Atomschichten usw. Die Ergebnisse für das Materialsystem FeAl werden in Kapitel 6
vorgestellt.

2.3.3 FeAl unter Ionenbestrahlung

Die Ionenbestrahlung erlaubt das sukzessive Einbringen von Defekten. Bei Fluenzen von
mehr als einem dpa gehen manche Legierungen in eine amorphe Phase über [53]. Das pro-
minenteste Argument für die Bildung einer amorphen Phase einer binären Legierung unter
Ionenbestrahlung ist erfüllt, wenn diese Legierung durch Abschrecken aus der Dampfphase
in den amorphen Zustand gezwungen werden kann [54, 55]. Weitere Regeln für die Ausbil-
dung einer amorphen Phase, wie beispielsweise die Strukturdifferenzregel, können in [56]
nachgelesen werden.

Entgegen den Erwartungen zeigen ionenstrahlgemischte Fe und Al Schichten keine amorphe
Phase im Gegensatz zu NiAl und CoAl. [32, 57, 58]. Dies wurde gezeigt durch Elektronen-
beugung an Fe und Al Vielfachschichten, die vorher mit 360 keV Xe+ Ionen und einer
Fluenz von 1016 Xe+/cm2 bei einer Temperatur von 77 K bestrahlt wurden. Anhand des

Abbildung 2.5: TEM Beugungsbilder von FeAl Vielfachschichten. Die Vielfachschichten
sind ionenstrahlgemischt mit 360 keV Xe+ Ionen bei T = 77 K [32]; Einzig Fe25Al75 geht
unter Ionenstrahlmischen in eine amorphe Phase über.

in Abb. 2.5 dargestellten Beugungsbildes von Fe50Al50 (i.d. Mitte) bezeichnen die Autoren
den Zustand der FeAl Legierung als raumzentrierte Gitterlösung (bcc solid solution).
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Nichtsdestotrotz kann die für die Amorphisierung typische Widerstandserhöhung in FeAl
beobachtet werden (vgl. Abb. 2.6). Der relative Widerstand nimmt bei der Bestrahlung
mit 380 keV Kryptonionen von FeAl Vielfachschichten zunächst exponentiell zu, bis eine
Sättigung bei einer Fluenz von φ = 4 · 1015 Kr+/cm2 erreicht wird. Das Experiment wurde
sowohl bei Raumtemperatur als auch bei T = 77 K durchgeführt.

Abbildung 2.6: Änderung des elektrischen Widerstandes von FeAl Vielfachschichten
während des Ionenstrahlmischens bei T = 77 K [51, 57].

Die oben präsentierten Experimente lassen den Schluss zu, dass FeAl unter Ionenbestrah-
lung weder vollständig kristallin bleibt, noch geht es in eine amorphe Phase über, die alle
Kriterien erfüllt. Die Gitterstruktur bleibt zwar erhalten, ist jedoch stark gestört [59].

Der mit der schwindenden chemischen Ordnung einhergehende Phasenübergang von para-
nach ferromagnetisch wurde bereits von anderen Gruppen an FeAl Volumenmaterial unter-
sucht [60]. Unter Beschuss mit verschiedenen Ionen (He, Ne, Ar, Kr, Xe) bei vergleichsweise
geringen Energien konnte die chemische Ordnung zerstört werden. Durch eine geeigne-
te Wahl der Beschleunigungsspannung (2..45 keV ) wurde der maximale Strahlenschaden
10 nm unter der Oberfläche des Fe60Al40 Materials eingebracht. Anhand der Messung der
Magnetisierung über den magneto-optischen Kerr-Effekt (MOKE) wurde die Abhängigkeit
der Projektilmasse zu der Erzeugung ferromagnetischen Volumens im FeAl Material un-
tersucht. Die Ergebnisse sind in Abb. 2.7 dargestellt.

Aus Abb. 2.7 b) ist ersichtlich, dass oberhalb von 0, 5 dpa die FeAl Legierung ferromagne-
tisch nahezu gesättigt ist, d.h. trotz weiterer Bestrahlung steigt das MOKE Signal nicht
weiter. Lediglich im Fall der He+ Bestrahlung kann diese Sättigung nicht erreicht werden.
Dies kann damit erklärt werden, dass leichte Projektile lediglich Gitterfehlstellen und die
dazugehörigen Zwischengitteratome erzeugen, welche eine hohe Mobilität besitzen. Durch



2.3.4 Ausheilen von Defekten 15

Abbildung 2.7: MOKE Amplitude als Funktion der Ionenfluenz a) und als Funktion der
Schädigung b) unter Verwendung von fünf verschiedenen Ionensorten [60].

Diffusion getrieben können beide Defekttypen rekombinieren, wobei die chemische Ord-
nung zumindest teilweise wiederhergestellt wird, was sich in der kleinen MOKE Amplitude
widerspiegelt.

Im Gegensatz dazu erzeugen schwerere Ionen mehrere Kollisionskaskaden, was als lokales
Aufschmelzen der Legierung betrachtet werden kann (thermal spikes) [61]. Die instantan
einfrierende Schmelze hinterlässt eine dauerhaft gestörte chemische Ordnung. Damit lässt
sich erklären, warum trotz nominell gleichen Schadens (dpa) nicht dieselbe Sättigungs-
magnetisierung auftritt.

2.3.4 Ausheilen von Defekten

Mittels der Ionenbestrahlung kann die Anzahl der Defekte weit über das thermodynamische
Gleichgewicht erhöht werden. Durch Diffusion getrieben können die eingebrachten Defek-
te ausheilen. Typischerweise heilen zuerst Frenkeldefekte aus, da die Zwischengitteratome
meist eine geringe Aktivierungsenergie für eine Diffusion im Festkörper benötigen. Erst bei
höheren Temperaturen können auch komplexere Defekte ausheilen.

Nach Ionenbestrahlung treten, im Gegensatz zur Bestrahlung mit Elektronen, sehr kom-
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plexe Defektstrukturen auf, deren Aktivierungsenergien meist nicht einzeln messbar sind.
Unter isothermen Bedingungen kann jedoch das Ausheilen von Defekten eines Typs mit
einer Reaktionskinetik erster Ordnung beschrieben werden [62–64]:

− dρ

dt
= ρf0 exp

(
EA
kBT

)
=
ρ

τ
(2.3)

ρ ist die Konzentration der Defekte mit der Aktivierungsenergie EA, und f0 ist die Anlauf-
frequenz der Defekte. Nach Lösen der Gleichung erhält man ein exponentielles Zerfallsgesetz

ρ = ρ0e
− t
τ , (2.4)

wobei die Zeitkonstante τ die Abnahme der Defektkonzentration mit τ = 1
f0
e
EA
kBT be-

schreibt. Im ionenbestrahlten Festkörper überlagern sich mehrere Defekttypen, deren Aus-
heilung auch parallel verlaufen kann. Daher wird man das obige Arrhenius-Modell nicht
ohne Implementation einer Defektverteilung anwenden können.

Eine Lösung bietet das Gesetz von Kohlrausch, William und Watt, welches ein gestrecktes
exponentielles Ausheilverhalten beschreibt. Dieser Ansatz der Form

M(t) = M0 + ∆M · exp

[
−
(
t

t0

)β]
(2.5)

beschreibt eine ganze Fülle von Relaxationsphänomenen, wobei speziell bei dem Pha-
senübergang von amorph nach kristallin die relaxierende Messgröße im zeitlichen Verlauf
beschrieben werden kann. Nichtsdestotrotz birgt die mikroskopische Interpretation die-
ses Exponentialgesetzes einige Schwierigkeiten[62–64]. Da die Messgröße, bei der dieses
Verhalten in dieser Arbeit beobachtet wird, die Magnetisierung ist, wurde Gleichung 2.5
entsprechend modifiziert. Über den Faktor β kann auf die Verteilungsfunktion der Defekte
zurück geschlossen werden, wobei 0 < β < 1 gilt. Der Faktor β liegt im Bereich 0 < β < 1
und erreicht 1 bei Temperaturen nahe der Kristallisationstemperatur von FeAl.



Kapitel 3

Präparationstechniken

Die übliche Präparation von FeAl Proben erfolgt durch Verschmelzen unter Schutzatmos-
phäre [17, 19, 28, 65]. Alternativ lassen sich Bulkproben durch Ziehen von Kristallen nach
der Bridgman-Methode [66, 67] oder durch mechanisches Mahlen von hochreinem Eisen
und Aluminium herstellen [59, 68, 69]. Anschließend wird das Pulver gepresst und getem-
pert, um beide Elemente vollständig zu legieren. Das dadurch gewonnene Bulkmaterial ist
meist kristallin und chemisch geordnet.

Herkömmliche Verdampfungstechniken (thermisch und mit einem Elektronenstrahl) funk-
tionieren bei der Präparation von dünnen FeAl Schichten nicht, da sich die Legierung bei
dem Kompositionsverhältnis Fe50Al50 peritektisch verhält. Anhand des in Kapitel 2.1 vor-
gestellten Phasendiagramms ist es ersichtlich, dass die fertige Legierung beim thermischen
Verdampfen entmischt. Insofern muss der FeAl Film durch schichtweises Wachstum von Fe
und Al Multilagen hergestellt werden. Diese können thermisch oder mit Ionenstrahltech-
nik legiert werden [43, 70]. Alternative Verfahren für die Herstellung dünner Filme sind
beispielsweise das Magnetron Sputtern [42] oder die Molekularstrahlepitaxie [40].

Eine weitere Möglichkeit bietet die Präparation mittels gepulster Laserablation (PLD), da
man nicht nur die Kontrolle über die Schichtdicke, sondern auch über das stöchiometrische
Verhältnis hat [71]. Deswegen wird diese Methode hier angewandt. In den Kapiteln 3.1
und 3.2 wird einerseits auf den technischen Aufbau der Laserdepositionsanlage, anderer-
seits detailliert auf die Herstellung der FeAl Filme eingegangen.

Zur Untersuchung des magnetischen Phasenübergangs von FeAl braucht man genaue Kennt-
nis der Defekte in der Legierung. Da der gezielte Einbau von Kristalldefekten mit den
herkömmlichen Methoden (Mahlen [72], Abschrecken [73] etc.) wenig definiert erfolgt, ist
ein Verfahren wünschenswert, mit dem sich inkrementell Defekte einbauen lassen. Dafür
bietet sich die Ionenbestrahlung an, da mit ihr die gewünschten Defekte erzeugt werden
können. Durch die geeignete Wahl der Projektile und der Beschleunigungsenergie kann sehr
genau ein charakteristisches Profil der zu erwartenden Defekte und deren Position mithilfe
der zur Verfügung stehenden Simulationsalgorithmen (SRIM, TriDyn) erstellt werden. Ei-
ne Beschreibung des Ionenbeschleunigers sowie die experimentelle Vorgehensweise bei der
Ionenbestrahlung findet sich in Kapitel 3.3 ff.

17
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3.1 Laserablation

Die hier verwendete Laserablationsanlage wurde in der Abteilung für Festkörperphysik
entwickelt [74, 75]. Der dazugehörige ArF-Laser emittiert bei einer Wellenlänge von λ =
193 nm mit einer maximalen Pulsenergie von E = 420 mJ. Über ein Spiegelsystem in einem
mit N2 gefluteten Kanal wird der Laserstrahl in die UHV-Kammer geleitet. Nach Fokus-
sierung wird eine Energiedichte von 4..16 J/cm2 erreicht.
In der Kammer können vier Targetmaterialien auf einem Revolver montiert werden, die
sowohl eine Rotation um ihre radiale Achse als auch eine Oszillation in vertikaler Richtung
ausführen. Dies gewährleistet eine gleichmäßige Ablation des Targets. Für eine detaillier-
tere Beschreibung des prinzipiellen Aufbaus und der Funktionsweise sei auf [76] verwiesen.

Die Ablationsraten betragen bei einem Abstand von 50 mm zwischen Schichtdickenmesser
und Target von 0 Å/s bis 0, 14 Å/s. In Abb. 3.1 sind die gemessenen Depositionsraten in
Abhängigkeit von der Energie aufgetragen. Der Laser wurde bei der Ratenbestimmung mit
einer Repetitionsrate von 10 Hz betrieben. Die Ablationsraten von Eisen und Aluminium

Abbildung 3.1: Depositionsraten von Al und Fe bei verschiedenen Energiedichten des La-
serstrahls.

unterscheiden sich bei der kontinuierlichen Deposition einer Atomsorte nicht stark von-
einander. Wie später gezeigt wird, ändert sich das Depositionsverhalten dramatisch, wenn
abwechselnd sehr dünne Schichten beider Materialien präpariert werden.

Die Anlage wurde im Laufe dieser Arbeit so modifiziert, dass während der Filmpräparation
verschiedene Materialien computergesteuert deponiert werden können. Um zu verhindern,
dass bei einem Targetwechsel unkontrolliert Material ablatiert wird, sitzt im Strahlengang
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ein elektrisch gesteuerter Shutter. Dieser schließt bei Rotation des Targethalters und öffnet
erst, wenn die Beschussposition des Zieltargets erreicht ist. Die Ansteuerung des Targetre-
volvers als auch des Shutters erfolgt mittels eines LabView-Programms. Als Interface dient
die AD/DA-Karte RedLab1008 der Firma Meilhaus. Synchron zu den Laserpulsen wird
ein elektrisches Signal ausgegeben und vom Rechner erfasst. Somit lassen sich beliebige
Schichtsysteme mit variablen Filmdicken herstellen. Die Materialdepositionsrate wird mit
einem Schwingquarz vor und nach der Filmpräparation überprüft.

Für Temperprozeduren steht ein Probenhalter mit einer Heizplatte aus Bornitrid zur
Verfügung. Die Temperatur des Heizers wird über einem in Keramik eingelassenen Pt1000
in Zweidrahtmesstechnik gemessen. Der Heizer wird mit der Stromquelle GWPSM der Fir-
ma Good Will Instrument Co. betrieben und der Widerstand des Pt1000 mit einem Mul-
timeter KT195 der Firma Keithley gemessen. Es sind Temperaturen bis 1000◦C möglich,
wobei auch hier die Ansteuerung eine Software übernimmt. Der Datenaustausch erfolgt
über den GPIB-Bus. Durch eine PID-Regelung ist es möglich, Heiz- und Abkühlraten
von 0, 1..30 ◦C/min zu setzen. Ferner erlaubt die Software die Kombination verschiedener
Abläufe, sodass während der Deposition auch geheizt werden kann.

3.2 Präparation von dünnen FeAl Schichten

Anfängliche Versuche der Filmdeposition auf Silizium scheiterten an der Silizidbildung
während der Temperprozedur. Deswegen sind die Eisenaluminiumfilme auf Saphirsubstra-
te der Firma CrysTec aufgebracht. Standardmäßig wird das Probenformat 5 mm x 10 mm
x 0, 5 mm verwendet (vgl. Anhang A), wobei eine zusätzliche Reinigung der Substrate
mit Aceton und Isopropanol keine merklichen Veränderungen bezüglich des epitaktischen
Wachstums erbringt.

Für den Einbau in die Laserablationskammer stehen zwei verschiedene Probenhalter zur
Verfügung. Erfolgt die Präparation bei Raumtemperatur, sind die Substrate mit einem
doppelseitigen, UHV-tauglichen Klebestreifen auf dem Standardprobenhalter fixiert. Pro-
ben, die in-situ als auch unmittelbar nach der Filmdeposition getempert werden, werden
auf dem Bornitridheizer befestigt, der Temperaturen bis 1000◦C unterstützt. Es können
maximal zwei Proben der obigen Größe gleichzeitig behandelt werden.

Die verwendeten Depositionsmaterialien (Fe, Al, Fe50Al50) haben eine Reinheit von min-
destens 99,99% und sind auf dem Revolver montiert. Sowohl bei der Materialdeposition
als auch bei dem Tempervorgang steht die Kammer stets unter Ultrahochvakuum (p <
1 · 10−8 mbar). Um den Sauerstoff während der Temperprozesse aus dem Restgasgemisch
zu binden, besteht die Möglichkeit der Aluminiumablation mit einem Shutter zwischen
Target und Probe.

Die einfachste Methode bei der Herstellung von FeAl Filmen ist die Verwendung eines
Legierungstargets. Allerdings hat sich herausgestellt, dass das stöchiometrische Verhältnis
der Targetlegierung nicht mehr dem auf dem Film entspricht. Die endgültige Stöchiometrie
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bei der Herstellung eines Filmes unter ausschließlicher Verwendung des Fe50Al50 Targets
liegt bei Fe70Al30. Ähnlich verhält es sich, wenn man die Depositionsraten der reinen Ele-
mente bei der kontinuierlichen Deposition zur Berechnung der anvisierten Stöchiometrie
heranzieht. Auch hier weisen die Filme stets einen Eisenüberschuss auf.

Um dieses Problem zu umgehen, wurden die Schusszahlen pro Schicht entsprechend ange-
passt. Ein experimentell bestimmtes Rezept zur Herstellung eines 40 nm dicken äquiato-
maren FeAl Films ergibt ein Verhältnis von 100 Schuss Eisen auf 350 Schuss Aluminium
bei einer Schichtwiederholung von 150 Stück. Somit wird mit jeder Schicht ein Film einer
Dicke von 0, 26 nm aufgetragen.

Für die magnetische Charakterisierung im SQUID und im AC-Suszeptometer sind die Pro-
ben zu groß. Um eine definierte Bruchkante beim Teilen der Proben zu erhalten, wurden
diese vor der Filmdeposition mit einem Diamanten geritzt. Es stellte sich heraus, dass
ein Brechen der Proben, ähnlich wie bei Silizium, nicht möglich ist und sie in der Regel
zersplittern. Eine relativ scharfe Kante erhält man, wenn man auf die Probe ein Skalpell
mit flacher Klinge auf die Sollbruchstelle setzt und mit einem Hammer vorsichtig auf die
Klinge schlägt. Damit die Bruchstücke nicht unkontrolliert zersplittern, wurden diese auf
einem doppelseitigem Klebeband fixiert.

3.3 Ionenbestrahlung von FeAl Filmen

Die Ionenbestrahlungen sind an einem 350 kV-Ionenimplanter durchgeführt worden. In
Abb. 3.2 ist der Aufbau der Anlage dargestellt. Um Überschläge des auf Hochspannung
gelegten Beschleunigerkopfes zu vermeiden, befindet sich dieser in einem abgetrennten
Teil des Labors, welcher über eine separate Klimaanlage und Temperaturregelung verfügt.
Die Ionen werden abhängig von dem Aggregatzustand der Ausgangssubstanz (fest oder
gasförmig) in der Heiß- oder Kaltkathodenquelle generiert. Der Vorteil der Kaltkathoden-

Abbildung 3.2: Aufbau des Ionenbeschleunigers der Universität Ulm; Entnommen aus [77].
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quellen liegt in ihrer höheren Ionenstrahlausbeute. Dies ist ein Grund für die ausschließliche
Verwendung von Edelgasen als Projektil. Die Funktionsweise und der Aufbau lassen sich
aus [78, 79] entnehmen. Die in dem Plasma der Kaltkathodenquelle erzeugten Ionen werden
über eine Spannung von 30 kV extrahiert und mittels eines Massenseparators nach ihrem
Verhältnis von Ladung zu Masse getrennt. Nach Passieren einer Schlitzblende erreichen
die Ionen beim Durchlaufen der Bescheunigungsstrecke ihre endgültige kinetische Energie,
wobei maximal 320 kV angelegt werden können. Ein effizienter Betrieb ist somit zwischen
50 keV und 350 keV mit einfach geladenen Ionen möglich.

Über einen einstellbaren Magneten (Switcher) kann der Ionenstrahl nach Fokussierung
durch eine Quadrupollinse in die verschiedenen Strahlrohre gelenkt werden. In den Strahl-
rohren befindet sich eine elektrostatische Linse zur Manipulation des Auftreffpunktes auf
der Probe. Dieser Linse folgt eine Einheit zur Strahlaufweitung, mit der eine flächige Probe
gleichmäßig gerastert werden kann.

3.3.1 Bestrahlungen im AC-Suszeptometer

Das in Kapitel 4.4 vorgestellte AC-Suszeptometer sitzt am Ende des ersten Strahlrohres.
Da die maximale Probengröße 2 x 5 mm2 beträgt, braucht der Ionenstrahl in horizontaler
Richtung nicht stark aufgeweitet werden. In vertikaler Richtung sitzt im oberen Drittel
des Verbindungsrohrs zwischen Betrahlungskammer und AC-Suszeptometer ein Faraday-
Becher mit einer Kreisöffnung von 4 mm.

Abbildung 3.3: Bestrahlung eines Papierstreifens mit Ar-Ionen im AC-Suszeptometer: Der
geschwärzte Bereich innerhalb der gelben Markierung wurde gleichmäßig mit φ = 2 · 1015

Ar+/cm2 bestrahlt. Der blaue Punkt auf dem Saphirhalter markiert die Probenmitte.
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Um die an der Probe ankommende Fluenz messen zu können, muss der Ionenstrahl soweit
aufgeweitet werden, dass sowohl die Probe als auch der Faraday-Becher dieselbe Strah-
lendosis erhalten. Um zu verhindern, dass Sekundärelektronen durch Streuprozesse im
Faraday-Becher freigesetzt werden und somit die Fluenz verfälschen, ist diesem eine me-
tallische Blende mit negativem elektrischen Potential (−120 V) vorgeschaltet.

Durch einen schwenkbaren Probenhalter kann die Probe unmittelbar nach der Bestrahlung
auf ihre magnetischen Eigenschaften vermessen werden. Während der Bestrahlung liegt die
Probe mit der Filmseite dem Ionenstrahl unter senkrechtem Einfall zugewandt.

Die Ionenbestrahlung der Filme erfolgte mit verschiedenen Gasen der Edelgasreihe bei
Strömen zwischen 1..100 nA. Die typischen Beschleunigungsenergien betrugen 300 keV bzw.
350 keV. Durch die hohe Ionenenergie ist gewährleistet, dass 99,9% der Ionen erst im Sub-
strat zum Stillstand kommen und eine mögliche Dotierung in der FeAl-Schicht vermieden
wird. Um die Deposition von Kohlenstoff auf der Probe während der Bestrahlung zu mi-
nimieren, wird erst bei einem Vakuum von p < 1 · 10−6 mbar bestrahlt.

Da die Einstellungen für die Aufweitungslinsen für die Bestrahlungen im AC-Suszeptometer
nicht bekannt waren, wurden sie experimentell durch die Ionenbestrahlung eines auf den
Probenhalter geklebten Papierstreifens ermittelt (vgl. Abb. 3.3). Auf die gleiche Weise sind
die Lochblenden der Messingkryostatschilde justiert.

3.3.2 Bestrahlungen ohne in-situ Analyse

Erfolgte eine einmalige Bestrahlung ohne magnetische in-situ Charakterisierung, wurden
die Proben in der in Abb. 3.2 angegebenen Bestrahlungskammer montiert. Für Details die-
ses Aufbaus sei auf [77] verwiesen. Hier steht keine Temperaturregelung zur Verfügung,
sodass nur Bestrahlungen bei Raumtemperatur möglich sind. Im Gegensatz zum AC-
Suszeptometer werden die Proben mit einer Klemme auf dem Halter angeschraubt oder mit
doppelseitigem Klebeband aufgeklebt. Der Ionenstrahl trifft senkrecht auf die Probe und
muss soweit aufgeweitet sein, dass die vier auf der davor montierten Schlitzblende ange-
brachten Faradaybecher gleichmäßig bestrahlt werden. Die Faradaybecher sind so verschal-
tet, dass sie als Vierquadrantendetektor agieren und bei einer gleichmäßigen Bestrahlung
der Becher die Probe ebenfalls homogen vom Ionenstrahl erfasst wird.



Kapitel 4

Analysetechniken

Zur Charakterisierung der Proben direkt nach der Präparation sowie jeder weiteren Mo-
difikation werden verschiedene Analysetechniken angewandt. Im Kapitel 4.1 wird die zur
Strukturbestimmung gebrauchte Röntgendiffraktometrie (XRD) diskutiert. Anschließend
folgt die Rutherford-Rückstreuung (RBS) für die Bestimmung der Schichtdicke und der
Stöchiometrie im Abschnitt 4.2.

Die magnetischen Messungen erfolgten mikroskopisch und oberflächensensitiv mit einem
Magnetkraftmikroskop (MFM) und integrativ mit einem SQUID Magnetometer der Fir-
ma Quantum Design, welches in Kapitel 4.3 erläutert wird. Für die in-situ Messungen
während der Bestrahlung wurde ein eigens aufgebautes Tieftemperatursuszeptometer ver-
wendet. Dies wird im Kapitel 4.4 ausführlich erklärt.

Es wird bewusst auf eine Beschreibung des für die Topographiebestimmung eingesetzten
Rasterkraftmikroskop (AFM) verzichtet, da hier ein Standardgerät der Firma Weeco zum
Einsatz kam und die Messmethoden hinreichend bekannt sind. Weiterhin wurde die Elec-
tron Backscatter Diffraction Technik eingesetzt zur Bestimmung der Korngößen und der
Orientierung von FeAl Filmen. Hierzu sei auf die Referenzen [80–82] verwiesen.

Zur Bestimmung der Grenzschicht zwischen dem Saphirsubtrat und dem FeAl Film sind
Transmissionselektronenmikroskopieabbildungen angefertigt worden. Auch hier sei auf an-
dere Literatur verwiesen [82].

4.1 Röntgenbeugung (XRD)

Die atomare Struktur kann durch Röntgenbeugung ermittelt werden. Da zunächst allge-
mein die kristallographischen Eigenschaften der Filme bei Anlassen der Temperatur un-
tersucht wird, sind diese Messungen an einem Röntgendiffraktometer des Instituts für
Mikro- und Nanomaterialen der Universität Ulm durchgeführt worden. Das Gerät der
Firma Philips ist ausgestattet mit einer Co-Röhre (λ = 1, 78897 Å) und einem heizba-
ren Probenhalter. Um die Oxidation der Filme während des Anlassens zu vermeiden,
kann der abgeschlossene Innenraum mit einem Schutzgas (Argon) geflutet werden. Die

23
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weiterführenden Messungen zur Bestimmung von Epitaxiebeziehungen sind am instituts-
eigenen Röntgendiffraktometer durchführt worden. Das Instrument mit der Bezeichnung
PW3710 der Firma Philips arbeitet mit einer Cu-Röhre der WellenlängenKα1 = 1, 540598 Å
und Kα2 = 1, 544426 Å. Die Kβ-Strahlung wird mit einem Ni-Filter unterdrückt.

Die eingebaute Eulerwiege erlaubt motorgetriebenen Betrieb in Ω-, Φ-, und Ψ-Richtung.
Lediglich die z-Achse muss beim Ausrichten der Probe manuell eingestellt werden. Die Defi-
nition der Winkel kann in Anhang B.3 nachgelesen werden. Mittels der Steuerungssoftware
X’Pert Data Collector können komplette Sequenzen programmiert und ausgeführt wer-
den. Leider existiert kein adäquater, bildgebender Programmteil zum Anzeigen der für die
Epitaxiebestimmung notwendigen Polfiguren [83]. Deswegen wurde in Eigenentwicklung
eine Darstellungsoftware in der Programmiersprache LabView geschrieben (vgl. Abb. 4.1).
Mit dieser lässt sich schon während eines Polscans das Ergebnis graphisch aufarbeiten und
beurteilen. Die Messdauer der Scans in Bragg-Brentano-Geometrie (2Θ−Ω−Scan) beträgt

Abbildung 4.1: Bildschirmkopie der Auswertesoftware für Polfiguren während der Vermes-
sung eines FeAl Films auf einem (11̄0 2) Saphirsubstrat; 3D-Graph: Links sind die Reflexe
des FeAl Films der (110) Ebenen, rechts die Reflexe der (112̄ 3) Ebenen von Saphir aufge-
tragen. 2D-Graph: Darstellung der Intensität des linken Fensters über dem Winkel Φ.

bei höchster Auflösung etwa 24 Stunden. Da bei der Messung von Polfiguren eine Kugel-
oberfläche abgefahren werden muss bei vertretbarer Messzeit, erreicht man hier lediglich ein
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Auflösungsvermögen von 1◦. Die Auswertung der 2Θ−Ω−Scans und der Rocking-Kurven
erfolgte mit dem bei Panalytical erworbenem Programm X’Pert Highscore.

Bei bekanntem Auflösungsvermögen kann aus der Verbreiterung der Reflexe im 2Θ −
Ω−Scan auf die Korngröße und der im Material bestehende Stress geschlossen werden.
Der Formalismus für die Berechnung der Korngröße heißt Scherreralgorithmus [84]:

L =
kλ

BStruktur · cos Θ
(4.1)

Dabei bezeichnet L die Korngröße, k den sog. Formfaktor, λ die Wellenlänge des Rönt-
genlichts und BStruktur den Strukturfaktor. Der Formfaktor λ bezieht sich auf die makro-
skopische Kristallform [85, 86]. In Tabelle 4.1 sind für unterschiedliche Wachstumsformen
die entsprechenden Formfaktoren aufgelistet. Da weder bei den FeAl Filmen, noch beim

Tabelle 4.1: Formfaktoren für verschiedene Kristalle [85]

Kristallform Formfaktor
Kugel 0,89
Kubus 0,83..0,91
Tetraeder 0,73..1,03
Oktaeder 0,82..0,94

Substrat eine makroskopische Kristallform erkennbar ist, wurde hier mit dem Standard-
wert von λ = 0, 9 gerechnet.
Die apparative Auflösung geht in den Strukturfaktor BStruktur ein. Dieser setzt sich zusam-
men aus

BStruktur = Bbeobachtet −Bstandard, (4.2)

wobei Bbeobachtet der maximalen Breite auf halber Höhe eines gemessenen Röntgenreflexes
entspricht und Bstandard das Auflösungsvermögen der Apparatur für ein bestimmtes Blen-
densystem angibt. Dieses ist bestimmt worden mit einem einkristallinen Al2O3 Kristall in
(112̄ 0) Richtung. Standardmäßig ist als Einlassblende eine Lochblende mit 1 mm Öffnungs-
kreis eingebaut. Vor dem Detektor befindet sich eine Schlitzblende mit 0, 1 mm. Das Auf-
lösungsvermögen beträgt damit d = 0, 0034 Å bzw. Bstandard = 0, 0395 bei einem Winkel
von 2Θ = 37, 76◦. Um bei Polfigurmessungen einen breiteren Öffnungswinkel zu erfassen,
sind hier Schlitzblenden mit 0, 5 mm und 1, 0 mm zum Einsatz gekommen.

4.2 Rutherford-Backscattering (RBS)

Die ablatierten Filme wurden durch Rutherford-Backscattering (RBS) auf ihre Stöchio-
metrie und ihre Schichtdicke am 350 keV Ionenbeschleuniger des Instituts für Festkörper-
physik untersucht. Als Sonde werden zweifach geladenene Heliumionen der Energie Ekin =
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700 keV verwendet und deren Rückstreuung mit dem energiesensitiven Detektor
”
PD-100-

13-100RM“ der Firma Canberra gemessen. Der Ionenstrahl hat auf der Probe eine Aus-
dehnung von etwa 1 mm Durchmesser und er wird nicht über die Probe gerastert.

Durch eine Anpassung eines simulierten Spektrums an die gemessene Kurve mittels der
Software XRUMP [87, 88] können die Schichtdicken und ihre Stöchiometrie ermittelt wer-
den. Die Elemente können mit einer maximalen Genauigkeit von 1 at% bestimmt werden.
Die hieraus gewonnenen Schichtdicken gehen später in die Berechnung der Filmvolumina
und deren Magnetisierung ein. Die Genauigkeit der Schichtdicken beträgt ±1 nm, die der
Stöchiometrie ±2 at%.

4.3 SQUID Magnetometrie

Für das Messen der Volumenmagnetisierung der FeAl Filme kamen zwei supraleitende
Quanteninterferenzeinheiten (SQUID-Magnetometer) der Marke Quantum Design zum
Einsatz. Während das eine einen herkömmlichen Messkopf für den DC-Modus besitzt,
ist das zweite mit einem Messkopf für die Erfassung im RSO-Modus (Reciprocal samp-
ling option) ausgestattet [89]. Dies erlaubt magnetische Momente bis etwa 1 · 10−7 emu zu
detektieren1. Die relative Genauigkeit der Momente beträgt ca. 1% bis 1 · 10−5 emu, un-
terhalb bestimmt die maximale Empfindlichkeit das Auflösungsvermogen. Die maximalen
Feldstärken zur Untersuchung der Probe sind H = ±50 kOe. Die Genauigkeit, mit der sich
die Feldstärke einstellen lässt, beträgt ∆H = ±1 Oe. Allerdings ergeben sich Probleme bei
der Messung kleiner Koerzitivfelder, vor allem im Bereich um das Nullfeld.

Zwar verlangt die Konvention, dass Veröffentlichungen im SI-Einheitensystem geschrieben
werden, allerdings vereinfachen sich die Gleichungen stark, wenn zunächst im cgs-System
gerechnet wird, und erst das Endergebnis in SI-Einheiten präsentiert wird. Eine Umrech-
nung der Daten findet sich in Anhang C.

Bei der Messung der Proben gehen im Allgemeinen drei magnetische Komponenten ein:
Zunächst wird das diamagnetische Moment des Saphirsubstrates gemessen. Dies spielt aber
nur bei großen magnetischen Feldern eine Rolle, da erst hier der Einfluss des Substrates
gemessen wird. Diesem überlagert liegen die para- und ferromagnetischen Momente des
FeAl Films.

4.3.1 Bestimmung vom para- und ferromagnetischen Anteil der
FeAl Filme

Um auf die einzelnen Komponenten schließen zu können, muss zunächst der diamagnetische
Anteil des Substrats eliminiert werden. Unter der Annahme, dass die FeAl Filme keinen
messbaren Gewichtsanteil der Gesamtprobe ausmachen, kann die Magnetisierung des Sub-
strats anhand seines Gewichts ermittelt werden (vgl. Anhang A). Mithilfe von Literatur

11 emu= 10−3 A/m2
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und Referenzmessungen konnte die Suszeptibilität von Saphir mit χAl2O3 = −37, 0 · 10−6 1
g

ermittelt werden. Der Wert ist im cgs-System angegeben und bezieht sich auf ein Gramm
Formelgewicht gemessen bei Raumtemperatur [90]. Somit ergibt sich für die Suszeptibilität
des Substrates

χProbe =
χAl2O3 ·mProbe

M
(4.3)

mit der molaren Masse M = 102 g/Mol und der Masse der Probe mProbe. Da die dia-
magnetische Suszeptibilität des Substrats feld- und temperaturunabhängig ist, kann mit
obiger Gleichung uneingeschränkt gerechnet werden. Nach Multiplikation der Suszeptibi-
lität χProbe mit der magnetischen Feldstärke H in Oersted erhält man das diamagnetische
Moment des Substrats und kann von dem bestimmten Gesamtmoment subtrahiert werden.

Jetzt liegt nur noch der para- und ferromagnetische Anteil des FeAl Films vor. Der Langevin-
Paramagnetismus in FeAl gehorcht dem Curiegesetzt, welches ein 1/T -Verhalten postuliert.
Bezüglich des Feldes können bei den hier angelegten Feldern die Sättigungsmagnetisierungen
des paramagnetischen Anteils bei Raumtemperatur nicht erreicht werden. Das Kriterium
B
T
� 1 ist bei maximalen Feldern von H = 2, 5 T und einer minimalen Temperatur von

T = 80 K eingehalten. Deswegen kann die Suszeptibilität des Paramagnetismus als kon-
stant angesehen und aus der Steigung der SQUID-Kurve bei großen Feldstärken ermittelt
werden.

Oftmals wird in Veröffentlichungen die Sättigungsmagnetisierung von ferromagnetischen
Materialien in µB pro Formeleinheit angegeben. Deswegen muss zunächst die Anzahl der
Atome in dem FeAl Film bestimmt werden. Dafür benötigt man das Volumen des Films
und seine Dichte. Die Dichte kann aus der bekannten Gitterstruktur (bcc) und der Größe
der Zelle dFeAl bestimmt werden. Das Volumen errechnet sich aus der Dicke dFilm (be-
stimmt über RBS) und der Fläche der Probe. Die Fläche der Probe kann ihrerseits aus
dem vorher bestimmten Gewicht und der bekannten Dicke des Subtrats ermittelt werden:

AProbe =
mProbe

ρAl2O3 · dAl2O3

(4.4)

Die Sättigungsmagnetisierung pro Formeleinheit [f.u.] ergibt sich damit zu

M [µB/f.u.] =

(
dFilm · AProbe

d3
FeAl

)
︸ ︷︷ ︸

Anzahl der Atome im Film

−1
m[Erg/G]

9, 274 · 10−21Erg/Oe
. (4.5)

Hier bezeichnet m das gemessene magnetische Moment. Die Toleranzen und Fehlern zu
den angegebenen Werten finden sich im Anhang A.

4.4 AC-Suszeptometer

Um die Änderungen der magnetischen Eigenschaften der FeAl-Filme direkt nach der Io-
nenbestrahlung messen zu können, wurde ein AC-Suszeptometer in einen bestehenden
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Kryostaten am ersten Strahlrohr des Ionenbeschleunigers eingebaut. Als Bestandteil dieser
Arbeit wird das Suszeptometer und seine Arbeitsweise in den folgenden Kapiteln näher
erläutert.

4.4.1 Grundlagen der AC-Suszeptometrie

Das AC-Suszeptometer erlaubt die Messung der Suszeptibilität in Abhängigkeit von der
Frequenz und der Temperatur, wobei zwischen dem Real- und Imaginärteil der AC-Sus-
zeptibilität unterschieden werden kann [91]. Zusätzlich ist es möglich, kleine DC Felder
dem Wechselfeld zu überlagern und so Hysteresekurven respektive ihre Ableitung zu ver-
messen. Der Vorteil der AC-Suszeptometrie gegenüber SQUID-Messungen liegt einerseits
bei der schnellen Datenerfassung, andererseits können hier magnetische Wechselfelder an-
gelegt werden.

Die Signalerfassung in einem AC-Suszeptometer geschieht ähnlich wie bei einem DC-
Magnetometer über Detektionsspulen, mit dem Unterschied, dass die detektierte Feldän-
derung nicht durch mechanische Bewegung der Probe, sondern durch ein von außen an-
gelegtes, veränderliches H-Feld erzeugt wird. Die Probe bleibt bei der AC-Suszeptometrie
zwischen dem typischerweise verwendeten Helmholtzspulenpaar zentriert. Die Erfassung
des Streufeldes der Probe geschieht mit einer Detektionsspule (engl. pick-up coil), deren
Achse je nach Anordnung im rechten Winkel oder parallel zu der Achse des Helmholtzspu-
lenpaares steht. Für die Unterdrückung von Streusignalen des Erregerfeldes sitzt längs der
Detektionsspule eine Kompensationsspule. Für eine detaillierte Beschreibung des Aufbaus
sei auf Kapitel 4.4 in dieser Arbeit verwiesen.

Die in der Magnetometrie gemessene physikalische Größe ist die Magnetisierung M . Da sie
unabhängig von der Stoffmenge der Probe ist, führt man die Normierung

M =
m

V
(4.6)

ein, wobei m das magnetische Moment und V das Volumen der Probe ist. Je nach Pro-
blemstellung wird dabei zwischen der Volumen- und Massenmagnetisierung unterschieden
[92, 93]. Die Suszeptibilität ist das Verhältnis der Magnetisierung zu dem angelegten Ma-
gnetfeld H.

χ =
M

H
(4.7)

Da nur Wechselfelder mit einem Suszeptometer detektiert werden können, misst man die
Änderungen in der Magnetisierung.

χac =
dM

dH
(4.8)

Jetzt wird ersichtlich, dass dies der Steigung einer Magnetisierungskurve entspricht. Um
die Signalerfassung verstehen zu können, folgt die Herleitung für die Messung der Suszep-
tibiltät.
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Die in die Detektionsspule induzierte Spannung Uind kann wie folgt notiert werden:

Uind =
dφ

dt
(4.9)

=
d

dt
(NSαSµ0M) = NSαSµ0

dM

dt
(4.10)

Dabei bezeichnet NS die Anzahl der Windungen der Detektionsspule, S die Querschnitts-
fläche der Detektionsspule , α ein geometrischer Faktor und µ0 die Permeabilitätszahl im
Vakuum.

Die zeitliche Änderung der Magnetisierung ist verursacht durch die zeitliche Änderung des
äußeren Feldes.

Uind = NSαSµ0
dM

dH
· dH
dt

(4.11)

Unter der Annahme, dass ein harmonisches Wechselfeld von außen angelegt wird und unter
Verwendung von Gleichung 4.7 lässt sich die vorherige Gleichung umformulieren.

Uind = NSαSµ0χaciωH0e
iωt (4.12)

Die induzierte Spannung kann phasenverschoben bezüglich des treibenden Feldes sein. Auf-
grund dessen unterschiedet man zwischen der reellen und imaginären Suszeptibilität.

χac = χ
′

ac + i · χ′′

ac (4.13)

χ
′

ac =
<(Uind)

NSαSµ0ωH0 cosωt

χ
′′

ac =
=(Uind)

NSαSµ0ωH0 sinωt
(4.14)

Der Realteil von χ spiegelt die abschirmende Eigenschaft der Probe wieder, der Imaginärteil
von χ die dissoziierte Energie nach Durchlauf einer Periode. Aus Gleichung 4.12 wird er-
sichtlich, dass die Messgenauigkeit sowohl von der Stärke des angelegten Feldes, als auch
von der seiner Frequenz abhängt. Um die Hysteresekurve mit einem überlagerten DC H-
Feld messen zu können, sollte die Amplitude des AC H-Feldes kleiner sein als die Schritt-
weite zwischen zwei DC H-Feldern. Deswegen muss zwangsläufig bei einer DC Messkurve
mit vielen Messpunkten mit einer hohen Frequenz gearbeitet werden.

Im Experiment werden die Spannungssignale Uind mit einem Lock-In Verstärker aufgenom-
men. Durch die phasensensitive Erfassung der induzierten Spannung ergeben sich nach der
Demodulation des Spannungssignals Uind zwei dem Real- und Imaginärteil proportionale
Messsignale U ′Exp und U ′′Exp:

U ′Exp. ∝ <(Uind)|max
U ′′Exp. ∝ =(Uind)|max (4.15)

Da in der hiesigen Arbeit Hysteresekurven mit dem AC-Suszeptometer vermessen werden,



30 4.4 AC-Suszeptometer

sollen die Charakteristika dieser Kurven im folgenden Abschnitt näher erläutert werden.
Insbesondere der Vergleich der Daten mit den aus SQUID Magnetometrie erhaltenen Mess-
werten ist aufgrund der physikalisch unterschiedlichen Messgrößen nur nach Umrechnung
möglich.

Abbildung 4.2: Hysteresekurve eines ferromagnetischen Materials und die dazugehörige
Suszeptibilität.

Für die Interpretation einer Suszeptibilitätskurve eines ferromagnetischen Materials ver-
gleicht man in Abb. 4.2 die Hysteresekurve und die dazugehörige Suszeptibilitätskurve.
Die schwarzen Kurven entsprechen dem oberen Ast der Hysterese, die roten dem unte-
ren. Sofern die Hysteresekurve keine Anomalien, wie Exchange Bias oder Pinning Effekte
aufweist, ist sie punktsymmetrisch bezüglich des Ursprungs. Die größte Steigung ergibt
sich genau beim Durchgang bei M = 0 emu. Dementsprechend spiegeln die Maxima der
Suszeptibilität das Koerzitivfeld der Hysteresekurve wieder. Durch Vergleich der Hystere-
sekurvenmessungen aufgenommen mit SQUID Magnetometrie kann obige Forderung für
FeAl Filme als erfüllt betrachtet werden. Weiterhin lässt sich durch numerische Integration
der Flächen unter den Suszeptibilitätskurven ein Maß für die Sättigungsmagnetisierung MS

angeben.

MS =
1

2

HDC∫
−HDC

K · χdH (4.16)

Führt man die Integration der Fläche unter der Suszeptibilitätskurve hingegen nur von
−HDC ..0 Oe, ergibt sich nach Abzug von der Sättigungsmagnetisierung die Remanenz:

MR = MS −
H=0 Oe∫
−HDC

K · χdH (4.17)
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Die an sich dimensionslose Größe χ muss für den Vergleich unterschiedlicher Proben zu-
einander auf die Masse des FeAl Filmes normiert werden. Besser eignet sich allerdings eine
Normierung durch eine anschließende SQUID Magnetometriemessung, da somit nicht nur
die Proben untereinander normiert sind, sondern auch in absoluten Maßeinheiten wie in
Kapitel 4.3.1 vorgestellt.

4.4.2 Kryostat und Probenhalter

Der doppelwandige He-Kryostat erlaubt Probentemperaturen von 6 K bis 320 K, wobei
die Temperaturstabilität im Bereich weniger mK liegt. Der Probenhalter ist am inneren
Becher des Kyrostaten hängend montiert, wobei alle tragenden Teile aus Saphir der gu-
ten Wärmeleitung wegen gefertigt sind. Da der Kryostat keinen zweigeteilten Heliumtank
besitzt, muss die Temperatur am Tankboden überwacht werden, damit nicht unvorherge-
sehen das flüssige Helium zur Neige geht. Die Standzeit des Kryostaten beträgt etwa sechs
Stunden bei 6 K.

Während der Suszeptibilitätsmessung ist der Probenhalter in waagrechter Position und die
Probe liegt direkt unterhalb der Pick-up Spulen. Die beiden Erregerspulen sind in Helm-
holtzanordung, sodass an der Probe ein homogenes Magnetfeld wirkt. Die Streufelder der
Probe werden über die in achter-form gewickelten Pick-up Spulen aufgenommen, wobei
die Spulen horizontal entlang der Radialachse der Helmholtzspulen verschiebbar sind zur
Detektion der in-plane als auch der out-of-plane Magnetisierung (vgl Abb. 4.3). Durch die

Abbildung 4.3: Schematischer Aufbau des Probenhalters und der Spulen.

Verwendung des diamagnetischen Saphirs für alle tragenden Teile des AC-Suszeptometers
sind die magnetischen Störungen des Probenhalters minimiert. Da aufgrund der nicht per-
fekt rechtwinkligen Anordnung der Helmholtzspulen gegenüber den Pick-up Spulen das
Erregersignal auch ohne Probe gemessen wird, ist eine Kompensationsspule über einer
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Pickspule montiert. Diese wird mit dem Erregersignal gespeist, wobei Phase und Am-
plitude so eingestellt sind, dass die von der Erregerspule eingefangenen Felder zu Null
(Umess < 10−9 V) abgeglichen werden.

Für die Bestrahlung klappt der Probenhalter um 90◦ nach unten und die Probe wird da-
bei in den Ionenstrahl gefahren. Über die Strahlaufweitung vor Eintritt des Strahls in den
Kryostaten wird gewährleistet, dass die Probe homogen über ihre Fläche bestrahlt wird.
Die auf der Probe auftreffende Fluenz wird mittels eines Faraday-Bechers, der außerhalb
des Kryostaten angebracht ist, detektiert.

Zur Erfassung der Temperatur ist an dem Probenhalter eine Siliziumdiode (DT 470)
montiert. Um möglichst kleine Wärmekapazitäten zu bilden, ist der Heizer ebenfalls auf
dem Probenhalter montiert. Dieser besteht aus drei in Reihe geschalteten 100 Ω SMD-
Widerständen2. Die Saphirwelle, an der der Probenhalter fixiert ist, ist thermisch über
zwei Silberbändchen an den Tankboden schwach angekoppelt. Diese Anordnung erlaubt
eine nahezu unabhängige Variation der Temperatur von der Temperatur des Tankbodens.

4.4.3 Mess- und Steuertechnik

Die Ansteuerung aller Kompononenten im AC-Suszeptometer erfolgt durch die in einem
19”Geräteturm eingebauten Geräte. Für die Kontrolle und Regelung der Temperatur an
der Probe kommt ein Temperaturkontroller LTC-10 der Firma Conductus zum Einsatz.
Die Temperatur wird über zwei Si-Dioden auf dem Probenhalter und am Boden des inne-
ren Kryostaten gemessen.

Um eine möglichst hohe Qualität des Messsignals zu erhalten, bildet der digitale Lock-
In Verstärker SR850 der Firma Stanford Research das Herzstück bei der Ansteuerung
der Helmholtzspulen (vgl. Abbildung 4.4). Ein im SR850 generiertes Sinussignal wird in
den Spannungs-Strom-Konverter Amp(1) gespeist. Die Amplitude des Stromsignals am
Ausgang des Verstärkers kann durch eine Gleichspannung (erzeugt am A/D-Ausgang des
SR850) um 40 dB variiert werden. Durch die drei Verstärkungsstufen im Verstärker ist es
möglich, den maximalen Strom zwischen 0..200 mA, 0..20 mA und 0..2 mA zu wählen. Auf-
grund der stromgesteuerten Versorgung der Spulen hat eine ohmsche Widerstandsänderung
der Helmholtzspulen keinen Einfluss auf die Feldstärke des Erregerfeldes. Die tatsächlichen
Ströme durch das Helmholtzspulenpaar werden mit zwei Multimetern (Keithley DMM 199)
massefrei über einen Shunt detektiert. Dabei misst das eine Multimeter den AC-Anteil des
Stromes, das andere den DC-Anteil.

Um die oben erwähnte Einkopplung des Erregersignals zu unterdrücken, ist eine Kompen-
sationsspule oberhalb einer der Pick-up Spulen montiert. Ihre Ansteuerung Amp(2) erfolgt
mit einem Amp(1) identischen Verstärker, wobei zuvor allerdings die Phase korrigiert wird.
Die Korrektur geschieht mit einem Phasenschieber, der ebenfalls durch eine externe DC-
Spannung gesteuert wird. Da die Phasenkompensation aus technischen Gründen nur in
einem Bereich von 0◦ bis 60◦ elektronisch variabel ist, kann man manuell über einen Wahl-

2Surface Mounted Device



4.4.4 Die Software für das AC-Suszeptometer 33

Abbildung 4.4: Schema der Steuerung des AC-Suszeptometers.

schalter eine fest eingestellte Phase von 0◦ bis 180◦ in 60◦ Schritten hinzuaddieren.

Das durch Induktion gewonnene Messsignal wird zunächst durch den Vorverstärker 5113
der Firma EG&G verstärkt, bevor es in den Lock-In Verstärker geführt wird. Um Störungen
in den Signalleitungen zu vermeiden, wurden hier Triaxialkabel eingesetzt und das Mess-
signal symmetrisch zum Vorverstärker geführt.

Der Probenhalter kann ebenfalls elektronisch gesteuert ein- und ausgefahren werden. Auch
hier erfolgt die Ansteuerung des entsprechenden Verstärkers (Motor) über einen D/A-
Wandler des Lock-In Verstärkers. Die Position des Probenhalters wird über eine Wider-
standsbahn in ein elektrisches Signal umgesetzt und durch einen A/D-Wandler des SR850
digital erfasst werden.

Die Verstärker Amp(1), Amp(2), der Phasenschieber Φ und die Endstufe für den Pro-
benhalter wurden am Institut für Festkörperphysik gefertigt und sind so speziell auf ihre
Arbeitsbereiche abgestimmt. Die Ansteuerung der Multimeter, des Temperaturkontrollers
und des Lock-In Verstärkers erfolgt über die universelle Schnittstelle GPIB. Das dafür
benötigte Programm wurde in der Programmiersprache Labview geschrieben.

4.4.4 Die Software für das AC-Suszeptometer

Die Software muss die Möglichkeit bieten, in mehreren Modi messen zu können. Dies be-
zieht sich speziell auf χ-Messungen in Abhängigkeit von der Temperatur und dem magne-
tischen Feld. Des weiteren können die variablen Parameter wie Temperatur, AC B-Feld,
DC B-Feld, Frequenz und Harmonische bei jeder Messung frei gewählt werden. Da der
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Programmcode sehr umfangreich ist, sollen im Folgenden nur die angewandten Konzepte
erläutert werden.

Temperatur
Da die Temperatur stets unabhängig geregelt werden muss, läuft die Ansteuerung der Tem-
peratur über ein eigenständiges Unterprogramm. Es ist möglich, auf die Temperaturrege-
lung aus den verschiedenen Messprogrammen zuzugreifen. Bei Erreichen der Temperatur
innerhalb des angegebenen Toleranzbereiches wird dem momentan ausgeführtem Messpro-
gramm eine Rückmeldung geliefert.

χ(T )-Messungen
Für die Messung von χ(T )-Messungen wird zunächst über eine Maske die Anzahl der
Temperaturschritte eingestellt, die angefahren werden sollen. Weiterhin lassen sich obige
Parameter in ihren Grenzen (vgl. 4.4.5) frei wählen. Für die Referenzmessungen wird die
Probe ausgeklappt und das ohne Probe eingekoppelte Feld gemessen. Es ist einstellbar,
wie oft bzw. nach wie vielen Messpunkten eine Referenzmessung vorgenommen werden
soll. Dies ist insbesondere dann von Nutzen, wenn die Suszeptibilität über einen großen
Temperaturbereich gemessen wird, da sich die Induktivität der Spulen und somit die Pha-
senbeziehung zwischen Erreger- und Antwortsignal ändert.

χ(H)-Messungen
Typischerweise werden im AC-Suszeptometer χ(T )-Kurven aufgenommen. Es ist aller-
dings möglich, das Hystereseverhalten von ferromagnetischen Materialien in einem χ(H)-
Diagramm zu messen. Hierfür wird über ein konstantes H-Feld ein mit kleiner Amplitude
alternierendes Magnetfeld gelegt. Durch schrittweises Ändern des konstanten Magnetfeldes
kann in jedem Punkt die Steigung der Hysteresekurve ermittelt werden.

Über eine Eingabemaske kann die Dauer und die Samplingrate für das Durchfahren ei-
nes Hystereseastes eingestellt werden, wobei hier ein besonderes Ausstattungsmerkmal des
SR850 verwendet wird: Dieser verfügt über die Möglichkeit, bis zu vier Datenspuren (Tra-
ces) gleichzeitig aufzuzeichnen. Somit ist eine synchrone Messwertaufnahme aller Para-
meter gewährleistet. Bessere Ergebnisse werden erzielt, wenn die Hysteresekurve mehrere
Male durchlaufen und durch Mittlung das Rauschen reduziert wird. Die Erfassung einer
χ(H)Kurve erfolgt nach folgendem Protokoll:

1. Zunächst wird die richtige Temperatur gewählt und gewartet, bis sich die Temperatur
in einem einstellbaren Intervall der Solltemperatur angenähert hat.

2. Anschließend wird das alternierende H -Feld auf die entsprechende Amplitude gefah-
ren und das konstante H -Feld auf Null gesetzt.

3. Nun folgt der Abgleich des Messsignals auf Null durch Einstellen der Kompensa-
tionspule. Dabei wird die Phase, als auch die Amplitude so variiert, dass das Mess-
signal nur noch Rauschen aufweist (Umess < 10−9 V).
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4. Aufgrund von Temperaturdriften in den Erregerspulen ändert sich deren Indukti-
vität und somit die Phasenbeziehung zwischen Erreger- und Kompensationsspule.
Deswegen wird nach Erreichen der maximalen Feldstärke die Probe ausgeklappt und
dann das noch nicht kompensierte Erregerfeld gemessen. Anschließend wird die Probe
wieder eingeklappt und weiter gemessen. Nach erfolgreicher Messung wird der eben
bestimmte Untergrund von den Messdaten abgezogen.

5. Um eine bessere Signalqualität zu erhalten, wird die Probe mehrere Male (1..20)
gemessen und dann darüber gemittelt.

Es hat sich gezeigt, dass ein erneuter Kompensationsabgleich zu langwierig ist und die
Phasendriften verursacht durch die Erregerspulen so klein sind, dass keine Messgenauig-
keit am Lock-In Verstärker eingebüßt wird. Aufgrund dessen hat sich die oben beschriebene
Methode bewährt.

Die erfassten Daten werden einerseits in einer Textdatei, andererseits in einem binärcodier-
ten Format abgespeichert. Zu jeder Messung wird zusätzlich eine Protokolldatei im Ascii-
Format generiert, die eine Auflistung der verwendeten Einstellungen beinhaltet.

Software zur Auswertung der Daten
Da aufgrund der Menge an Daten, die während einer Messung gewonnen werden, her-
kömmliche Programme wie Excel oder Origin zu unhandlich sind für eine schnelle Da-
tenauswertung, kommt hier ebenfalls ein selbstgeschriebenes LabView Programm zum
Einsatz. Mittels der Protokolldatei ist es möglich, die Normierung der Rohdaten nach
Frequenz und Erregeramplitude automatisch durchzuführen. Ferner bietet das Programm
die Möglichkeit, einzelne Ausreißer zu erkennen und zu eliminieren, bevor die Mittelung
vollzogen wird. Die verarbeiteten Daten werden ihrerseits im Ascii-Format abgespeichert
mit einer begleitenden Protokolldatei zum Nachvollziehen aller Bearbeitungsschritte. Für
die endgültige Auswertung der Daten besteht die Möglichkeit sie über eine Maske in das
Computerprogramm Origin zu laden.

4.4.5 Arbeitsbereich des AC-Suszeptometers

Der He-Kryostat erlaubt einen Betrieb im Temperaturbereich von 6..320 K. Eine Kalibrie-
rung des Magnetfeldes der Helmholtzspulen erfolgte mit dem digitalen Teslameter FM210
der Firma Projekt Elektronik GmbH. Dafür wurde ein konstanter Strom an die Spulen
angelegt und die Hallspannung des Sensors aufgezeichnet (vgl. Abb. 4.5 links). Der li-
mitierende Faktor für die Erzeugung der Magnetfelder ist der Ohmsche Widerstand der
Erregerspulen und ihre Selbstinduktivität. Da der Innenwiderstand der Spulen bei Raum-
temperatur etwa 50 Ω beträgt, erwärmt sich der innere Aufbau bei Spulenströmen mit
mehr als 50 mA sehr schnell. Damit geht einher eine apparaturbedingte Phasenverschie-
bung, die eine stabile Messung nicht zulässt. Bei tiefen Temperaturen (< 100 K) sinkt der
Spulenwiderstand auf etwa 25 Ω, weswegen hier größere Magnetfelder bei gleichzeitig sta-
biler Messung angelegt werden können.
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Abbildung 4.5: Links: Eichung des Magnetfeldes des Helmholtzspulenpaares nach dem
Erregerstrom. Rechts: Testmessung des Übergangs Supra- nach Normalleitung an Niob.

Eine Testmessung zur Bestimmung der Temperaturgenauigkeit und der Funktionstüchtig-
keit des AC-Suszeptometers ist in Abb. 4.5 rechts gezeigt. Hier wurde ein Stück massives
Niob auf seinen Phasenübergang von supra- nach normalleitend untersucht. Bei der Mes-
sung lag ein AC H-Feld von 0, 1 Oe bei einer Frequenz von 530 Hz an.

Der Arbeitsbereich des AC-Suszeptometers ist in Tabelle 4.2 zusammengefasst. Die Emp-
findlichkeit des AC-Suszeptometers kann nicht direkt angegeben werden, da sie einer-
seits von der Probengeometrie, andererseits von der Probenpositionierung auf dem Halter
abhängt. Durch Vergleichsmessungen von derselben Probe im AC-Suszeptometer und mit
SQUID Magnetometrie lässt sich das Auflösungsvermögen abschätzen. Für dünne Filme,
gemessen in in-plane Orientierung ergibt sich ein Wert von µ ≥ 5 · 10−5 emu. Ein großer
Vorteil gegenüber der SQUID Magnetometrie ist die vergleichsweise kurze Messdauer von
120 Minuten. In dieser Zeit werden 20 einzelne Messungen mit jeweils 800 Datenpunkten
erfasst, über die mit der Nachbearbeitung gemittelt wird.

Tabelle 4.2: Arbeitsbereich des AC-Suszeptometers

Parameter Bereich bei

Temperatur 6..320 K –
Frequenz 50 Hz..10 kHz –

AC H-Feld 0, 001..50 Oe f = 50 Hz..1 kHz
0, 001..5 Oe f = 50 Hz..10 kHz

DC H-Feld −80..80 Oe T > 100 K
−120..120 Oe T < 100 K

Harmonische 0..10 –



Kapitel 5

Untersuchung paramagnetischer FeAl
Filme auf Al2O3

In Kapitel 5.1 werden die FeAl-Filme mittels AFM auf ihre Topographie hin untersucht.
Dabei ergeben sich Unterschiede in der Oberflächenstruktur in Abhängigkeit von der Film-
präparation bezüglich des Temperschrittes.

Anschließend wird erläutert in Kapitel 5.2, was die Charakterisierung der FeAl-Filme mit-
tels Röntgendiffraktometrie bezüglich ihrer strukturellen Eigenschaften ergibt. Da die ers-
ten Resultate auf (000 1) geschnittenen Saphir erzielt wurden, widmen sich die Kapitel 5.3
und 5.4 der Epitaxie und der chemischen Ordnung der FeAl auf dieser Saphiroberfläche.
Im darauffolgenden Kapitel 5.5 werden die Ergebnisse der FeAl-Filme auf verschiedenen
Schnittrichtungen des Saphirsubstrates präsentiert.

Zuletzt werden in Kapitel 5.7 die FeAl Filme auf ihre magnetischen Eigenschaften unter-
sucht in Abhängigkeit von der Temperatur und der Substratorientierung.

5.1 Topographie der FeAl Filme

Bei der Präparation von Metallschichten auf einem kristallinen Substrat ist von anderen
Materialsystemen bekannt, dass die Substrattemperatur sich auf die Art des Wachstums
des darüber präparierten Metallfilms auswirkt [94]. Ähnlich verhält es sich bei dem Ma-
terialsystem FeAl auf Al2O3. Ein Indiz für unterschiedliche Wachstumsmodi ist die Ober-
flächentopographie, die durch Rasterkraftmikroskopie (AFM) bestimmt woden ist.

Für die topographische Untersuchung wurden zwei FeAl Filme auf (000 1) Saphir präpariert.
Während der erste bei Raumtemperatur deponiert wurde, war bei der zweiten Probe das
Substrat während der Deposition auf 600◦C geheizt. Der Vergleich beider Oberflächen
lässt sich anhand Abb. 5.1 ziehen. In Bild a) ist der bei Raumtemperatur hergestellte Film
dargestellt, in Bild b) ist der bei 600◦C Substrattemperatur deponierte Film gezeigt. In Ab-
bildung a) weist die Oberfläche des FeAl Films nur eine Rauigkeit identisch der des Al2O3

Substrats auf. Die Standardabweichung beträgt 0, 24 nm. Im Gegensatz dazu wächst FeAl
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kolumnar bei geheiztem Substrat ab einer Temperatur von 500◦C. Man beachte hier die
unterschiedliche Skalierung der Farbkodierung für die z-Achse. Die Höhe der Säulen liegt
in der Größenordnung der Filmdicke, wobei die Größe der Körner im Bereich von 50 bis
200 nm liegt. Der Film aus Abb. 5.1 b) ist jedoch elektrisch leitend, sodass der Film zu-
mindest eine perkolierte Fläche bildet. Anhand der Literatur kann das Filmwachstum bei
Umgebungstemperatur mit dem Frank-van-der-Merwe-Wachstum [35] beschrieben werden,
bei erhöhten Temperaturen ist es vergleichbar mit dem Stranski-Krastanov-Wachstum [36]
aufgrund des geringen elektrischen Widerstandes trotz Säulenwachstums.

Abbildung 5.1: AFM-Aufnahme von FeAl-Filmen auf (000 1) Saphir a) bei Raumtempera-
tur deponiert b) Deposition von FeAl bei geheiztem Substrat (600◦C) c) ex-situ Tempern
des in a) gezeigten FeAl-Films.

Im Kapitel 5.2 wird diskutiert, dass sich mit Anlassen der Probe die kristalline Struktur
des FeAl Films ändert. Für viele Applikationen ist es wünschenswert eine glatte Oberfläche
zu erhalten. Dies kann erreicht werden, wenn die Probe erst nach der Deposition bei Um-
gebungstemperatur des FeAl Films getempert wird. Die Oberflächenrauigkeit erhöht sich
beim ex-situ Anlassen für eine Stunde bei 600◦C lediglich um einen Faktor drei im Ver-
gleich zur Rauigkeit der ursprünglichen Probenoberfläche. Eine topographische Aufnahme
der ex-situ getemperten Probe ist in Abb. 5.1 c) dargestellt. Die Rauigkeit steigt zwar auf
0, 69 nm, es findet sich aber kein Säulenwachstum wie in Abb. 5.1 b).

Das kolumnare Wachstum des FeAl ist dabei nicht auf den (000 1) geschnittenen Saphir
beschränkt. Es tritt auch bei (112 0) und (110 2) geschnittenem Saphir auf, wobei die Ori-
entierung und die Größe der Körner variieren. Details werden in Kapitel 5.5 diskutiert.

5.2 Röntgenstrukturanalyse der FeAl Filme

Entgegen vielen anderen Metalllegierungen erscheint FeAl nach Präparation mit Laserab-
lation als dünner Film auf Al2O3 mit amorpher oder zumindest nanokristalliner Struktur.
In Abb. 5.2 ist ein Röntgendiffraktogramm von einem 100 nm dicken FeAl Film auf Saphir
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Abbildung 5.2: 2Θ-Θ-Diffraktogramm eines bei Raumtemperatur deponierten FeAl-Films
auf (0001) Saphir mit schrittweisem Tempern für eine Stunde bei der angegebenen Tem-
peratur unter Benutzung von Co-Kα Strahlung.

(000 1) gezeigt, aufgenommen mit dem Röntgengerät des Instituts für Mikro- und Nanoma-
terialien der Universität Ulm. Die Stöchiometrie des Films beträgt Fe55Al45. Das schwarze
Diffraktogramm in Abb. 5.2 gibt die Struktur der Probe direkt nach der Filmdeposition
bei Umgebungstemperatur wieder, wobei die Auftragung der Intensität in logarithmischer
Darstellung erfolgt. Die vorhandenen Reflexe können dabei wie beschriftet dem Saphir-
substrat (000 6) und dem Probenhalter zugeordnet werden. Da man zunächst von einem
polykristallinem Film ausgeht, wird mindestens der intensitätsreichste Reflex von FeAl
(110) bei einem Winkel von 2Θ = 51, 795◦ erwartet. Dieser kann allerdings nicht an der
angegeben Position detektiert werden, was den Rückschluss auf einen nanokristallinen oder
sogar amorphen FeAl Film zulässt.

Für die temperaturabhängige Untersuchung wird die Probe unter einer Ar-Schutzgas-
atmosphäre auf 300◦C, 400◦C, 500◦C und 600◦C angelassen und dort eine Stunde gehalten.
Anschließend sind die Diffraktogramme in Abb. 5.2 bei einer Probentemperatur von 200◦C
gemessen worden um die gesamte Messzeit zu minimieren.
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Man erkennt mit steigender Anlasstemperatur die Ausbildung eines Reflexes im Bereich
51◦ ≤ 2Θ ≤ 52◦, wobei das Maximum des Reflexes mit steigender Temperatur zu größeren
Winkeln schiebt (siehe violette Linie in Abb. 5.2) . Dies ist gleichbedeutend mit einer
Verkleinerung der FeAl Gitterkonstanten a von anfänglich 2, 9147 Å nach 2, 9065 Å. Der
Literaturwert für FeAl Bulkmaterial1 liegt bei 2, 8954 Å [95]. Die Defekte in dem zunächst
stark gestörten, nanokristallinen Film heilen aus unter Formierung eines polykristallinen
FeAl Films, dessen Körner mit steigender Temperatur wachsen. Mithilfe des Scherrer-
Algorithmus [84] lässt sich bei bekannter Röntgenoptik die Größe der Kristallite des FeAl-
Filmes berechnen. Zusammengefasst sind die Ergebnisse in Tabelle 5.1 dargestellt. Die
Reflexe des Substrats variieren dabei wie erwartet weder in der Intensität noch im Winkel.
Anhand des vorherigen Abschnitts ist bestätigt, dass sich in dem amorphen FeAl Film

Tabelle 5.1: Reflexe aus Abb. 5.2 gemessen mit Co-Kα Strahlung. In den letzten zwei Zeilen
sind die Literaturwerte für die Reflexe und die Gitterkonstanten angegebenen.

2Θ Zuordnung Gitterkonstante FWHM Größe der
[Å] Kristallite [Å]

48,48◦ CoKα1 Al2O3 (000 6) 2,17917 0,048◦ ∞
48,59◦ CoKα2 Al2O3 (000 6) 2,17425 0,048◦ ∞

51,44◦ @ 300◦C FeAl (110) 2,061(05) 0,65(3)◦ 169
51,46◦ @ 400◦C FeAl (110) 2,060(45) 0,49(0)◦ 209
51,59◦ @ 500◦C FeAl (110) 2,055(61) 0,10(5)◦ 976
51,60◦ @ 600◦C FeAl (110) 2,055(24) 0,16(3)◦ 629
51,795◦ @ 25◦C FeAl (110) 2,04735 [95] – –
48,807◦ @ 25◦C CoKα1 Al2O3 (000 6) 2,16533 [96] – –

nach Anlassen auf 600◦C Kristallite mit einer Korngröße von über 60 nm ausbilden. Dies
wird bestätigt durch eine Aufnahme des FeAl Films mittels Transmissionselektronenmi-
kroskopie. In Abb. 5.3 ist eine Querschnittsaufnahme des FeAl Films auf (000 1) Saphir
gezeigt. Der Helligkeitsunterschied in der FeAl Schicht, der in diesem Fall durch verkippen
der Probe gewonnen wird und Rückschlüsse auf die Verkippung der Kristallite zulässt,
zeigt Korngrößen von bis zu 100 nm Ausdehnung. Die hier bestimmten Korngößen sind in
guter Übereinstimmung mit den in Tabelle 5.1 angegebenen Werten.

Die Orientierung der Körner bezüglich der Substratoberfläche erhält man über ein groß-
winkliges 2Θ-Θ-Diffraktogramm. Dafür wurden zwei Proben gleichzeitig bei Raumtempe-
ratur präpariert. Während eine von beiden unter Vakuum (p < 1 · 10−8 mbar) auf 600◦C
geheizt wurde, ist die andere direkt nach der Präparation mittels Röntgendiffraktometrie
im Institut für Festkörperphysik untersucht worden (siehe Abb. 5.4). Aufgrund der Cu-
Röhre liegen hier die erwarteten Reflexe von Saphir und FeAl bei kleineren Winkeln im
Vergleich zu den vorherigen Messungen mit einer Co-Röhre.

Klar erkennbar sind in beiden Diffraktogrammen die Reflexe des (000 1) Saphirsubstrates

1120 Stunden bei 800◦C, Abkühlen auf Raumtemperatur innerhalb von 96 Stunden



5.2 Röntgenstrukturanalyse der FeAl Filme 41

Abbildung 5.3: FeAl Körner auf (000 1) Saphir nach Anlassen der Probe auf 450◦C für 1
Stunde.

Abbildung 5.4: 2Θ-Ω-Diffraktogramm eines bei Raumtemperatur deponierten und eines
anschließend bei 600◦C getemperten FeAl-Films auf (000 1) Saphir.

in erster und zweiter Beugungsordnung bei den Winkeln 2Θ = 41, 683◦ und 2Θ = 90, 705◦.
Wie in den Experimenten, durchgeführt im Institut für Mikro- und Nanomaterialien, er-
scheinen bei der ungetemperten Probe keine Reflexe des FeAl Films. Nach Anlassen des
Films sind zwei weitere Reflexe sichtbar, die der (110) Orientierung des FeAl Films in
erster und zweiter Beugungsordnung zugeordnet werden können. Die Winkel betragen
2Θ = 44, 225◦ für (110) und 2Θ = 97, 702◦ für (220). Entgegen der Erwartung eines poly-
kristallinen FeAl-Films sind keine weiteren Reflexe im Diffraktogramm vorhanden, obwohl
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die Intensität ausreichend wäre (vgl. Anhang B.2). Dies lässt darauf schließen, dass eine
Textur bezüglich der Relation Al2O3 (000 1)‖ AlFe (110) vorliegt. Diese soll im folgenden
Kapitel genauer erfasst werden.

5.3 Epitaxie von FeAl auf (000 1) Saphir

Für die Bestimmung einer möglichen epitaktischen Beziehung zwischen FeAl Film und Sa-
phirsubstrat muss zunächst die Orientierung des Substrats bezüglich der Röntgenapparatur
ermittelt werden. Anschließend wird die Orientierung des FeAl-Filmes mit der erhaltenen
Substratorientierung in Beziehung gesetzt. Anhand der beiden Polfiguren kann man auf
die Orientierung zwischen Film und Substrat schließen.

Weiterhin wird die Grenzfläche des FeAl Films durch Transmissionselektronenmikrosko-
piemessungen untersucht. Dies gibt einerseits Aufschluss auf Verspannungen, andererseits
zeigen Beugungsbilder die Orientierung eines FeAl Korns gegenüber dem Substrat. Durch
Elektronenrückstreuverfahren (engl.: Electron Backscatter Diffraction; EBSD) in einem
Rasterelektronenmikroskop lässt sich die Verteilung der Kornorientierungen bestimmen.

Bei (000 1)-geschnittenem Saphir kann die Orientierung am einfachsten mit Hilfe des (112̄ 3)
Reflex ermitteln werden, der um Ψ = 61, 2◦ gedreht aus der Probennormalen erscheint. Auf-
grund der nicht bekannten Orientierung muss dafür die Probe um den Winkel Φ um 360◦

gedreht werden. Da trotz sorgfältigen Einbaus der Probe diese auf dem Probenhalter leicht
gekippt sein kann, wird Ψ nicht starr eingestellt, sondern bei jedem angefahrenen Winkel Φ
leicht um den zu erwartenden Reflexwinkel variiert. Selbige Prozedur wird zur Vermessung
des FeAl Films benötigt. Hierbei lässt sich die Beziehung am besten mit dem (110)-Reflex
der um Ψ = 60◦ gekippten Probe gegenüber der Probennormalen ermitteln. Die für das
Substrat erhaltenen Reflexe sollten somit bei leicht größeren Ψ-Winkeln auftreten.

Die erhaltenen Reflexe der Polfigurmessung sind in Abb. 5.5 a) dargestellt. Die sechszählige
Symmetrie der Reflexe in der Polfigur steht in Einklang mit der sechszähligen Symmetrie
entlang der (000 1)-Achse von Saphir, wobei die radiale Aufweitung der Reflexe auf die
verwendete Schlitzblende vor dem Detektor zurückzuführen ist.

Anhand von Tabellen des Programms PCpdfWIN [95, 97] und dem Simulationsprogramm
CARINE [98] lassen sich die Reflexe entsprechend zuordnen. Sechs der 18 erhaltenen Re-
flexe können dem Substrat zugewiesen werden und sind mit der entsprechenden Richtung
markiert. Aufgrund der hexagonalen Struktur von Saphir werden die vier Millerschen In-
dizes (hjkl) verwendet. Durch Projektion der (112̄ 3) Reflexe in die Ebene, erhält man die
Orientierung des Substrates in der Ebene, wobei die (12̄10)-Achse horizontal (Φ = 90◦) und
die (101̄ 0)-Achse vertikal (Φ = 0◦) ausgerichtet ist. Um die verbleibenden zwölf Reflexe zu
verstehen, wurde zunächst eine Simulation zur Berechnung der erwarteten Winkel der Re-
flexe der (110)-Gitterebenen des FeAl-Films durchgeführt (siehe Abb. 5.5 b). Der besseren
Übersicht wegen sind die (110) Reflexe in der Simulation mit roten Linien verbunden. In
der Simulation sind die Winkel der markierten Reflexe in Ψ und Φ identisch zu denjenigen
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Abbildung 5.5: a) Polfigur eines getemperten FeAl-Film auf (000 1) Saphir. In blau ist die
Orientierung des Substrats angegeben, in schwarz die des FeAl Films; b) Simulation der
Reflexe von FeAl orientiert in (110) bezüglich der Probennormalen.

in Abb. 5.5 a), die ebenfalls mit einer roten Linie verbunden sind. Nun wird augenscheinlich
klar, dass es mehrere mögliche Orientierungen der bcc-Zelle des FeAl-Films auf der (000 1)
Saphiroberfläche gibt, da sich aus Symmetriegründen bei Drehung des Substrats um 60◦

um die Normale eine äquivalente Oberfläche ergibt. Die weiteren Reflexe in 〈110〉 Richtung
aufgrund der Symmetrie sind in Abb. 5.5 a) mit einem grünen und einem orangen Rechteck
markiert.

Die epitaktische Beziehung zwischen FeAl und (000 1) Saphir ist insofern erstaunlich, als
dass sie sich während der Deposition bei geheiztem Substrat als auch nach der Depositi-
on mit anschließendem Tempern der Probe ausbildet. Der einzige Unterschied bei beiden
Methoden liegt in der Rauigkeit der Oberfläche des FeAl Films (vgl Kapitel. 5.1). Zur
Untersuchung der Grenzschicht zwischen Al2O3 und FeAl einer postgetemperten Probe
wurden in der Abteilung

”
Materialwissenschaftliche Elektronenmikroskopie der Universität

Ulm“ Querschnitte mit Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) untersucht. Der FeAl
Film wurde bei Raumtemperatur deponiert und anschließend für eine Stunde auf 450◦C
angelassen. Die durch RBS ermittelte Stöchiometrie des Films auf dem (000 1) geschnit-
tenen Saphir beträgt Fe57Al43. In Abb. 5.6 ist ein hochaufgelöstes TEM Bild (HRTEM)
der Grenzschicht eines epitaktischen FeAl Films auf (000 1) Saphir dargestellt. Man er-
kennt klar die Atomlagen des Saphirs und des FeAl Films. Die Grenzfläche weist keinerlei
Defekte auf und der Film ordnet sich perfekt bezüglich der Oberflächennormalen in der Ori-
entierung [110]FeAl||[000 1]Al2O3 auf dem Substrat an. Innerhalb eines FeAl Korns liegt eine
perfekte Epitaxie vor. Aufgrund der dreifachen Anordnungsmöglichkeit der FeAl Körner
auf dem (000 1) Saphir ist der Film nicht einkristallin, sondern weist Körner mit einer
Größe von bis zu 100 nm auf. Die Epitaxiebeziehung kann nun wie in Tabelle 5.2 notiert
werden. Es sind zwar nur zwei Ebenen zur vollständigen Beschreibung der epitaktischen
Beziehung notwendig, dennoch lässt sich hier aufgrund der orthogonalen Kristallachsen der
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Abbildung 5.6: HRTEM Aufnahme der Grenzschicht eines epitaktischen Fe57Al43 Films auf
(000 1) Saphir nach Anlassen bei 450◦C für eine Stunde.

Abbildung 5.7: HRTEM Beugungsbild eines größeren Bereiches eines epitaktischen FeAl
Films auf (000 1) Saphir: Die FeAl Kristalle sind um 0◦ und ±1, 4◦ gegenüber der Proben-
normalen auf dem Substrat verkippt.

Vollständigkeit halber ein rechtwinkliges Dreibein angeben.
Die Epitaxie kann anhand von TEM Beugungsbilder überprüft werden. In Abb. 5.7 ist
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Tabelle 5.2: Epitaxiebeziehung von FeAl (110) auf (000 1) Saphir

FeAl auf (000 1) Saphir
Probennormale: Al2O3 (000 1)‖ FeAl (110)
Probenebene 1: Al2O3 (101̄ 0)‖ FeAl (11̄2̄)
Probenebene 2: Al2O3 (12̄1 0)‖ FeAl (11̄1)
3 Orientierungsmöglichkeiten

das Beugungsbild zu einem größeren Bereich des epitaktische FeAl Films und dem (000 1)
geschnittenen Saphirsubstrat dargestellt. Die Richtungen sind entsprechend farblich ge-
kennzeichnet, wobei die Substratoberfläche in der vertikalen Ebene liegt. Der einfallende
Elektronenstrahl steht senkrecht auf der (112̄ 0) Ebene des Saphirs, respektive senkrecht
auf der (111) Ebene des FeAl Kristalls. Dies steht nicht im Widerspruch zu Abbildung
5.5, da diese Richtungen äquivalent sind. Zwar ist der Winkel in FeAl zwischen der [100]
und der [111] Richtung nominell 35,26◦ und nicht 30◦, was aber durch eine Verzerrung der
Einheitszelle in (000 1) Richtung beim Wachstum kompensiert wird. Dies ist ersichtlich
anhand des Sechsecks in Abb. 5.7, welches hier mit gleichen Kantenlängen eingezeichnet
ist. Das FeAl Gitter passt sich in [110] Richtung dem Al2O3 Gitter in [101̄ 0] Richtung an.
Zusätzlich erkennt man parallel zur [000 1] Richtung des Saphirs drei [110] Reflexe des FeAl
Films, markiert durch jeweils ein cyanfarbenes Oval. Diese lassen auf eine Verkippung der
FeAl Kristalle um 0◦ und ±1, 4◦ bezüglich der Probennormalen schließen. Die Diskrepanz
zwischen der Epitaxie bestimmt über die Polfigur und der Epitaxie bestimmt durch TEM
Beugungsbilder kann an dieser Stelle noch nicht ausreichend gedeutet werden.
Um das Wachstum innerhalb eines Korns zu bestimmen, können durch zweifache Fou-
riertransformation und der gezielten Filterung der Frequenzen parallel und senkrecht zur
Substratoberfläche die Atomebenen senkrecht und parallel zur Oberfläche dargestellt wer-
den. Dafür wird in Abb. 5.8 a) ein Bereich ausgewählt, der sowohl FeAl Film als auch
Substrat beinhaltet. Nach der Fouriertransformation, zu sehen in Abb. 5.8 b), werden die
ersten Beugungsreflexe horizontal und vertikal durch Filtern extrahiert und durch eine
inverse Fouriertransformation in der Bilddarstellung wiedergegeben. In Abb. 5.8 c) und
d) sind die Gitterebenen aufgetragen. Die horizontalen Ebenen des FeAl Films verlaufen
parallel zu den Ebenen des Substrats, d.h. die Gitterebenen des FeAl Films sind nahezu
defektfrei parallel zur Saphiroberfläche ausgerichtet. Das Wachstum senkrecht zur Ober-
fläche weist schon nach wenigen Atomlagen Verdrehungen und zusätzliche Gitterebenen
auf, was auf die Fehlanpassung der hexagonalen Saphiroberfläche gegenüber der rechtecki-
gen Struktur der FeAl (110) Fläche zurückzuführen ist. Dies erklärt die Unstimmigkeiten
zwischen der Orientierung von FeAl zu Substrat in den hoch aufgelösten TEM Bildern und
den Röntgenmessungen.

Ein weiteres Verfahren zur Bestimmung der Kristallitgrößen und der Verkippung der
Körner stellt das sogenannte Elektronenrückstreuverfahren (engl.: Electron Backscatter
Diffraction; EBSD) dar. Durch die EBSD-Vermessung ist es zusätzlich möglich, die Orien-
tierung der Körner bezüglich des Substrats und zu ihren Nachbarn zu bestimmen [99].
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Abbildung 5.8: Ebenenanalyse von FeAl auf (000 1) Saphir: a) Bildauswahl für die Fourier-
transformation; b) Beugungsbild mit den gefilterten Reflexen; c) inverse FT der horizon-
talen Ebenen; d) inverse FT der vertikalen Ebenen.

Anhand Abb. 5.6 und Abb. 5.7 hat man gesehen, dass die Körner in der (110)-Richtung
wachsen, aber leicht verkippt sind. Dies kann durch Abb. 5.9 bestätigt werden, in der farb-
kodiert die Orientierungen der Kristallite bezüglich der Filmnormalen aufgetragen sind.
Entsprechend dem Farbdreieck können die Richtungen [100], [111] und [110] den Farben
rot, blau und grün zugeordnet werden. In den grünen Bereichen liegt die (110) Ebene des
FeAl Films parallel zur (000 1) Ebene des Substrats. Die schwarzen Flächen sind Bereiche,
in denen eine Kikuchi-Analyse nicht möglich war. Mittels des am linken Rand angegeben
Maßstabes lässt sich eine gute Übereinstimmung der Korngrößen mit den nach der Scher-
rerformel berechneten Werten und der TEM Abbildung in Schaubild 5.3 feststellen. Bei
der statistischen Analyse der Winkel zwischen den Körnern findet man, dass über 60%
der FeAl-Körner mit ihrer (110) Achse senkrecht zur Subtratoberfläche orientiert sind und
somit der Winkel zwischen ihnen 0◦ beträgt. Ein kleiner Teil von 8% weist eine Verkippung
von unter 2◦ auf, was in Einklang mit dem Beugungbild 5.7 steht. Zu einem kleinen Teil von
jeweils unter 2% treten Verkippungen der Körner bei Winkeln, die mit den Atomebenen
niedriger Millerindizes übereinstimmen, auf. Das bedeutet, dass die Körner untereinander
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Abbildung 5.9: Ortsaufgelöste EBSD-Messung eines getemperten FeAl Films auf (000 1)
Saphir; oben links: Farbdreieck für die Kodierung der Raumrichtungen; oben rechts: Re-
konstruktion der Kristallorientierung des aufgenommenen Filmbereiches bezüglich der Pro-
bennormalen; unten: Häufigkeit der Winkel zwischen den Kristalliten.

nicht beliebig verdreht sind, sondern sich bevorzugt in 30◦ (∠[211][100]), 45◦ (∠[110][100])
und 60◦ (∠[011][110]) anordnen.

Anhand der gewonnen Daten lässt sich nun eine Rekonstruktion der Grenzschicht von FeAl
auf (000 1) geschnittenem Saphir erstellen. Diese ist in Abb. 5.10 gezeigt. Die relative Lage
der Saphiratome ist farbkodiert eingetragen, wobei die schwarzen Kreise mit stärkerem
Rand den Sauerstoffatomen an der Oberfläche entsprechen. Darüber gelegt ist die Gitter-
struktur von FeAl mit gelben Kreisen gekennzeichnet. Die schwarzen Striche zwischen den
Al Atomen des FeAl Gitters geben den Schnitt entlang der (110) Ebenen wieder. Anhand
der eingezeichneten Richtungen lässt sich die Orientierung des FeAl Gitters auf dem Saphir
entsprechend vorher angegebenen epitaktische Beziehungen nachvollziehen. Es ist davon
auszugehen, dass Saphir mit einer Sauerstoffschicht den Kristall abschließt. Dies ist in
Abb. 5.10 durch die dicken schwarzen Ringe dargestellt, die sich direkt an der Saphirober-
fläche befinden. Alle anderen Atome des Saphirs sitzen unterhalb der Kristalloberfläche,
wobei der Abstand zur obersten Atomschicht in der Farbe der Ringe entsprechend der
Skala in Ångstrom kodiert ist.

Entsprechend den TEM Aufnahmen gilt die epitaktische Relation [11̄2̄]FeAl ‖ [101̄ 0]Al2O3

und [11̄1]FeAl ‖ [12̄1 0]Al2O3 . Weiterhin ist ersichtlich, dass eine Drehung des FeAl Gitters
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Abbildung 5.10: Rekonstruktion der Grenzfläche zwischen FeAl und (000 1) Saphir. Die ato-
maren Lagen der Saphiratome sind farbkodiert bezüglich der Saphiroberfläche (bei 0 nm)
angegeben. Das FeAl Gitter liegt mit Schnitt entlang der (110) Ebenen und ist mit gelben
Atomen gekennzeichnet.

in der Ebene um wenige Grad im Uhrzeigersinn auf die mittels Röntgen bestimmte epi-
taktische Relation führt. Dort gilt die Beziehung [001̄]FeAl ‖ [112̄ 0]Al2O3 bzw. [11̄0]FeAl ‖
[11̄0 0]Al2O3 . Die XRD Messung ist eine integrative Messmethode und vermisst den gesamten
Film. Jedoch sind die bei Aufnahme der Polfigur detektierten Reflexe entlang der φ-Achse
sehr scharf. Daraus lässt sich schließen, dass sich während des Temperprozesses eine Ori-
entierung einstellt und die umliegenden Körner sich entlang dieser ausrichten. Anhand der
statistischen Analyse durch die EBSD Messung kann der Anteil der in der Probenebene
gedrehten Körner mit 8% zur Gesamtfläche angegeben werden.
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5.4 Chemische Ordnung der FeAl Filme auf (000 1)

Saphir

Bisher wurde lediglich das Wachstum des FeAl Kristalls auf der (000 1) Saphiroberfläche
untersucht. Da in Kapitel 5.7 auf die Magnetisierung des FeAl Films eingegangen wird und
diese mit der chemischen Ordnung korreliert, wird eine zusätzliche Methode zur Detektion
der Ordnung benötigt.

Abbildung 5.11: a) Polfigur von FeAl (110) auf (000 1)-Saphir gemessen in der (111)-
Richtung von FeAl; b) Simulation der Reflexe mit CARINE mit zusätzlich eingetragener
Substratorientierung in marineblau.

Aufgrund der unterschiedlichen Atomformfaktoren von Fe und Al sollte der in der bcc-
Struktur verbotene (111) Reflex nachweisbar sein [100, 101]. Entsprechend klein ist die
theoretisch zu erwartende Intensität mit 3% bezüglich des (110) Reflexes mit 100% (sie-
he Anhang B.2). Hinzu kommt, dass die chemische Ordnung nicht vollständig ausgebildet
wurde und es folglich chemisch ungeordnete Bereiche gibt, die nicht zur Intensität des Re-
flexes beitragen. Weiterhin erschwert die Messung, dass der Reflex unter der Verkippung
von Ψ = 35, 26◦ gegen die Probennormale erwartet wird und damit die effektive Proben-
fläche zusätzlich verringert ist.

Insofernn kann keine quantitative Aussage über den Ordnungsgrad gemacht werden. In
Abb. 5.11 sind die in (111)Richtung gemessenen Reflexe gezeigt, wobei die Orientierung
der Probe dieselbe ist wie in Abb. 5.5. Die Position stimmt mit den in CARINE simulierten
Reflexen überein und ist ein heuristischer Hinweis auf einen guten Ordnungsgrad der FeAl
Struktur. Somit ist es möglich, durch Tempern der Probe nach der Filmdeposition nicht
nur eine epitaktische Orientierung bezüglich des Substrats einzustellen, sondern auch in
der FeAl Legierung die B2-Phase zu induzieren.
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5.5 Epitaxie von FeAl auf (112̄ 0) Saphir

Die gewonnenen Erkenntnisse aus Kapitel 5.3 implizieren nun eine Vergleichsmessung des
epitaktischen Wachstums auf Al2O3 Substraten anderer Schnittrichtungen. Dafür wurden
Saphirproben mit Schnitt entlang der (112̄ 0) und (11̄0 2) Ebenen verwendet und nach glei-
cher Methode wie im vorherigen Kapitel präpariert und auf ihre Epitaxiebeziehung zum
Substrat untersucht. .

Die (112̄ 0) Ebene ist ähnlich wie die (000 1) Ebene eine der Hauptachsen im Saphirkristall,
wobei beide senkrecht aufeinander stehen. Entgegen der 6-zähligen Symmetrie der (000 1)
Oberfläche liegt hier nur noch eine 2-zählige Symmetrie vor.

In Abb. 5.12 sind die Ergebnisse der Röntgenuntersuchung eines Fe50Al50 Films auf (112̄ 0)
Saphir dargestellt. Der Film wurde bei Raumtemperatur gewachsen und die Probe an-
schließend bei einer Temperatur von 600◦C eine Stunde lang unter UHV Bedingungen
geheizt. Anhand des Röntgendiffraktogramms in Abb. 5.12 a) erkennt man ein Wachstum
des FeAl Films entlang der [110] Richtung. Da keine weiteren Reflexe auftauchen, ist von
texturiertem oder epitaktischem Wachstum des FeAl Films auszugehen. Dies wird belegt
durch Abb. 5.12 b), in der die Polfigur des auf (112̄ 0) Saphir gewachsenen FeAl bezüglich
der (110) Reflexe dargestellt ist. Zusätzlich angegeben ist die Orientierung des Substrats
(blau). Weiterhin wurde eine zweite Polfigur entlang der (100) Ebenen aufgenommen (nicht
abgebildet). Durch die Detektion dieses Reflexes kann einerseits auf die chemische Ordnung
geschlossen werden, andererseits lässt sich die epitaktische Beziehung zwischen dem FeAl
Film und dem Saphirsubstrat herleiten (vgl. Tabelle 5.3).

Tabelle 5.3: Epitaxiebeziehung von FeAl (110) auf (112̄ 0) Saphir.

FeAl auf (112̄ 0) Saphir
Probennormale: Al2O3 (112̄ 0)‖ FeAl (110)
Probenebene 1: Al2O3 (000 1)‖ FeAl (1̄10)
Probenebene 2: Al2O3 (101̄ 0)‖ FeAl (001)
1 Orientierungsmöglichkeit

In Abb. 5.12 d) ist die Grenzschicht zwischen dem FeAl Film und dem Substrat dargestellt.
Der FeAl Film schließt sich der (112̄ 0) Saphiroberfläche atomar glatt an.

Anhand der HRTEM Beugungsbilder in Abb. 5.13 wird die Epitaxierelation aus Tabelle 5.3
bestätigt. Der Bildbereich der Beugungsdarstellung in Abb. 5.13 links umfasst sowohl den
FeAl Film als auch das Substrat. In blau sind die Reflexe des FeAl Films indiziert, in rot
und gelb die des Saphirs. In dem direkten Beugungsbild in Abb. 5.13 links sind allerdings
die theoretisch vorhandenen 〈100〉 Reflexe des FeAl Films nicht zu erkennen. Fouriertrans-
formiert man numerisch den hoch aufgelösten FeAl Film aus Abb. 5.12 d), so können die
Reflexe aufgelöst werden, was ein Indiz für die hohe chemische Ordnung in dem FeAl Film
ist.
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Abbildung 5.12: Epitaxie von FeAl auf (112̄ 0) Saphir: a) 2Θ − Ω-Diffraktogramm eines
bei 600◦C getemperten FeAl Films; die mit * versehenen Reflexe können dem Substrat
zugeordnet werden; b) Polfigur des Fe50Al50 Films in (100) Richtung; c) Simulation der
Reflexe des FeAl Films; d) HRTEM Aufnahme der Grenzschicht zwischen FeAl und (112̄ 0)
Al2O3.

Vergleicht man die Netzebenen parallel und senkrecht zur Grenzfläche, erkennt man ein
epitaktisches Wachstum des FeAl Films auf der (112̄ 0) Oberfläche von Saphir. Die Git-
ternetzebenen in der horizontalen Ebene (parallel zur Oberfläche) laufen ohne Störung
weiter. Im Gegensatz dazu fügen sich in der Probennormalen drei zusätzliche Atomrei-
hen FeAl auf 54 Atomlagen Al2O3 ein. Rechnerisch ergibt sich daraus eine Fehlanpassung
von 5,5% entlang der [000 1] Richtung an der Saphiroberfläche. Die Stufenversetzungen
sind mit schwarzen Pfeilen in Abb. 5.14c) gekennzeichnet. Nach den Literaturwerten des
Volumenmaterials [95, 97] errechnet sich eine Gitterfehlanpassung von 5,6%, was in sehr
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Abbildung 5.13: HRTEM Beugungsbild von FeAl auf (112̄ 0) Saphir (links); Die 〈100〉 Re-
flexe sind im Mikroskop nicht sichtbar, da sie in der chemisch ungeordneten FeAl Legierung
verboten sind; Rechts: In der Fouriertransformation eines Ausschnittes des FeAl Films aus
Abb. 5.12 d) kann der 〈100〉 Reflex aufgelöst werden.

guter Übereinstimmung mit dem experimentellen Wert liegt. Entlang der Richtung (101̄ 0)
des Saphirkristalls weicht die Gitterkonstante von FeAl entlang der (100) Richtung um
3,7% von der von Saphir ab. Zur Illustration obiger Berechnungen ist in Abb. 5.15 die
Rekonstruktion der Grenzschicht des FeAl Films zum Substrat dargestellt. Analog der
Oberflächenrekonstruktion auf (000 1) Saphir ist hier ebenfalls die relative Lage der Saphir-
atome farbkodiert eingetragen, wobei die schwarzen Kreise den Sauerstoffatomen an der
Oberfläche entsprechen. Darüber gelegt ist die Gitterstruktur von FeAl mit gelben Krei-
sen gekennzeichnet. Die schwarzen Verbindungslinien zwischen den Al Atomen des FeAl
Gitters geben den Schnitt entlang der (110) Ebenen wieder. Anhand der eingezeichne-
ten Richtungen lässt sich die Orientierung des FeAl Gitters auf dem Saphir entsprechend

Abbildung 5.14: Ebenenanalyse von FeAl auf (112̄ 0) Saphir: a) Bildauswahl für die Fou-
riertransformation; b) inverse FT der horizontalen Ebenen; c) inverse FT der vertikalen
Ebenen.
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Abbildung 5.15: Rekonstruktion der Grenzfläche zwischen FeAl und (112̄ 0) Saphir. Die
atomaren Lagen der Saphiratome sind farbkodiert bezüglich der Saphiroberfläche (bei 0 Å)
angegeben. Das FeAl Gitter liegt mit Schnitt entlang der (110) Ebenen und ist mit gelben
Atomen gekennzeichnet.

vorher angegebener epitaktischer Beziehungen nachvollziehen. Es kann davon ausgegan-
gen werden, dass der Saphir mit einer Sauerstoffschicht den Kristall terminiert. Dies ist in
Abb. 5.15 durch die schwarzen Ringe dargestellt, die sich direkt an der Saphiroberfläche be-
finden. Alle anderen Sauerstoffatome des Saphirs sitzen unterhalb der Kristalloberfläche,
wobei der Abstand zur höchsten Atomschicht in der Farbe der Ringe entsprechend der
Skala in Ångstrom kodiert ist. Lediglich eine Reihe Aluminiumatome oberhalb der Sauer-
stoffatome ist zur besseren Orientierung im Saphirkristall mit eingezeichnet.

Im Gegensatz zu (000 1) geschnittenem Saphir ergibt sich hier nur eine Orientierungs-
möglichkeit des FeAl Kristalls auf der (112̄ 0) Saphiroberfläche. Nichtsdestotrotz lässt sich
experimentell eine thermisch getriebene Epitaxie des FeAl Films bezüglich der Saphirober-
fläche feststellen.

5.6 Epitaxie von FeAl auf (11̄0 2) Saphir

Im Vergleich zu (000 1) und (112̄ 0) geschnittenem Saphir konnte bei (11̄0 2) geschnittenem
Saphir keine Epitaxie zwischen Film und Substrat durch Anlassen der Probe nach der Film-
deposition festgestellt werden. Die Proben wurden hierfür analog der Probenpräparation
der ersten beiden Schnittrichtungen nach der Präparation bei Raumtemperatur eine Stunde
lang bei 600◦C getempert. Auch Polfigurmessungen zeigen keine ausgezeichnete Orientie-
rung für die (110) Reflexe von FeAl.

Deponiert man den FeAl Film hingegen bei geheiztem Substrat (600◦C), erhält man das
in Kapitel 5.1 erwähnte kolumnare Wachstum der FeAl Kristallite. Anhand von Röntgen-
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beugung lässt sich eine epitaktische Beziehung vermuten, da im XRD Diffraktogramm
(Abb. 5.16 a) lediglich die intensitätsschwachen (100) und (200) Reflexe von FeAl zu er-
kennen sind. Aus der Messung der Polfigur entlang des (110) Reflexes von FeAl lässt sich

Abbildung 5.16: Epitaxie von FeAl auf (11̄0 2) Saphir: a) 2Θ−Ω-Diffraktogramm eines in-
situ getemperten FeAl Films; die mit * versehenen Reflexe sind dem Substrat zuzuordnen;
b) Polfigur des Fe50Al50 Films in (110) Richtung; c) Simulation der Reflexe des FeAl Films;
d) TEM Aufnahme der Grenzschicht zwischen FeAl und (11̄0 2) Al2O3.

das Schichtwachstum wie in Tabelle 5.4 angeben. Dies wird bestätigt durch HRTEM Bil-
der, wie sie in Abb. 5.16 d) zu sehen sind. Anhand der HRTEM Beugungsbilder in Abb.
5.17 ist ersichtlich, dass der FeAl Film auf dieser Saphirschnittrichtung keine derart ausge-
zeichnete epitaktische Beziehung gegenüber dem Substrat aufweist, wie es bei (000 1) und
(112̄ 0) Saphir festgestellt werden konnte.

Es existieren zwei Hauptdomänen, die gegenüber der Probennormalen leicht verkippt sind.
Dies lässt sich an der Aufspaltung des [100] Reflexes von FeAl in Abb. 5.17 links erken-
nen. In der Ebene weisen diese Domänen unterschiedliche Gitterkonstanten mit a1[110] =
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Tabelle 5.4: Epitaxiebeziehung von FeAl (100) auf (11̄0 2) Saphir

FeAl auf (11̄0 2) Saphir
Probennormale: Al2O3 (11̄0 2)‖ FeAl (100)
Probenebene: Al2O3 (112̄ 0)‖ FeAl (01̄1)
1 Orientierungsmöglichkeit

3, 97(2) Å und a2[110] = 3, 90(0) Å auf. Nominell sollte die Gitterkonstante von FeAl in
der [110] Richtung aLit.[110] = 4, 087 Å betragen [95]. Weiterhin sind Nebendomänen er-
kennbar über deren Kristallphase und Orientierung sich nichts aussagen lässt. Die Reflexe
der Nebendomänen sind in Abb. 5.17 orange markiert. Eine Auswertung der Gitterebene

Abbildung 5.17: HRTEM Beugungsbild von dem separat erstellten Beugungbild von FeAl
auf (11̄0 2) Saphir. Die Richtungen der Hauptdomänen sind mit roten und gelben Kreisen
markiert. In Orange sind Reflexe von Nebendomänen gekennzeichnet (links); Beugungsbild
des (11̄0 2) Saphirsubstrats. In beiden Beugungsbildern liegt die FeAl Oberfläche an der
Oberseite des Bildes (rechts).

durch inverse Fouriertransformation analog den vorher gezeigten ist hier nicht möglich, da
die Epitaxie stark gestört ist.

Entsprechend schwierig ist die Rekonstruktion der Grenzfläche zwischen FeAl und (11̄0 2)
geschnittenem Saphir. In Abb. 5.18 ist die FeAl Gitterstruktur der Saphiroberfläche über-
lagert. Die Fe Atome der FeAl Struktur sind mit gestrichelten Linien verbunden und
repräsentieren die (100) Ebene des FeAl Films. Aufgrund der schwierig zu indizieren-
den Atomlagen des Saphirkristalls ist lediglich eine Farbskala ohne Tiefenangabe für die
Höhenzuordnung der Atome in der Oberflächennormalen angegeben.

Wie man anhand der Polfigurmessungen erkennen kann, wächst der FeAl Film zwar be-
vorzugt in die (100) Richtung und ist in der Ebene in epitaktisch (11̄0 2)||(110) orien-
tiert, ist aber stark gestört aufgrund der fehlenden einfachen Anordnungsmöglichkeit auf
der Saphiroberfläche. Dies belegen die TEM Untersuchungen, die sowohl Nebendomänen
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Abbildung 5.18: Rekonstruktion der Grenzfläche zwischen FeAl und (11̄0 2) Saphir. Die
gelb gefüllten Kreise symbolisieren den FeAl Film mit Schnitt in der (100) Ebene.

als auch Verkippungen zu der oben genannten Orientierung aufweisen. Jetzt wird auch
verständlich, warum der bei Raumtemperatur deponierte FeAl Film nicht thermisch ge-
trieben eine epitaktische Beziehung zum Substrat ausbildet, wie im Falle von (000 1) und
(112̄ 0) geschnittenem Saphir. Die (11̄0 2) Oberfläche von Saphir bietet weder die passenden
Gitterabstände noch eine entsprechende Symmetrie für die Ausbildung eines epitaktischen
FeAl Films.
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5.7 Magnetismus als Maß für die chemische Ordnung

der FeAl Filme

FeAl Filme, die chemisch geordnet sind, sollten nur paramagnetisches, aber kein ferro-
magnetisches Verhalten aufweisen. In Kapitel 5.2 wurde gezeigt, dass dünne FeAl Fil-
me, die mit der Laserablation bei Raumtemperatur präpariert wurden, eine nanokris-
talline Struktur und keine chemische Ordnung besitzen. Dieser Sachverhalt geht der Li-
teratur nach einher mit einem ferromagnetischen Verhalten des FeAl Films bei Raum-
temperatur [26, 73, 102]. In Abb. 5.19 ist die Hysteresekurve eines bei Raumtemperatur
präparierten FeAl Films dargestellt. Dieser weist ein Koerzitivfeld von HK ≤ 10 Oe und
eine Sättigungsmagnetisierung von Ms = 0, 87µB/f.u. auf. Ähnliches Verhalten ist auch
bei der Präparation von FeAl Filmen mittels Sputtern [103, 104] beobachtet worden.

Wie in Kapitel 5.4 belegt, findet nach dem Tempern der FeAl Filme ein Phasenübergang
von einer nanokristallinen Phase in einen epitaktisch Film statt. Zudem findet ein Ord-
nungsprozess der ungeordneten A2 Phase in die chemisch geordnete B2 Phase statt. An-
hand der in Kapitel 2.1 vorgestellten Beobachtungen sollte während des Temperns ein
magnetischer Phasenübergang von ferro- nach paramagnetisch vonstatten gehen. Nach-
dem die Probe für eine Stunde bei 600◦C getempert wurde, ordnet sich der FeAl Film
strukturell und chemisch, wie bereits in den Kapiteln 5.3 und 5.4 beschrieben worden ist.
Dies hat zur Folge, dass die ferromagnetische Kopplung verschwindet und der Film nur
noch paramagnetisch mit einem äußeren Feld wechselwirkt (vgl. Abb. 5.19).

Für die Untersuchung einer möglichen Abhängigkeit von der Korngröße, deren Orientie-
rung und dem Überführen des FeAl Films in die paramagnetische Phase, sind äquivalente
FeAl Filme auf Al2O3 Substrate unterschiedlicher Schnittrichtungen deponiert worden.
Durch schrittweises Anlassen und der anschließenden Struktur- und Magnetometriemes-
sung lassen sich Schlüsse auf den Einfluss der Substratorientierung, auf die Ausbildung der
strukturellen sowie der chemischen Ordnung ziehen.

Experimentell wurden die FeAl Filme auf eine bestimmte Temperatur angelassen und für
exakt eine Stunde gehalten. Der Vergleichbarkeit wegen sind präparierte, aber noch nicht
getemperte Filme in mehrere Stücke geteilt worden, die einzeln untersucht wurden. Da-
mit wird ausgeschlossen, dass ein vorheriger Temperschritt Einfluss auf die Magnetisie-
rung der nächsten Ausheizstufe hat. Die Temperschritte erfolgten stets unter Vakuum
(p ≤ 5 · 10−8 mbar), um einer Oxidation der Filme vorzubeugen. Die auf Raumtemperatur
abgekühlten Proben wurden mit Röntgendiffraktometrie- und SQUID Magnetometriemes-
sungen auf ihre Eigenschaften untersucht. Anhand der Röntgenanalyse in Bragg-Brentano
Geometrie kann über die Verbreiterung der Reflexe auf die Korngröße geschlossen werden.
Die hier interessante Größe ist die Sättigungsmagnetisierung MS des ferromagnetischen
Anteils des FeAl Films. Da der Sättigungsmagnetisierung ein paramagnetischer Anteil für
alle H 6= 0 Oe überlagert ist, wird in dem linearen Bereich der Sättigung eine Regressions-
gerade angepasst und deren Achsenabschnitt bei H = 0 Oe als Maß für die Sättigung MS

des ferromagnetischen Anteils des FeAl Films herangezogen (vgl. Abb. 5.19). Dabei ist zu
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Abbildung 5.19: Hysteresekurven von gleichzeitig präparierten FeAl Filmen auf (112̄ 0)
geschnittenem Saphir für verschiedene Temperaturen. Aufgrund des der Hysterese
überlagerten paramagnetischen Anteils wird der in Sättigung getriebene ferromagnetische
Anteil mit einer Regressionsgeraden angepasst, wobei die Ordinate H = 0 Oe die ferroma-
gnetische Sättigung MS wiedergibt.

erwähnen, dass die Proben durchweg auf die Magnetisierung in der Filmebene vermessen
wurden.

Abb. 5.20 zeigt für verschiedene Schnittrichtungen des Saphirsubstrates die Sättigungs-
magnetisierung und die Korngröße in Abhängigkeit von der Temperatur. Alle FeAl Filme
besitzen nach der Deposition eine Magnetisierung zwischen 0, 75µB/f.u. und 0, 85µB/f.u.,
welche beim Anlassen monoton abnimmt. Dabei wurde festgestellt, dass bei (000 1) und
(112̄ 0) geschnittenem Saphir ein drastischer Abfall der Magnetisierung bei einer Tempera-
tur von etwa 300◦C einsetzt. Ab einer Temperatur von 400◦C sinkt die Magnetisierung auf
unter 6% der ursprünglichen Magnetisierung. Vergleicht man dies mit FeAl auf (11̄0 2) ge-
schnittenem Saphir, liegt die Temperatur, bei der die Magnetisierung signifikant abnimmt,
oberhalb von 470◦C. Das ferromagnetische Moment lässt sich bei einer Temperatur von
520◦C lediglich auf 18% des ursprünglichen Wertes erniedrigen.

Betrachtet man die Korngröße, so ergibt sich nach der Filmdeposition bei Raumtempera-
tur eine nanokristalline Struktur mit Körnern von unter 100 Å, die statistisch orientiert
auf dem Substrat haften. Bei allen Substratschnittrichtungen wird die Korngröße aus dem
(110) Reflex von FeAl bestimmt. Dabei vergrößert sich die Korngröße ab einer Temperatur
von 360◦C in den Filmen auf (000 1) und (112̄ 0) geschnittenem Saphir stark. Während bei
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Abbildung 5.20: Sättigungsmagnetisierung MS und Korngrößen von FeAl Filmen auf un-
terschiedlich geschnittenen Al2O3 Substraten.
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470◦C auf (000 1) Saphir lediglich Körner mit einer mittleren Größe von 1000 Å gemessen
werden können, ergeben sich in den FeAl Filmen auf (112̄ 0) Saphir einerseits Körner mit
einer Größe von 2000 Å, anderseits auch Körner einer anderen Gitterkonstante mit 500 Å.
Bei den Filmen auf (11̄0 2) geschnittenen Substraten ist der (110) Reflex von FeAl sehr
schwach ausgeprägt und verschwindet vollständig bei höheren Temperaturen, weshalb die
Korngrößenbestimmung mit dieser Methode mit einem großen Fehler behaftet ist. Im Ver-
gleich dazu tritt der Phasenübergang von ferro- nach paramagnetisch bei den FeAl Filmen
auf (11̄0 2) geschnittenem Saphir erst bei einer Temperatur oberhalb von 470◦C auf. Gleich-
zeitig wachsen die FeAl Körner nur schwach in ihrer Größe. Da sich die Korngrößen erst ab
einer Temperatur von 350◦C dramatisch ändern, kann bei (000 1) und (112̄ 0) geschnitte-
nen Substraten davon ausgegangen werden, dass sich die chemische Ordnung unabhängig
von der Korngröße einstellt, da die Magnetisierung schon unterhalb von 350◦C deutlich
absinkt.

Im Gegensatz dazu scheint die Diffusion der Fe und Al Atome, welche zur Ausbildung der
chemischen Ordnung notwendig ist, bei (11̄0 2) geschnittenem Saphir gehemmt. Einerseits
kann keine vollständige Epitaxie durch nachträgliches Tempern des FeAl Films erreicht
werden, andererseits liegt die Temperatur für den Übergang in die paramagnetische Phase
oberhalb von 470◦C. Daraus lässt sich der Schluss ziehen, dass bei den hier deponier-
ten Filmdicken (< 50 nm) ein starker Einfluss der Substratoberfläche vorliegt. Diese kann
im Fall von (000 1) und (112̄ 0) geschnittenem Saphir eine thermisch getriebene Epitaxie
unterstützen, welche Vorraussetzung für den magnetischen Phasenübergang ist. Bei dem
(11̄0 2) geschnittenem Saphir hingegen hemmt die Oberfläche nicht nur die Ausbildung
der chemischen Ordnung sondern auch das Wachstum der Körner. Daraus resultiert eine
wesentlich höhere Anlasstemperatur für den magnetischen Phasenübergang in dem FeAl
Film.

Für die Bestimmung von Verspannungen in den FeAl Filmen wurden die Gitterkonstanten
der FeAl Filme anhand der Röntgendiffraktogramme berechnet. Die Gitterkonstanten der
FeAl Filme sind in Abb. 5.21 in Abhängigkeit von der Temperatur gezeigt. Die mit stei-
gender Anlasstemperatur abnehmende Gitterkonstante ist in guter Übereinstimmung mit
den Beobachtungen anderer Arbeitsgruppen [26], bei welchen die FeAl Legierung durch
Kugelmahlen nanokristallin pulverisiert wurde. Weiterhin ist in Abb. 5.21 oben die relati-
ve Intensität der (110) Reflexe des FeAl Films aufgetragen. Aufgrund der nanokristallinen
Struktur beträgt unmittelbar nach der Deposition die Intensität der Reflexe unter 2% der
maximalen Intensität des zuletzt getempertem Films. Überdies skaliert die Intensität der
Reflexe einerseits mit der Korngröße, andererseits mit dem Gitterabstand des FeAl Films.
Bei (000 1) und (112̄ 0) geschnittenem Saphir erreicht die Intensität des FeAl(110)Reflexes
schon sehr große Werte (> 900 Å) bei einer Temperatur von T < 430◦C. Dies entspricht
auch der Temperatur, bei der die FeAl Körner an Ausdehnung gewinnen. Dem entgegen
steht das Kornwachstum und die Reflexintensität von FeAl auf (11̄0 2) geschnittenem Sa-
phir. Die Ausbildung größerer Körner wird durch die fehlende geeignete Kristalloberfläche
behindert, was sich in der hohen Anlasstemperatur von T > 500◦C widerspiegelt.
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Anhand der Gitterkonstanten lassen sich keine Unterschiede beim Tempern der FeAl Fil-
me auf den unterschiedlich geschnittenen Saphirsubstraten feststellen. Betrachtet man die
Korngröße, ergeben sich die größten Körner mit 2000 Å in FeAl Filmen auf (112̄ 0) ge-
schnittenem Saphir bei einer Temperatur von etwa 470◦C. Auf (000 1) geschnittenem Sa-
phir bleibt die Korngröße ab einer Temperatur von 420◦C konstant mit 1000 Å.

Auf allen Substratschnittrichtungen kann der chemisch geordnete Zustand der FeAl Films
eingestellt werden. Allerdings differieren die dafür notwendigen Temperaturen sehr stark.
Außerdem variiert die erhaltene Korngröße ebenfalls mit dem verwendeten Substrat. Aus
der Sichtweise mutmaßlicher Anwendungen wäre ein FeAl Film auf (112̄ 0) geschnittenem
Saphir die beste Lösung, da sich hier ein nahezu perfekter paramagnetischer Film mit einer
großen Korngröße einstellt, der schon mit Temperaturen unterhalb von T = 500◦C erreicht
werden kann.
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Abbildung 5.21: Die relative Intensität der FeAl (110) Reflexe steigt mit wachsender Korn-
größe an. Dies gilt für alle Substratschnittrichtungen, wobei die Korngröße bei (000 1) und
(112̄ 0) geschnittenem Saphir bei kleineren Temperaturen deutlich ansteigt (oben). Die La-
ge der (110) FeAl Röntgenreflexe schiebt mit höherer Temperatur zu größeren 2Θ-Winkeln,
was einer Verkleinerung der Gitterkonstanten entspricht (unten).



Kapitel 6

Ionenbestrahlung von FeAl Filmen

Zur Untersuchung des schrittweisen Übergangs eines kristallinen Materials in einen struk-
turell gestörten oder sogar amorphen Zustand ist die Ionenbestrahlung ein elegantes Werk-
zeug. Sie erlaubt die Modifikation oberflächennaher Bereiche, wobei die Eindringtiefe und
der damit verknüpfte differentielle Strahlenschaden durch Variation der Ionenenergie auf
die dünnen FeAl Filme optimiert werden kann. Typischerweise werden die zu untersu-
chenden Proben flächig bestrahlt, wobei die Idee der selektiven Modifikation durch lokal
fokussierte Ionenbestrahlung, speziell bei dem durch Bestrahlung induzierten magnetischen
Phasenübergang in FeAl, durchaus einige sehr interessante funktionelle Aspekte aufweist
[31, 105]. Mit dem Wissen um die Präparation dünner und in der B2-Phase geordneter
FeAl-Filme stellt sich die Frage, ob sich die Filme analog den bisher auf Magnetismus
untersuchten FeAl Vollmaterialproben verhalten. Charakteristische Messgrößen sind die
Suszeptibilität und das Koerzitivfeld, sowie nach numerischer Integration der Fläche unter
den Suszeptibilitätskurven die Sättigungsmagnetisierung und die Remanenz. Einen Zugang
zu diesen Größen erhält man durch die in-situ Messtechnik mittels des am Ionenbeschleu-
niger angeflanschten AC-Suszeptometers.

Um die Ionenbestrahlungen mit unterschiedlichen Projektilmassen und Energien verglei-
chen zu können, wurde der Strahlenschaden eines 65 nm dicken FeAl Films in einer Tiefe
von 30 nm als Referenzwert herangezogen. Durch SRIM-Simulationen [47, 52] konnten für
einen 65 nm dicken FeAl Film die in Tabelle 6.1 angegebenen Schädigungen/Fluenz simu-
liert werden. Die Fluenzen in den Bestrahlungen wurden dabei anhand der Simulationen

Tabelle 6.1: Schädigung eines 65 nm dicken FeAl Films in 30 nm Tiefe und Sputterkoeffizient
der Oberfläche von FeAl errechnet mit SRIM [52] .

Projektil Energie Kollisionen Strahlenschaden Sputterrate

(keV) ( #
Å·Ion

)
(

dpa
1·1014 Ionen

) (
Atome

Ion

)
Ne+ 300 0,28 0,034 0,4
Ar+ 350 1,00 0,121 1,0
Kr+ 350 3,00 0,364 3,5
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so gewählt, dass die Strahlenschäden zwischen einem und maximal zwei dpa betragen.
Sämtliche Bestrahlungen wurden bei T = 310 K durchgeführt, da bei dieser Temperatur
FeAl in die ferromagnetische Phase überführt werden kann und Vergleichsmessungen mit
SQUID Magnetometrie durchgeführt werden können, ohne dass Temperaturänderungen
die Proben beim Transport (T = 295 K) nach der Bestrahlung verfälschen.

Durch die Messung der AC-Suszeptibilität lassen sich leicht das Koerzitivfeld HC und die
Sättigungsmagnetisierung MS als Funktion der Fluenz bestimmen. Für diese Messungen
wurden eine paramagnetische Fe52Al48 Probe mit einfach geladenen Neonionen bei einer Be-
schleunigungsenergie von 300 keV bei T = 310 K beschossen. In Abb. 6.1 ist die Änderung
der Suszeptibilität dargestellt. Aufgetragen ist dabei der Realteil der Suszeptibilität χ

′
als

Funktion der magnetischen Feldstärke HDC , wobei die Amplitude des alternierenden Felds
mit Hac = 0, 25 Oe gewählt worden ist.

Abbildung 6.1: Suszeptibilität eines anfänglich paramagnetischen Fe52Al48 Films, der mit
300 keV Ne+ Ionen bei T = 310 K bestrahlt wurde.

Der zunächst paramagnetische Film gewinnt ab einer Fluenz von φ = 3 · 1014 Ne+/cm2

an ferromagnetischem Anteil, erkennbar an der sich vergrößernden Fläche unterhalb der
Suszeptibilitätskurve. Diese ist ein Äquivalent für die Sättigungsmagnetisierung (vgl. Glei-
chung 4.16).

An Proben derselben Charge wurden ebenfalls Bestrahlungen mit Ar+ Ionen und Kr+ Io-
nen bei 350 keV durchgeführt. Die Suszeptibilitätskurven für Argon und Krypton sind in
Abb. 6.2 dargestellt. Vergleicht man die Suszeptibilitätskurven miteinander, fällt bei der
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Abbildung 6.2: Suszeptibilität von Fe52Al48 unter Ionenbestrahlung; oben: Bestrahlung von
FeAl mit 350 keV Ar+ Ionen; unten: Bestrahlung von FeAl mit 350 keV Kr+ Ionen.
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mit dem relativ leichten Neon bestrahlten Probe die scharfen Flanken neben den Maxima
der Suszeptibilitätskurve auf. Bei den mit den schwereren Ionen Ar und Kr bestrahlten Fil-
men verbreitert sich die Suszeptibilitätskurve. Jede Suszeptibilitätskurve weist nur ein ein-
ziges Maximum auf, das zu beiden Seiten monoton abfällt. Dies bedeutet im Rückschluss,
dass die Hysteresekurven nach der Bestrahlung mit leichten Ionen eine höhere Squareness
im Vergleich zu den mit schwereren Ionen bestrahlten Proben besitzen.

6.1 Magnetisierung von ionenbestrahlten FeAl Filmen

Der Strahlenschaden hängt von der Masse der verwendeten Projektile ab, d.h. je schwe-
rer die Ionensorte gewählt wird, desto weniger Fluenz wird für die Erzeugung der De-
fekte in dem FeAl Film benötigt [52, 60]. Zur absoluten Skalierung des ferromagneti-
schen Verhaltens von FeAl Filmen wurde unmittelbar nach der letzten Bestrahlung die
Sättigungsmagnetisierung mittels SQUID-Magnetometrie bestimmt. Aus den später im
Detail diskutierten Hysteresekurven (Abb. 6.6) ist ersichtlich, dass die Filme bereits ab
sehr kleinen magnetischen Feldern mit H < 50 Oe in Sättigung getrieben werden können.
Unter Verwendung von Gleichung 4.16 kann die aus den Suszeptibilitätskurven numerisch
bestimmte Fläche in eine relative Sättigungsmagnetisierung umgerechnet werden, die auf
den Absolutwert skaliert werden kann. In Abb. 6.3 sind die Sättigungsmagnetisierungen bei
Bestrahlung mit verschiedenen Projektilen über der Fluenz in logarithmischem Maßstab
aufgetragen.

Diese Messergebnisse stehen qualitativ in Einklang mit Resultaten anderer Gruppen bezüg-
lich des Magnetisierungsverhaltens bei Verwendung verschieden schwerer Projektile [60].
Dabei wurde ebenfalls ein rascherer Anstieg der Sättigungsmagnetisierung als Funktion
der Fluenz beobachtet, je mehr Masse die Ionensorte aufwies. Betrachtet man die Defekt-
typen, die bei den Stoßprozessen generiert werden, ergeben sich bei den leichten Ionen
hauptsächlich Paare von Zwischengitteratomen und Leerstellen, die im Allgemeinen auf-
grund ihrer hohen Diffusionsgeschwindigkeit schnell ausheilen können. Bei den schweren
Ionen hingegen bilden sich räumlich dicht gepackte Stoßkaskaden aus, wobei die in den
Subkaskaden erzeugten Defekte instantan nach ihrer Erzeugung einfrieren. Daher wird mit
steigendem Atomgewicht des Projektils für den gleichen Zuwachs der Magnetisierung we-
niger Fluenz benötigt [106]. Allerdings ist es nicht möglich mit Ionenbestrahlung bei 310 K
die nach der Präparation vorherrschende Sättigungsmagnetisierung zu erreichen. Diese ist
in Abb. 6.3 durch die gestrichelte Linie gekennzeichnet. In andere Gruppen konnte eine
Sättigungsmagnetisierung erreicht werden, wobei experimentell Unterschiede bezüglich der
Bestrahlung und der Messmethodik bestehen. Zum einen erfolgte die Bestrahlung an FeAl
Vollmaterial mit Edelgasionen der Energie 2..45 keV, zum anderen wurde die Magnetisie-
rung mittels des magneto-optischen Kerreffekts gemessen.

Für einen Vergleich der verschiedenen Projektile untereinander wurde die Fluenz mit den
in Tabelle 6.1 vorgestellten Simulationsdaten in den jeweiligen Strahlenschaden (dpa) um-
gerechnet. Trägt man die auf die Sättigung normierte Magnetisierung aller Bestrahlungen
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Abbildung 6.3: Sättigungsmagnetisierung der Fe52Al48 Filme nach Ionenbestrahlung mit
Projektilen unterschiedlicher Masse (Ne+, Ar+, Kr+).

über dem Strahlenschaden auf, zeigen die Magnetisierungskurven denselben Trend, wo-
bei die ersichtlichen Abweichungen einerseits auf die relative Unsicherheit von 10% in der
Fluenz, andererseits auf die unterschiedlichen Defekttypen des FeAl Films zurückgeführt
werden können (vgl. Abb. 6.4).

Hieraus lässt sich schließen, dass nach der Deposition der FeAl Filme diese einen stabilen,
ungeordneten und ferromagnetischen Anfangszustand besitzen, der nicht durch Ionenbe-
strahlung bei Raumtemperatur mit Fluenzen kleiner einem dpa erreicht werden kann (vgl.
Abb. 6.4). Da hier davon ausgegangen werden kann, dass es sich bei dem Phasenübergang
von para- nach ferromagnetisch um ein Perkolationsproblem handelt [107–110], sollte sich
eine statistische Besetzung der Fe und Al Atome in der bcc-Gitterstruktur spätestens
dann eingestellt haben, wenn jedes Atom im Mittel einmal versetzt wurde (1 dpa). Ent-
gegen den bisher bekannten Modellen bei der Beschreibung einer Widerstandserhöhung
durch Bestrahlung in amorphen und nanokristallinen Metallen passt hier aber kein ein-
faches Exponentialgesetz der Form M = M0 · [1− exp(−b · φ)] für die Beschreibung der
wachsenden Magnetisierung mit zunehmender Fluenz [53, 57]. Für einen Vergleich der Ma-
gnetisierungsänderung und der Widerstandsänderung von dünnen, legierten FeAl Filmen
(B2-Phase) unter Ionenbestrahlung gibt es bisher keine Veröffentlichungen. Hauptsächlich
wurde das Widerstandsverhalten von FeAl Multilagen während des Ionenstrahlmischens
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Abbildung 6.4: Sättigungsmagnetisierung der Fe52Al48 Filme als Funktion des Strahlenscha-
dens für verschiedene Projektile (Ne+, Ar+, Kr+). Bei einem Strahlenschaden von einem
dpa zeichnet sich kein Sättigungsverhalten der Magnetisierung gegenüber der Fluenz ab,
wie man im einfachsten Modell atomarer Unordnung erwarten würde.

untersucht, wobei die dabei verwendeten Fluenzen sehr viel größer sind (450 keV Xe+ mit
maximal 1 · 1016 Ionen/cm2) [51, 57]. Dies entspräche umgerechnet auf die hier gezeigten
Bestrahlungen einem Strahlenschaden von 72 dpa, wobei ein Vergleich zu obigen Bestrah-
lungen schon aufgrund des unterschiedlichen Ausgangszustands der Filme (FeAl Multilagen
↔ nanokristalliner FeAl Film) nicht zulässig ist.

Eine Erklärung dieses ungewöhnlichen magnetischen Verhaltens lässt sich durch Ausschluss
verschiedener Kriterien eingrenzen. Da bei der hier durchgeführten Ionenbestrahlung im-
mer Sputtereffekte an der Oberfläche auftreten, könnte ein Abtrag des FeAl Films an der
Oberfläche zu einer verringerten Sättigungsmagnetisierung aufgrund der fehlenden ma-
gnetischen Momente der Eisenatome führen. Im Fall der Kr+ Bestrahlung würde nach
Berechnung anhand der aus SRIM gewonnenen Daten die Schichtdicke des FeAl Films um
13% geschmälert pro geschossenem dpa. Die zunächst angenommenen Sputterkoeffizienten
stimmen allerdings nicht mit den experimentellen Beobachtungen überein. Dies kann an-
hand von RBS Messungen belegt werden, die sowohl vor, als auch nach der Bestrahlung
an den FeAl Filmen durchgeführt wurden. In Abb. 6.5 sind die RBS Spektren gezeigt,
wobei die Messwerte als Symbole dargestellt und die mit XRUMP simulierten Kurven
über die Messpunkte gelegt sind. Weiterhin sind, unter Berücksichtigung der verwendeten
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Abbildung 6.5: RBS Spektren von Fe52Al48 Filmen vor und nach den angegebenen Be-
strahlungen: Je höher die Projektilmasse, desto stärker findet ein Ionenstrahlmischen an
der Grenzschicht FeAl zu Saphir statt. Zusätzlich angegeben sind die mit XRUMP erstell-
ten Simulationen für die Bestimmung der Schichtdicken und der Stöchiometrie. Die Pfeile
markieren die Rückstreuenergie der He2+ Ionen für die entsprechenden Elemente an der
Probenoberfläche.

Strahlparameter (He2+, 700 keV), die Rückstreuenergien von Fe, Al und O für sich an der
Probenoberfläche befindende Atome markiert.

Die Schichtdicken aller Filme bleiben bei allen Proben nahezu erhalten, erkennbar an der
Energieverteilung der Rückstreuenergie von Eisen. Dies ist in Abb. 6.5 mit dem violett
schraffierten Bereich markiert. Anhand der Simulation mit XRUMP beträgt die FeAl Film-
dicke nach dem Tempern der Probe 64 nm bei einer Stöchiometrie von Fe50Al50 (vgl. Tab
6.2). Da das Energiespektrum im Bereich zwischen 400 keV und 450 keV nicht Null ist,
weist dies auf Ionenstrahlmischen von Eisen in den Saphirkristall hin, wobei der relati-
ve Anteil von Fe in dem Al2O3 Kristall unter 4 atom-% liegt. In der Simulation ist der
vorliegende Gradient der Eisendiffusion mit einem linearen Abfall über eine Schichttiefe
von 180 nm simuliert worden. Bei den ionenbestrahlten Filmen kann zunächst bei allen
drei Proben eine Oxidschicht an der Oberfläche konstatiert werden, die im Falle von Ne+

und Ar+ zu einer Dicke von 3 nm simuliert wurde. Gleichzeitig tritt an der Grenzschicht
zwischen dem FeAl Film und der Saphiroberfläche durch die Bestrahlung ein Ionenstrahl-
mischen beider Schichten auf, wodurch sich Sauerstoff aus dem Saphirkristall in dem FeAl
Film einlagert. Am deutlichsten ist dieser Effekt im Falle der Kr+ Bestrahlung zu erken-
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Tabelle 6.2: Parameter zur Simulation der RBS Spektren mittels XRUMP [88].

getempert Ne+ Ar+ Kr+

Ionenbestrahlung – 300 keV 350 keV 350 keV
3, 7 · 1015 1/cm2 2, 0 · 1015 1/cm2 5, 5 · 1014 1/cm2

Schicht 1 3 nm 3 nm 50 nm†

(Oberfläche) Fe25Al25O50 Fe25Al25O50 Fe16,6Al33,3O50

Fe20Al20O60

Schicht 2 65 nm 60 nm 62 nm 38 nm†

(FeAl Film) Fe50Al50 Fe50Al50 Fe43,9Al55,8O0,3 Al50Fe50

Al28,5Fe28,5O42,8

† Hier wurde eine linearer Stöciometriegradient vom oberen zum unteren Wert
angenommen.

nen anhand der häufigen Detektionsereignisse in dem Energiebereich zwischen 400 keV und
450 keV. Dementsprechend ergeben sich auch die Stöchiometrien der FeAl Filme, wobei im
letzten Fall eine lineare Änderung der Stöchiometrie über der Schichttiefe für eine stimmige
Simulation des Kr+ bestrahlten FeAl Films angenommen werden musste.

Durch den Vergleich zwischen den experimentellen und den simulierten RBS Spektren
lassen sich Sputtereffekte ausschließen, da die Schichtdicken der bestrahlten Proben na-
hezu der nach dem Tempern beobachteten Schichtdicke entsprechen. Somit kann Ober-
flächensputtern als Ursache des abnormalen magnetischen Verhaltens ausgeschlossen wer-
den. Die durch RBS Messungen und auch durch TEM Untersuchungen bestätigte Oxi-
dation der Oberfläche der FeAl Filme (vgl. Kap. 5.2) würde zu einer Erniedrigung des
magnetischen Gesamtmoments aufgrund des antiferro- und ferrimagnetischen Verhaltens
von Eisenoxiden führen [90]. Zur Messung einer elementspezifischen Oxidation derart, dass
nur Aluminium oxidiert und das Eisen metallisch und damit ferromagnetisch bleibt, ist
obige Messung nur bedingt geeignet, leider allerdings nicht sensitiv genug (vgl. [45]). Inso-
fern kann die Oxidation der Oberfläche ebenfalls nicht das magnetische Verhalten erklären.

Anhand obiger RBS Messungen erkennt man bei fortlaufender Bestrahlung, dass sich ei-
nerseits Eisen in dem Saphirsubstrat, andererseits Sauerstoff in dem FeAl Film befindet.
Der Grund dafür liegt in der ionenstrahlgetriebenen Durchmischung der Grenzschicht auf-
grund von Kollisionen der penetrierenden Ionen mit dem Targetmaterial. Sauerstoff kann
dabei einerseits von der Oberfläche in den FeAl Film getrieben werden, andererseits über
Stoßkaskaden aus der Saphirschicht in den FeAl Film gelangen. Beide Prozesse führen zu
einer Anreicherung von Sauerstoff in dem FeAl Film mit steigender Fluenz. Unter der An-
nahme, dass Sauerstoff in der FeAl Schicht defektstabilisierend wirkt [111], gelangt man
zu folgendem Modell: Bei kleinen Fluenzen heilt ein Großteil der durch den Ionenstrahl
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induzierten Defekte in dem FeAl Film auf sehr kurzer Zeitskala aus, was sich in einem nur
geringen Anstieg der Magnetisierung darstellt. Mit fortschreitender Bestrahlung erhöht sich
die Anzahl der defektstabilisierenden Sauerstoffatome, was bei Raumtemperatur zu einem
nahezu linearen Anstieg der Magnetisierung mit der Fluenz führt. Für eine folgerichtige
Interpretation obigen Verhaltens mit der letzten Annahme würde eine Bestrahlung mit
Sauerstoffionen Aufschluss geben, da bei geeigneter Implantationsenergie der Sauerstoff in
dem FeAl Film deponiert werden kann. Das daraus resultierende magnetische Verhalten
sollte denselben Verlauf über der Fluenz aufweisen.

6.2 Koerzitivfeld von ionenbestrahlten FeAl Filmen

Unabhängig von den ermittelten Sättigungsmagnetisierungen der FeAl Filme lassen sich
die Koerzitivfelder aus den Suszeptibilitätskurven direkt ablesen. Für die Bestimmung der
Koerzitivfelder nach Ionenbestrahlung wird davon ausgegangen, dass das Maximum der
Suszeptibilität mit dem Nulldurchgang der Hysteresekurve übereinstimmt. Diese Annah-
me konnte durch Messung von Hysteresekurven mittels SQUID-Magnetometrie bei aus-
gewählten Fluenzen bestätigt werden. In Abb. 6.6 sind die Koerzitivfelder der zuvor be-
schriebenen Suszeptibilitätskurven dargestellt. Zusätzlich sind die Hysteresekurven aus-
gewählter Fluenzen bei der Bestrahlung mit Ar+-Ionen als Inset eingetragen. Auffällig an
den über dem Strahlenschaden aufgetragenen Koerzitivfeldern ist das Maximum des Koer-
zitivfeldes bei einem Strahlenschaden von 0,2 dpa, welches unabhängig von der Ionensorte
auftritt. Bei höheren Fluenzen sinkt die Sättigungsmagnetisierung ab, bis sie bei etwa
0,6 dpa einen konstanten Wert annimmt.

Der Grund des ausgeprägten Maximums des Koerzitivfeldes bei 0,2 dpa liegt in einer in-
homogenen Filmmagnetisierung bei Bestrahlungen mit kleinen Fluenzen. Die geschädigten
Volumina verhalten sich ferromagnetisch aufgrund der statistischen Besetzung der Fe und
Al Atome in der A2-Phase. Am Anfang tritt keine Kopplung zwischen den durchmisch-
ten, chemisch ungeordneten Bereichen auf. Jedes ferromagnetische Volumen spürt nur die
es umgebende paramagnetische Matrix und kann deswegen als unabhängiges, magneti-
sches Teilchen in einer nahezu isotropen Umgebung angenommen werden. Belegt wird dies
durch die bei 0,1 dpa gezeigte Hysteresekurve in Abb. 6.6. Das langsame Erreichen der
Sättigungsmagnetisierung nach Durchlaufen der Remanenz weist Parallelen zu dem Hys-
tereseverhalten von eindomänigen, magnetisch entkoppelten Teilchen auf [112].

Mit steigendem Strahlenschaden fangen die einzelnen ferromagnetischen Bereiche an zu
überlappen. Dies muss nicht zwangsläufig bedeuten, das auch die strukturell gestörten
Bereiche schon überlappen, da die Kopplungslänge der ferromagnetischen Dipol-Dipol-
Wechselwirkung sehr viel größer ist als das strukturell geschädigte Volumen. Bei fortlau-
fender Bestrahlung überlagern sich die ferromagnetischen Bereiche in der Filmebene, wes-
wegen eine Formanisotropie auftritt, welche die Magnetisierung in die Filmebene zwingt
[113]. Eine kristalline Anisotropie sollte einerseits aufgrund der statistischen Anordnung der
Fe Atome im bcc-Gitter, andererseits wegen der großen Zahl ionenstrahlinduzierter Gitter-
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Abbildung 6.6: Koerzitivfeld ionenbestrahlter Fe52Al48 Filme als Funktion des Strah-
lenschadens in dpa. Die Hysteresekurven bei ausgewählten Fluenzen zeigen die
Übereinstmmung zwischen maximaler Suszeptibilität und dem Nulldurchgang der Hys-
teresekurven.

defekte klein sein. Interessant ist nun genau der Punkt, ab dem die magnetischen Volumina
anfangen wechselzuwirken und sich aufgrund der Formanistropie die leichte Achse der Ma-
gnetisierung entlang des FeAl Films einstellt. Im Experiment sollte dies Auswirkungen auf
die Magnetisierungskomponenten parallel und senkrecht zur Filmoberfläche haben.

Dafür wurde ein weiterer Fe48Al52 Film mit einer Dicke von d = 32 nm präpariert und an-
schließend bei 500◦C für 1 Stunde getempert. Das magnetische Moment wurde nach jedem
Bestrahlungsschritt in der Filmebene und senkrecht dazu mittels SQUID-Magnetometrie
bestimmt. Die gewonnen Hysteresekurven sind in der Abb. 6.7 gezeigt. Die Bestrahlung
des Films erfolgte mit 350 keV Ar+-Ionen mit den Fluenzen φ1 = 1 · 1014 Ionen/cm2,
φ2 = 2 · 1014 Ionen/cm2 und φ3 = 1 · 1015 Ionen/cm2 bei Raumtemperatur. Für die Aus-
wertung wurde die Hälfte des Hubs der Hysterese herangezogen, welcher in der Filmebene
äquivalent der Sättigungsmagnetisierung ist. In der schweren Achse der Magnetisierung
senkrecht zur Filmebene ist der Hub der Hysterese wesentlich geringer aufgrund der oben
beschriebenen Formanisotropie. Anhand von Abb. 6.7 erkennt man eine Restmagnetisie-
rung in der Filmebene von M = 0, 017µB/f.u. bei H = 0 Oe. Entsprechend hartmagne-
tisch verhält sich die Magnetisierung des Films nach der Präparation in der Senkrechten
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Abbildung 6.7: Hystereseverhalten eines Fe48Al52 Films gemessen mit SQUID Magnetome-
trie in der Filmnebene (links) und senkrecht dazu (rechts).

zur Filmoberfläche, wobei der Hub der Magnetisierung senkrecht zur Oberfläche um einen
Faktor 2,5 geringer ist als parallel zu ihr. Der FeAl Film zeigt nach der thermischen Be-
handlung ein remanentes Verhalten, was auf nicht vollständig chemisch geordnete Bereiche
zurückgeführt werden kann.

Wie zu erwarten steigt nach der Argonbestrahlung mit einem äquivalenten Strahlenscha-
den von 0,1 dpa der Hub der Hysterese in beiden Orientierungen an (vgl. Abb. 6.8). Die
Sättigungsmagnetisierung in der Ebene ist etwa einen Faktor 13 größer als die erreichte
Magnetisierung senkrecht zur Filmebene. Dies kann einerseits mit der anfänglichen Rest-
magnetisierung, andererseits mit der zufälligen Erzeugung des Strahlenschadens in dem
FeAl Film begründet werden. Mit fortschreitender Bestrahlung wächst die Magnetisierung
in der Filmebene monoton an, wohingegen die Magnetisierung senkrecht dazu ein Ma-
ximum bei 0,2 dpa durchläuft. Das ist genau dann der Fall, wenn die ferromagnetischen
Bereiche noch nicht überlappen, zwischen den ferromagnetischen Volumina aber bereits
eine Dipol-Dipol-Wechselwirkung einsetzt. Wegen der noch schwach ausgeprägten Form-
anisotropie ergibt sich daher für eine Änderung der Magnetisierungsrichtung entlang der
Filmebene ein größeres Koerzitivfeld, welches in Abb. 6.6 dem bei einem Strahlenschaden
von 0,2 dpa auftretenden Maximum zugeordnet werden kann. Durch weitere Bestrahlung
wachsen die ferromagnetischen Volumina an, bis der gesamte Film homogen strukturell
geschädigt ist.

In Abb. 6.9 ist obige Interpretation der Messdaten grafisch dargestellt. Zunächst liegt der
paramagnetische FeAl Film in der B2-Phase auf einem perfekt geordneten Saphirkristall
(Abb. 6.9 a). Nach Bestrahlung mit kleinen Fluenzen bilden sich, je nach verwendetem
Projektil, verschieden große Bereiche, deren Kristallstruktur respektive chemische Ordnung
gestört ist. In Abb. 6.9 b) ist dies durch die schattierten Bereiche dargestellt. Zusätzlich
schematisch dargestellt ist der Bereich starker Dipol-Dipol-Wechselwirkung mit einer ge-
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Abbildung 6.8: Hub der Hysteresekurve eines Fe48Al52 Films in der Filmebene (oben) und
senkrecht dazu (unten) als Funktion der Fluenz.

Abbildung 6.9: Schematische Darstellung des Phasenübergangs von para- nach ferromagne-
tisch: Die dunklen Bereiche sind durch den Ionenstrahl gestört. Die Linie um die gestörten
Bereiche markiert die Reichweite der magnetischen Dipol-Dipol-Kopplung.

strichelten Linie um die ferromagnetischen Volumina. Bei Bestrahlung oberhalb von 0,2 dpa
überlappen diese Bereiche und der Film zeigt ein formanisotropes Magnetisierungsverhal-
ten eines kontinuierlichen ferromagnetischen Films (Abb. 6.9 c). Dabei wird der komplette
Film strukturell gestört, wobei der Hysteresehub in der Filmsenkrechten abnimmt, was der
wachsenden Formanisotropie und der damit verbundenen harten Richtung zuzuschreiben
ist (Abb. 6.9 d).
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6.3 Reversible Prozessführung

Insbesondere für Anwedungen ist eine reversible Prozessführung bezüglich des Phasen-
übergangs von para- nach ferromagnetisch und umgekehrt zu fordern. Da der Phasen-
übergang lediglich auf der atomaren Umbesetzung der Atome bezüglich ihrer Position in
der Gitterstruktur beruht, sollte eine Umkehrung des Übergangs von Unordnung zu Ord-
nung durch Tempern möglich sein. Dies konnte in den hier beschriebenen Experimenten
bestätigt werden.

Ein FeAl Film wird nach jedem Prozessschritt auf seine Magnetisierung mittels SQUID-
Magnetometrie untersucht. Die zunächst jungfräuliche Probe nach der Filmdeposition bei
Raumtemperatur auf (112̄ 0) geschnittenem Saphir (Fe52Al48; Filmdicke 65 nm) weist eine
Sättigungsmagnetisierung von 0, 36µB auf (siehe Abb. 6.10, schwarze Quadrate). Nach ei-
nem ersten Temperschritt bei 480◦C für eine Stunde ordnet sich der FeAl chemisch und
verliert dabei sein ferromagnetisches Verhalten. Dies ist in Abb. 6.10 anhand der roten
Kreise zu erkennen. Nach Bestrahlung mit 5, 5 · 1015 Kr+/cm2 bei 350 keV wird die che-

Abbildung 6.10: Hysteresekurve aufgenommen mit SQUID Magnetometrie nach der Film-
deposition (schwarz), nach dem ersten Tempern (rot), nach der Bestrahlung mit 5, 5 ·
1015 Kr+ bei 350 keV (grün) und nach dem zweiten Tempergang (blau). Die eingezeichneten
Pfeile geben die chronologische Reihenfolge der Präparationsschritte wieder.

mische Ordnung zerstört und es bildet sich wieder eine makroskopische Magnetisierung
aus. Aufgrund von Ionenstrahlmischen des FeAl Films mit dem Substrat, sowie teilweiser
Oxidation an der Oberfläche des FeAl Films, erreicht der Film nach Bestrahlung nicht
mehr die Sättigungsmagnetisierung direkt nach der Präparation. Sie beträgt lediglich noch
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0,28µB/f.u., wobei die Hysteresekurve an Squareness gewonnen hat. Mit einem weiteren
Temperschritt kann der FeAl Film wieder in seine paramagnetische Phase überführt wer-
den. Dafür wurde er analog dem ersten Heizschritt bei 480◦C für eine Stunde unter UHV
getempert (blaue Kurve). Durch erneutes Einstellen der paramagnetischen Phase lässt sich
eine reversible Sequenz bezüglich der Magnetisierung konstatieren, trotz der chemischen
Oxidation der Oberfläche und des ionenstrahlgemischten Grenzbereichs zwischen FeAl Film
und Saphirsubstrat.

Die Röntgenstrukturanalyse gibt Aufschluss über die Gitterkonstante und die Kristallit-
größe bei den verschiedenen Präparationsschritten. In Abb. 6.11 sind die 2Θ−Θ−Diffrakto-
gramme der untersuchten Probe dargestellt. Unmittelbar nach der Filmpräparation konnte

Abbildung 6.11: Röntgenstrukturanalyse eines FeAl Films nach verschiedenen
Präparationsschritten. Die mit Stern (*) gekennzeichneten Reflexe sind dem (112̄ 0)
geschnittenen Saphir zuzuordnen. Nach der Filmdeposition konnte kein FeAl Reflex
detektiert werden, weswegen dieses Diffraktogramm nicht in dem Diagramm eingetragen
ist. Nach dem ersten Tempern (rot) und dem zweiten Tempern (blau) ist der FeAl Film
paramagnetisch, nach der Bestrahlung (grün) verhält er sich ferromagnetisch.

kein FeAl Reflex beobachtet werden, weswegen dieses Diffraktogramm nicht abgebildet ist
(vgl. Kap. 5.2). Die Ergebnisse der Analyse der Röntgenstrukturdaten sind in Tabelle 6.3
aufgelistet.

Nach dem Tempern der Probe bei 480◦C für eine Stunde stellt sich eine kristalline, epi-
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Tabelle 6.3: Ergebnisse der Röntgenstrukturanalyse eines gezykelten Fe52Al48 Films mit
einer Dicke von d = 65 nm

1. Tempern Bestrahlung 2. Tempern
480◦C 1h 350 keV Kr+ 5, 5 · 1014 Ionen

cm2 480◦C 1h

2Θ 44,23(13)◦ 43,84(93)◦ 44,33(68)◦

Gitterkonstante
[nm]

0,289(36) 0,291(75) 0,288(70)

Abweichung zum
Volumenwert

0,99937 1,00765 0,99712

FWHM 0,27(6)◦ 0,33(8)◦ 0,26(6)◦

Korngröße [nm] 42,0 32,2 43,5

taktische FeAl Schicht auf dem Saphir ein. Die Gitterkonstante des geheizten FeAl Films
liegt sehr nahe am FeAl Volumenwert (dFeAl = 0, 28953 nm). Die geringe Abweichung von
0,07% kann dabei auf vom Substrat verursachte Verspannungen zurückgeführt werden.
Die Korngröße des Films beträgt nach Berechnung mit der Scherrerformel 42 nm. Nach der
Bestrahlung vergrößert sich die Gitterkonstante von FeAl um 0,8% gegenüber dem unbe-
strahlten Film, was aus den durch die Ionenbestrahlung induzierten Defekten resultiert.
Die atomare Struktur wie auch die epitaktische Beziehung bleibt bei der Bestrahlung mit
Kryptonionen bei 310 K erhalten. Simultan sinkt dabei die Korngröße auf etwa 32 nm. Mit
dem zweiten Temperschritt erreicht man ein Ausheilen der Gitterdefekte und die Gitter-
konstante sinkt nahezu auf ihren ursprünglichen Wert. Dabei tritt der (110) FeAl Reflex
noch ausgeprägter auf als nach dem ersten Temperschritt. Dies könnte ein Hinweis sein,
dass mit der Ionenbestrahlung die nach dem ersten Temperschritt verbleibenden Defekte
zerstört wurden und mit dem zweiten Anlassen des FeAl Films größere homogene Bereiche
geformt werden können. Diese Annahme steht auch in Übereinstimmung mit der wachsen-
den Korngröße im Vergleich zu dem ersten Heizschritt.

Die anfangs geforderte reversible Prozessführung kann mit Ausnahme des verminderten
magnetischen Moments nach der Bestrahlung gewährleistet werden. Es ist möglich, den
ursprünglich ferromagnetischen FeAl Film in seine paramagnetische Phase zu überführen
und durch anschließende Ionenbestrahlung die Eisenatome im Film wieder ferromagnetisch
zu koppeln. Durch wiederholtes Tempern stellt sich erneut die paramagnetische Phase im
FeAl Film ein.
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6.4 Magnetische Relaxation von bestrahlten FeAl Fil-

men

Für die Gewährleistung einer dauerhaften absoluten Magnetisierung respektive Orientie-
rung der Magnetisierung sollte der strukturell gestörte FeAl Film einen bei Raumtempe-
ratur stabilen Zustand eingenommen haben. Nach der Bestrahlung wurden die Suszeptibi-
litätsmessungen ohne Verzögerung durchgeführt. Es hat sich gezeigt, dass bei Raumtempe-
ratur die Suszeptibilitätskurven im Laufe der Zeit ihre Form ändern. Nach der Bestrahlung
mit 350 keV Krypton mit einer Fluenz von 4, 0·1014 Ionen/cm2 wurden über einen Zeitraum
von mehreren Stunden Suszeptibilitätskurven eines Fe52Al48Films aufgenommen. Mit fort-
laufender Zeit nimmt dabei sowohl die maximale Suszeptibilität als auch die Fläche unter
der Kurve ab (vgl. Abb. 6.12 oben).

Nach zwei Wochen wurde die Probe erneut mit weiteren 1, 5 · 1014 Kr+/cm2 bestrahlt,
wobei selbiges Verhalten beobachtet werden konnte. Da die Probe unter Vakuum gehal-
ten wurde, ist eine chemische Änderung des Films und seines magnetischen Verhaltens
auszuschließen. Insofern liegt der Schluss nahe, dass in dem bestrahlten FeAl Film be-
reits bei T = 310 K strukturelle Relaxationsprozesse auftreten, die die Suszeptibilität, wie
auch die Sättigungsmagnetisierung vermindern. Anhand Abb. 6.12 b) unten ist ersichtlich,
dass sich während des Relaxationvorgangs das Koerzitivfeld nicht ändert (∆HC < 1 Oe).
Dem gegenüber steht eine dramatische Abnahme der Suszeptibilität und der Sättigungs-
magnetisierung. Die quantitative Auswertung der Suszeptibilitätskurven ist in Abb. 6.13 a)
gezeigt. Anhand der in Kapitel 4.4.1 vorgestellten Integration lassen sich die relativen
Sättigungsmagnetisierungen aus den Flächen der Suszeptibilitätskurven bestimmen. Durch
die Absolutwertbestimmung anhand des letzten Messpunktes der Messreihen in Abb. 6.13 a)
mittels SQUID Magnetometrie lässt sich die Magnetisierungskurve in Abb. 6.13 b) kali-
brieren.

Aufgetragen über der Zeit sinkt die maximale Suszeptibilität in beiden Fällen nach etwa
170 Stunden bei der Bestrahlung mit 4, 0 ·1014 Kr+ Ionen/cm2, respektive 250 Stunden bei
der Bestrahlung mit 5, 5 ·1014 Kr+ Ionen/cm2 auf die Hälfte ihre Startwertes. Eine Kurven-
anpassung mit einem rein exponentiellen Abfall beschreibt den Kurvenverlauf nicht, vor
allem bei kurzen Zeiten. Daher wurde für die Kurvenanpassung ein gestreckter exponenti-
eller Verlauf in der Zeit angenommen [62–64]. Sowohl für die Suszeptibilität, als auch die
Magnetisierung kann das gleiche exponentielle Verhalten angepasst werden:

χ(t) = χ0 + ∆χ · exp

[
−
(
t

t0

)β]
(6.1)

bzw.

M(t) = M0 + ∆M · exp

[
−
(
t

t0

)β]
(6.2)

Während der Messung der einzelnen Messpunkte konnte allerdings keine merkliche Rela-
xation festgestellt werden, was in Einklang mit der großen zeitlichen Konstante (t0 = 70 h)
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Abbildung 6.12: a) Änderung der Suszeptibilitätskurven nach Bestrahlung mit 350 keV
Kr+ mit einer Fluenz von 5, 5 · 1014 Ionen/cm2 bei T = 310 K. Die Messungen sind zeitlich
von oben nach unten aufgetragen. In dem eingefügten Graphen ist nur der rechte Ast der
Suszeptibilität aufgetragen. b) Die Position des Maximums der Suszeptibilität beschreibt
das Koerzitivfeld der Hysteresekurve und bleibt während der Relaxation konstant. Das
Koerzitivfeld ist über der Relaxationszeit aufgetragen im Maßstab des bei der Bestrahlung
(vgl. Abb. 6.6) durchlaufenen Bereiches.

steht. Diese Zeitkonstante wird einerseits bei der Kurvenanpassung der Suszeptibilität, an-
dererseits bei der Kurvenanpassung der Magnetisierung verwendet und beschreibt in beiden
Fällen sehr gut das Abklingverhalten der Suszeptibilität χ wie auch das Abklingverhalten
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Abbildung 6.13: a) Abnahme der maximalen Suszeptibilität bei einer Fluenz von 4, 0 · 1014

und 5, 5 · 1014 Kr+ Ionen/cm2 bei T = 310 K. b) Abnahme der kalibrierten Magnetisierung
gewonnen aus den Suszeptibilitätskurven nach Integration. Die universellen Parameter bei-
der Kurvenanpassungen sind t0 = 70 h und β = 0, 66.

der Magnetisierung M . Ebenso bleibt der Streckungsfaktor β in beiden Kurvenanpassun-
gen derselbe mit β = 0, 66.

Die Relaxation des bestrahlten FeAl Films ist mit über 50% Verlust der relativen Magneti-
sierung ein stark ausgeprägter Effekt. Dieses Verhalten ist insofern ungewöhnlich, als dass
der energetisch günstigste Zustand der Kristallstruktur in diesem Fall paramagnetisch ist
und die Relaxation mit einer sehr großen Zeitkonstante bei Raumtemperatur auftritt. Bis-
her konnte solch eine Änderung des magnetischen Verhaltens bei Raumtemperatur nicht
nachgewiesen werden. Nach der Fachliteratur konnten magnetische Relaxationen bis dato
nur in Systemen beobachtet werden, die ebenfalls eine amorphe Phase besitzen, im geord-
neten Zustand jedoch ferromagnetisch sind. Dazu zählen unter anderem die Legierungen
Fe80B20, Co43Fe5Ni30Si8,8B13,2 und Fe40Ni40P14B6 [114, 115]. Eine magnetische Relaxation
bei T = 310 K mit ähnlich großer Zeitkonstante konnte bisher nur in dem Materialsystem
FexBi1−x gefunden werden, wobei hier die Magnetisierung mit fortlaufender Zeit zunimmt
[116]. Außerdem ist der Effekt mit etwa 5% hier wesentlich geringer ausgeprägt als in dem
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Materialsystem FeAl.

Durch das Ergebnis, dass das System FeAl zwar durch Ionenbestrahlung in den ferroma-
gnetischen Zustand überführt werden kann, sich aber Relaxationseffekte schon bei Raum-
temperatur einstellen, sind Messungen bei verschiedenen Temperaturen zur Bestimmung
der Defekttypen notwendig, um genauer die Spezies der ausheilenden Defekte zu cha-
rakterisieren. Daneben bieten Widerstandsmessungen eine hervorragende Alternative zur
Bestimmung der Ausheilstufen [53, 56, 117–119], ebenso wie kalorimetrische Messungen.
Zudem bleibt zu erforschen, wie sich solche Relaxationsprozesse vermeiden lassen, da im
Hinblick auf mögliche Applikationen der Wert der Magnetisierung zeitlich konstant sein
sollte. Eventuell lässt sich über Implantation von Fremdatomen die Diffusionsgeschwindig-
keit in dem geschädigten Material so stark herabsetzen, dass das Ausheilen der Defekte
auf sehr viel größeren Zeitskalen stattfindet oder sogar gänzlich unterdrückt wird [120].
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Kapitel 7

Nanostrukturierte magnetische FeAl
Filme nach Ionenbestrahlung

Im Hinblick auf Speichermedien bieten FeAl Filme die Möglichkeit eines magnetisch ar-
beitenden Massenspeichers. Vorteilhaft ist hier die flache Oberfläche nach Herstellung der
Filme wie beschrieben in Kapitel 3.2. In der Grundidee soll dabei die Speicherdichte erhöht
werden durch Einbetten ferromagnetischer Volumina in eine paramagnetische Matrix. Dies
wurde bereits in größerem Maßstab durch Ionenbestrahlung mit einer Focused Ion Be-
am Anlage (FIB) erreicht [105]. In einer paramagnetischen FeAl Folie wurden Kreise und
Rechtecke mit 30 keV Ga+ und Xe+ Ionen bestrahlt und anschließend mit magnetischer
Kraftmikroskopie (MFM) vermessen worden. Die kleinsten Abmessungen, die dabei ge-
schrieben werden konnten, liegen im Bereich von 100 nm.

Nachteilig bei dieser Prozedur ist die serielle Herstellungstechnik der ferromagnetischen
Bereiche in der FeAl Folie. Da die Ionenstrahltechnik, wie in Kapitel 3.3.2 vorgestellt,
eine flächige Bestrahlung zulässt, könnte bei geeigneter Maskenwahl die serielle in eine
parallele Verarbeitung überführt werden. Der Kontrast zwischen ferromagnetischem und
paramagnetischen Material wird dabei durch eine Abschattung bestimmter Bereiche vor
dem Ionenstrahl erreicht. Somit werden an die Maske hohe Anforderungen gestellt: Ei-
nerseits muss die Maske so dick sein, dass die einfliegenden Ionen sie nicht durchdringen
können, andererseits soll sie eine großflächige geordnete Porenstruktur bzw. Antidotstruk-
tur aufweisen, um den dahinter liegenden FeAl Film in die ferromagnetische A2-Phase zu
überführen.

Ein Ansatz für die Präparation einer solchen Maske mit Polystyrolkolloiden (PS-Kolloide)
wird im nachfolgenden Kapitel vorgestellt. Durch Simulation der Bestrahlung mit den Da-
ten der erstellten Maske mittels SRIM lassen sich die Bestrahlungsparameter ermitteln.
Die Änderung des magnetischen Kontrastes aufgrund der Bestrahlung wurde mit SQUID
Magnetometrie vermessen.
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7.1 Maskenpräparation auf den FeAl Filmen mittels

unkonventioneller Lithographie

Die Erfahrung auf dem Gebiet der kolloidalen und mizellaren Präparation monolagiger
Filme am Institut für Festkörperphysik lässt es zu, eine nanostrukturierte Maske auf einen
paramagnetischen FeAl Film aufzubringen. Diese soll während der Bestrahlung die Bereiche
schützen, die nicht in die ferromagnetische A2-Phase überführt werden sollen. Die einzel-
nen Arbeitsschritte für die Herstellung der Maske werden im Folgenden kurz erläutert:

1. Herstellung des FeAl Films
Als Basismaterial dient ein FeAl Film, der mittels PLD auf ein (000 1) geschnittenes Sa-
phirsubstrat aufgebracht wurde. Die Deposition des Metallfilms erfolgt bei Raumtempera-
tur zur Bewahrung der glatten Oberfläche. Anschließend wird die Probe bei 500◦C für eine
Stunde getempert um den chemischen Ordnungsprozess zu induzieren. Das Röntgendiffraktogramm
in Abb. 7.1 bestätigt das epitaktische Wachstum des FeAl Films.

Abbildung 7.1: Röntgendiffraktogramm des getemperten FeAl Films. Die mit * versehenen
Reflexe sind dem (000 1) Saphirsubstrat zuzuordnen.

2. Aufbringen und Ätzen der PS-Kolloide
In dem zweiten Schritt soll eine Monolage von PS-Kolloiden mit einem Durchmesser von
100 nm aufgebracht werden. Für eine homogene Bedeckung ist der Herstellungsprozess bis-
her auf Silizium optimiert worden, da Silizium die für die Ausbildung der langreichweitigen
Ordnung notwendige negative Oberflächenladung in wässriger Lösung bietet. Da bei der di-
rekten Deposition der PS-Teilchen auf den FeAl Filmen keine Monolage ausreichender Qua-
lität erzielt werden konnte, wurden 2 nm Silizium durch thermisches Verdampfen auf dem
FeAl Film deponiert. Anschließend wurde die Silizium Oberfläche mit einem O2-Plasma
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aktiviert, was aufgrund der hydrophileren Oberfläche zu einem besseren Benetzungsver-
halten des Kolloidlösungsmittels führt. Die Deposition der Kolloide erfolgte durch Stefan
Wiedemann mittels Auftropfen der Kolloidlösung [121, 122]. Da die Kolloide sich bei per-
fekter hexagonaler Ausrichtung berühren, ergäbe sich bei thermischen Bedampfen durch
die Abschattung der Kolloide unter ihnen ein Fischerpattern, welches nach Abtrag der
Kolloide zu wenig Maskenmaterial aufweist für einen ausreichenden Schutz des FeAl Films
bei Ionenbestrahlung. Deswegen wurden die Kolloide mit einem reaktiven Ionenätzschritt
(RIE) auf die Hälfte ihres Durchmessers verkleinert unter Beibehaltung ihrer Position [123].
Eine REM Aufnahme dieses Arbeitsschrittes ist in Abb. 7.2 a) gezeigt.

Abbildung 7.2: REM Aufnahmen der einzelnen Herstellungsschritte eines nanostrukturier-
ten FeAl Films: a) Aufbringen und Ätzen der Kolloide unter Beibehaltung der Position
(Probe um 30◦ gekippt) auf einer 2 nm dicken Si Schicht; b) Thermisches Aufdampfen von
25 nm Si; c) Entfernen der Kolloide durch chemomechanisches Polieren; d) Ionenbestrah-
lung der Probe mit 3 keV Ar+ Ionen; e) Glätten der Probe durch nasschemisches Ätzen
der Si Maske. Die Breite aller REM Aufnahmen beträgt 1µm.

3. Aufdampfen des Maskenmaterials und Abnehmen der Kolloide
Über die geordnete hexagonale Anordnung aus Kolloiden auf der Siliziumschicht kann nun
eine weitere Schicht Silizium aufgedampft werden (vgl. Abb. 7.2 b). Diese sollte in jedem
Fall dünner sein als der halbe Durchmesser der Kolloide, da sonst die Gefahr besteht,
dass die Siliziumschicht nach der Deposition die Kolloide bedeckt und diese sich nicht
mehr ablösen lassen. Aufgrund der starken Haftung der Kolloide auf dem Si Film reicht
es nicht, die Probe in Aceton zu legen und mit Ultraschall ein Auflösen der PS-Kolloide
zu erzwingen. Daher wurde alternativ mit einem mit Aceton getränkten Reinraumtuch die
Oberfläche unter schwachem Druck manuell poliert. Diese chemomechanische Behandlung
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löst einen Großteil der Kolloide, wie in Abb. 7.2 c) zu sehen ist.

4. Ionenbestrahlung des strukturierten FeAl Films
Für eine erfolgreiche Bestrahlung der freiliegenden Bereiche mit Argonionen wurde mit
dem Simulationsprogramm SRIM zunächst eine Simulation zur Abschätzung der optima-
len Ionenenergie und des resultierenden Strahlenschadens durchgeführt. Es stellt sich her-
aus, dass der Ionenbeschleuniger am Institut für Festkörperphysik mit seiner minimalen
Beschleunigungsspannung von 50 keV für diese Bestrahlung ungeeignet ist aufgrund der
langen Reichweite der Ionen im Vergleich zur Maskendicke. Deswegen kam eine niederener-
getische Penningquelle zum Einsatz. Mit ihr können Edelgasionen auf kinetische Energien
zwischen 600 eV und 6 keV beschleunigt werden, wobei die größtmögliche homogen be-
strahlte Fläche bei einer Energie von 3 keV erzielt wird. Die Simulation des zu erwartenden
Schadensprofils und die Eindringtiefe der Argonionen bei einer Beschleunigungsspannung
von 3 keV sind in Abb. 7.3 dargestellt.

Abbildung 7.3: SRIM Simulationsdaten von 3 keV Ar+ Ionen zur Bestrahlung eines FeAl
Films mit a) und ohne b),c) Si Maske. In a) und b) sind die Ionenprofile im Schnitt gezeigt.
In c) ist der Strahlenschaden des FeAl Films als Funktion der Schichttiefe dargestellt.

Anhand von Abb. 7.3 a) kann vorhergesagt werden, dass bei Ionenbestrahlung unter senk-
rechtem Einfall mit 3 keV Ar+ die Siliziummaske nicht durchdrungen wird. Im Gegensatz
dazu bildet sich bei der Bestrahlung der Freiflächen der maximale Schaden im FeAl Film in
einer Tiefe von 10 nm aus. Die laterale Strahlaufweitung ist mit < ±10 nm kleiner als der
Abstand zwischen zwei benachbarten Lochrändern. Bei einem Ionenfluss von 4, 4·1012 Ar+/s
benötigt man für den Strahlenschaden von einem dpa eine Bestrahlungsdauer von etwa
einer Minute. Mit diesen Parametern wurde die Bestrahlung bei Raumtemperatur durch-
geführt. Aufgrund der kurzen Bestrahlungsdauer konnte keine Oberflächenmodifikation
durch Sputtern des Siliziums festgestellt werden. Dies ist ersichtlich in Abb. 7.2 d). Al-
lerdings lösen sich mit diesem Schritt die vorher noch verbliebenen Reste der Kolloide.
Insofern wird die Oberfläche durch die Ionenbestrahlung insbesondere von den Kohlen-
stoffmolekülen der Kolloide gereinigt.
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5. Abnehmen der Siliziumdeckschicht
Im Hinblick auf heutige magnetische Speichermedien ist eine glatte Oberfläche obligato-
risch, da sich der Lese- und Schreibkopf einer modernen Festplatte in einem Abstand von
10 nm bis 20 nm oberhalb der Magnetscheibe befindet [124]. Die plane Oberfläche des FeAl
Films kann durch einen nachträglichen Silizium Nassätzschritt mit 30%-iger KOH-Lösung
erreicht werden. Das Ergebnis ist in Abb. 7.2 e) dargestellt. Der sehr hohe Kontrast zwi-
schen bestrahlter und unbestrahlter Fläche in Abb. 7.2 e) ist vermutlich auf einen Material-
kontrast aufgrund des nicht vollständig abgelösten Siliziumfilms zurückzuführen. Weiter ist
anzumerken, dass die FeAl Schicht nicht von der KOH-Lösung angegriffen wurde. Hier ist
die chemische Beständigkeit des FeAl Films von entscheidender Bedeutung (siehe Kap. 1).

7.2 Einfluss der Ionenbestrahlung auf die Magneti-

sierbarkeit

Die Magnetisierbarkeit des durch die Siliziummaske bestrahlten FeAl Films wurde mit der
des unbestrahlten FeAl Films verglichen. Dabei zeigt sich eine eindeutige, auf die Ionen-
bestrahlung zurückzuführende Änderung der ferromagnetischen Komponenten des FeAl
Films. Dies konnte mittels SQUID Magnetometriemessungen mit dem Erregerfeld parallel
und senkrecht bezüglich der Probenoberfläche beobachtet werden, wie in den Diagrammen
in Abb. 7.4 dargestellt.

Abbildung 7.4: SQUID Magnetometriemessung des nanostrukturierten FeAl Film entlang
des FeAl Films (links) und senkrecht zur Oberfläche (rechts) vor und nach der Bestrahlung
mit 2, 6 · 1014 Ar+/cm2 bei 3 keV .

Aufgrund der nicht vollständigen Phasentransformation in den paramagnetischen Zustand
weist die Probe bereits unbestrahlt ein ferromagnetisches Sättigungsmoment von 0, 48µB/f.u.
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bei H = 0 Oe auf (vgl. Abb. 7.4 links). In der Magnetisierungsrichtung senkrecht zur Pro-
benoberfläche äußert sich dieses ferromagnetische Sättigungsmoment in einer äußert hart-
magnetischen Hysteresekurve mit einem Hub von 0, 050µB/f.u. bei H = 0 Oe (vgl. Abb.
7.4 rechts). Nach der Bestrahlung mit 3 keV Ar+ bei einer Fluenz von 2, 6 · 1014 Ionen/cm2

erhöht sich die Sättigungsmagnetisierung in der Filmebene um 20% auf 0, 58µB/f.u. Dra-
matischer ändert sich dagegen der Hub der Hysteresekurve der Magnetisierungsrichtung
senkrecht zur Oberfläche. Der Hub vergrößert sich auf 0, 26µB/f.u., was auf die lokal ein-
gebrachte statistische Besetzung der Fe und Al Gitterpunkte zurückgeführt werden kann.

Dieses Ergebnis steht in Koinzidenz mit den Resultaten aus Kapitel 6.2. Insbesondere die
Erklärung des wachsenden Koerzitivfeldes bei noch nicht untereinander wechselwirkenden
ferromagnetischen Bereichen kann hier nochmals nachvollzogen werden. Durch die räumlich
getrennten gestörten Kristallstrukturen findet keine Kopplung der ferromagnetischen Volu-
mina untereinander statt. Damit einher geht ein Koerzitivfeld von HC = 100 Oe senkrecht
zur Probenoberfläche.

Durch die hier dargestellten Messungen wurde gezeigt, dass die eingesetzte Technik für die
Päparation eines magnetisch nanostrukturierten Filmes funktioniert. Für den endgültigen
Beweis einer magnetischen Nanostruktur in dem FeAl Film steht der Nachweis noch aus.
Zwar konnten mit den integrativen SQUID Magnetometriemessungen die Modifikation der
durch die Ionenbestrahlung lokal veränderten Magnetisierungen an dem FeAl nachgewie-
sen werden, allerdings fehlt noch eine mikroskopische, magnetisch sensitive Messung. So
könnte entweder durch Magnetkraftmikroskopie (MFM) oder nach entsprechender Proben-
präparation durch rasternde Röntgentransmissionsmikroskopie (STXM) ein solcher Nach-
weis erbracht werden.



Kapitel 8

Zusammenfassung und Ausblick

In dieser Arbeit wurden erstmalig epitaktische FeAl Filme hergestellt. Ausgehend von den
bei Raumtemperatur aufgebrachten ferromagnetischen FeAl Filmen ergaben sich unter-
schiedliche Übergangstemperaturen für die Ausbildung der paramagnetischen B2-Phase
bei Deposition auf unterschiedlichen Substratoberflächen des Saphirkristalls. Ferner er-
gibt sich ein topologischer Unterschied seitens des granularen Wachstums der FeAl Filme
bei geheiztem Saphirsubstrat. Mit der Ionenbestrahlung der paramagnetischen FeAl Fil-
me wurde die Transformation in die ferromagnetische Phase initiiert, wobei eine für alle
verwendeten Ionen geltende Gesetzmäßigkeit bezüglich des Strahlenschadens und des Koer-
zitivfeldes festgestellt wurde. Dieses Verhalten konnte mithilfe eines entwickelten Modells
heuristisch erklärt werden. Des weiteren konnte eine reversible Prozessführung hinsicht-
lich des Phasenübergangs von ferro- nach paramagnetische und umgekehrt nachgewiesen
werden. Überdies belegt der zeitliche Einbruch der Magnetisierung ionenbestrahlter FeAl
Filme ohne äußeren Einfluss, dass strukturelle Relaxationsprozesse auftreten, die sich bei
Raumtemperatur mit charakteristischen Zeiten von mehreren Tagen erstrecken. Im Hin-
blick auf die Anwendung des in der A2-Phase vorliegenden ferromagnetischen FeAl Films
als Speichermedium konnten mittels unkonventioneller Lithographie separierte ferromagne-
tische Volumina in einen paramagnetischen Film durch selektive Ionenbestrahlung erzeugt
werden. Der erfolgreiche Einsatz einer kolloidalen Technik zur Präparation der Bestrah-
lungsmaske führt dabei zu Abmessungen der bestrahlten Bereiche von unter 100 nm.

Im ersten Teil der Arbeit erfolgte die Präparation epitaktischer FeAl Filme auf den Saphi-
roberflächen (000 1), (112̄ 0) und (11̄0 2). Abhängig davon, ob die Probe während oder nach
der Filmdeposition angelassen wird, kann dabei die Topologie der FeAl Filme eingestellt
werden. Beim Heizen während der Deposition ergeben sich kolumnare Strukturen, wohin-
gegen die Deposition bei Raumtemperatur und dem nachfolgenden Anlassen der Proben
sehr glatte Oberflächen liefert.

Anhand von Röntgendiffraktogrammen und HRTEM Aufnahmen sind sowohl die epitakti-
schen Beziehungen bestimmt worden, als auch atomar aufgelöst die Grenzschicht zwischen
den FeAl Filmen und dem Saphirsubstrat charakterisiert worden. Dabei kann man konsta-
tieren, dass die epitaktische Ordnung von FeAl sich bestmöglich auf (112̄ 0) geschnittenem
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Saphir mit der epitaktischen Beziehung AlFe(110)[11̄0] ‖Al2O3(112̄ 0)[000 1] ausbildet. Ein-
zigartig ist dabei, dass sich die epitaktische Ordnung bei Deposition mit geheizter Probe
und bei Deposition bei Raumtemperatur mit einem anschließenden Temperschritt aus-
bildet. Selbiges wurde auch für das Verhalten von FeAl auf (000 1) geschnittenem Saphir
entdeckt, wobei hier mehrere Anordnungsmöglichkeiten der FeAl Kristallite auf der Saphir-
oberfläche existieren (AlFe(110)[11̄2] ‖Al2O3(000 1)[101̄ 0]. Im Falle des (11̄0 2) hingegen
ist eine thermisch getriebene Festkörperepitaxie nicht beobachtet worden. In diesem Fall
muss für die Präparation eines epitaktischen FeAl Films das kolumnare Wachstum auf-
grund des bei der FeAl Deposition geheizten Substrats mit der epitaktischen Beziehung
AlFe(001)[110] ‖Al2O3(110 2̄)[112̄ 0] in Kauf genommen werden. Außergewöhnlich ist hier
allerdings die Wachstumsrichtung entlang der (100) Ebenen von FeAl, da bei den vorher
beschriebenen Substraten in beiden Fällen der FeAl Film entlang der (110) Ebenen ge-
wachsen ist.

Für die Charakterisierung der chemischen Ordnung der epitaktisch gewachsenen FeAl Fil-
me ergaben SQUID Magnetometriemessungen ein unterschiedliches Kristallisationsverhal-
ten der FeAl Filme nach Deposition auf verschiedenen Saphiroberflächen. Nach Vergleich
der Filmmagnetisierungen auf den oben angegebenen Saphiroberflächen stellt sich die che-
mische Ordnung auf den Oberflächenschnitten entlang der Al2O3 (000 1) und (112̄ 0) bei
niedrigeren Temperaturen ein als auf (11̄0 2) geschnittenen Saphir. Daraus folgt, dass die
chemische Ordnung in dem FeAl Film bevorzugt auf den Substratoberflächen ausbildet,
die sich für ein epitaktisches Wachstum des FeAl Films eignen. Bei dem in (11̄0 2) Rich-
tung geschnittenen Saphir setzt der Ordnungsprozess zur Ausbildung der paramagnetischen
Phase erst später ein. Aufgrund der durch das Substrat vorgegebenen ungünstigen Ober-
flächenstruktur kann auf eine Hemmung des Kornwachstums geschlossen werden. Gleich-
wohl können die FeAl Filme, deponiert auf allen betrachteten Saphirschnittrichtungen mit
der entsprechenden Präparationsmethode, in die paramagnetische und damit chemisch ge-
ordnete Phase überführt werden.

Unter Ionenbestrahlung lassen sich die paramagnetische FeAl Filme in ihre ferromagneti-
sche Phase überführen. Der Grad der Unordnung und die damit einhergehende ferromagne-
tische Phase werden mit einem in Ulm entwickelten AC-Suszeptometer in-situ gemessen.
Mit diesem wird die Suszeptibilität entlang der Hysteresekurve bestimmt, woraus sich
nach Integration ein Maß für den Hub der Hysteresekurve ergibt. Die Auswertung des ma-
gnetischen Verhaltens bei Bestrahlung der FeAl Filme mit verschiedenen Ionensorten der
Edelgasreihe weist eine auf die Ionensorte skalierbare Gemeinsamkeit der Magnetisierung
und des Koerzitivfeldes auf. Entgegen dem bisher bekannten Verlauf der Magnetisierung
an Vollmaterial über der Ionenfluenz zeigt sich hier kein Sättigungsverhalten bei den ver-
wendeten Fluenzen. Einen Fingerzeig für die Interpretation liefern RBS Daten, die die
Hypothese eines durch Sauerstoff am Relaxieren verhinderten FeAl Films untermauern.

Die Auswertung der Koerzitivfelder anhand der Suszeptibilitätskurven weist ein Maxi-
mum bei einem Strahlenschaden von 0,2 dpa auf, welches unabhängig von der Ionensor-
te (Ne+, Ar+, Kr+) nach Skalierung auf den Strahlenschaden an dieser Stelle auftritt.
Während bei kleinen Strahlenschaden (<0,2 dpa) die durch die Bestrahlung induzierten fer-
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romagnetischen Volumina noch räumlich separiert sind, tritt bei 0,2 dpa eine Dipol-Dipol-
Wechselwirkung der Bereiche untereinander auf, die zu einem erhöhten Koerzitivfeld führt.
Bei weiterer Bestrahlung wird die Magnetisierungsrichtung aufgrund der sich ausbildenden
Formanisotropie in die Filmebene gezwungen. Wegen der nun statistisch gleichverteilten
Gitterdefekte zeigt der FeAl Film ein formanisotropes Magnetisierungsverhalten eines kon-
tinuierlichen ferromagnetischen Films.

Im Hinblick auf eine reversible Prozessführung bezüglich des Phasenübergangs von para-
nach ferromagnetisch und umgekehrt konnte mittels SQUID-Magnetometrie und Röntgen-
diffraktometrie ein wiederholbarer Prozess nachgewiesen werden. Durch erstmaliges Tem-
pern kann der FeAl Film chemisch geordnet und in die paramagnetische Phase überführt
werden. Die mit der anschließenden Ionenbestrahlung induzierte chemische und strukturel-
le Unordnung ist gepaart mit dem Ausbilden ferromagnetischer Bereiche, wobei die nach
der Präparation im Film vorliegende ferromagnetische Magnetisierung nicht mehr vollends
erreicht wird. Durch erneutes Tempern ist es wiederum möglich, den FeAl Film wiederkeh-
rend in die paramagnetische Phase zu transformieren unter Beibehaltung der epitaktischen
Beziehung.

Von amorphen Materialien ist bekannt, dass sie nach Bestrahlung strukturell relaxieren
können. Zwar ist FeAl nicht amorph im Sinne einer zerstörten Fernordnung, trotzdem las-
sen sich Relaxationsprozesse beobachten. Gemessen als Funktion der Suszeptibilität wei-
sen mit Argon bestrahlte FeAl Filme eine Verminderung der Magnetisierung aufgrund von
strukturellen Relaxationen bei Raumtemperatur auf. Dies ist insofern neu, als dass Rela-
xationsphänomene an magnetischen Materialien bisher nur an amorphen Legierungen mit
einem energetisch günstigsten Zustand, der ferromagnetisch ist, gefunden wurden.

Im letzten Kapitel wurde eine Präparationsmethode zur Herstellung magnetischer Da-
tenspeicher mit einer potentiell höheren Speicherdichte vorgestellt. Durch die parallele
Bestrahlung eines paramagnetische FeAl Films durch eine nanostrukturierte Lochmaske
ist es möglich, selektiv ferromagnetische Volumina in eine paramagnetische Matrix einzu-
betten. Anhand der SQUID Magnetometriemessungen ließ sich ein Bestrahlungseffekt des
FeAl Films nachweisen.

Unter Bezugnahme auf die magnetischen Eigenschaften der FeAl Filme bleiben dennoch
offene Fragestellungen, wie die Temperaturabhängigkeit der Magnetisierung, respektive
Suszeptibilität bei tiefen Temperaturen. Insbesondere der Phasenübergang von para- nach
ferromagnetisch durch ionenstrahlinduzierte Gitterdefekte weist vermutlich einige Beson-
derheiten auf, speziell in dem Temperaturbereich um 80 K, bei dem ein miktomagnetisches
Verhalten des FeAl Vollmaterials beobachtet wurde. Ebenfalls ist das Bestrahlungsverhal-
ten bei Raumtemperatur bezüglich der Magnetisierung nicht vollständig geklärt. Auch hier
sollte einerseits eine unter tiefen Temperaturen durchgeführte Bestrahlung, oder die Varia-
tion des Kompositionsverhältnisses tiefergehende Erkenntnisse liefern. Weiterhin bleibt zu
klären, wie das Filmwachstum mittels thermisch getriebener Festkörperepitaxie im Detail
funktioniert. Einblick könnten hier HRTEM Messungen während eines in-situ Heizprozes-
ses eröffnen.
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Kapitel 9

Summary

In the presented thesis epitaxial FeAl thin films on sapphire have been prepared by pulse
laser deposition (PLD). The thin films deposited at room temperature exhibits ferroma-
gnetism and subsequent annealing is necessary to transform the thin films to paramagnetic
B2-phase, where the transition temperature depends on the crystalline orientation of the
sapphire substrate. Alternatively, by deposition at higher substrate temperature the B2-
phase is obtained directly. However, morphology of the FeAl film is influenced by different
growth modes resulting from different substrate temperatures. The paramagnetic FeAl films
can then be transformed to ferromagnetic phase by successive ion irradiation. Independent
of the ion species used for irradiation, the same universal relation between thin films’ coer-
cive fields and irradiation damage is identified. The ion irradiation ferromagnetism can be
transformed back to paramagnetism by subsequent annealing. The mutual transition bet-
ween ferromagnetic and paramagnetic phases has been performed several times and shows
full reversibility. The ferromagnetic phase induced by Kr+ irradiation exhibits structural
relaxation, where the saturate magnetization of FeAl thin film gradually decreases in se-
veral days. Later, ion irradiation has been performed selectively on defined areas of the
thin film with the help of an unconventional lithography technique. The subsequent thin
film is composed of ordered hexagonal array of ferromagnetic nano-cylinders separated by
a paramagnetic matrix, suggesting a promising system for magnetic data storage. In this
chapter, the main results of this thesis will be summarized.

FeAl thin films are deposited on sapphire substrates with (000 1), (112̄ 0) and (11̄0 2) ori-
entations by PLD. Thin films deposited at elevated substrate temperature generally show
epitaxy with column-like morphology, while deposition at room temperature leads to a
very smooth film with with amorphous structure. Such smooth films may be transformed
to epitaxy by subsequent annealing. More specifically, the FeAl films deposited on sapphire
(000 1) and (112̄ 0) substrates at room temperature are transformed to epitaxy after above
500 ◦C, respectively, where their epitaxial relations are AlFe(110)[11̄2] ‖Al2O3(000 1)[101̄ 0]
and AlFe(110)[11̄0] ‖Al2O3(112̄ 0)[000 1], respectively. These epitaxial relations are iden-
tical to those obtained by depositing at elevated substrate temperature. Such thermally
driven solid phase epitaxy is not observed for FeAl films deposited on (11̄0 2) cut sap-
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phire, but the epitaxy is only obtained by deposition at high temperature, resulting in
AlFe(001)[110] ‖Al2O3(110 2̄)[112̄ 0] relation. The difference might be due to different mat-
ching of FeAl and sapphire lattices in different orientations, and FeAl (001) on Al2O3(11̄0 2)
leads to relatively large lattice mismatch. Indeed, the epitaxial film obtained on (11̄0 2) cut
sapphire by high temperature deposition contains subdomains and tilted grains, as obser-
ved by HRTEM.

Different substrate orientation as well as the substrate temperature also influence the che-
mical order of FeAl. Generally, higher degree of chemical order is obtained with good
lattice matching between FeAl and sapphire, where both lower transformation tempera-
ture to epitaxy and larger average grain size are observed. The best results is obtained
for FeAl deposited on (112̄ 0) sapphire with subsequent annealing at 500◦C ◦C for 1 hour,
where chemical order and an average grain size of 200 nm is achieved. These thin films are
then mainly used for the subsequent studies in this thesis.

The paramagnetic FeAl thin films are transformed to ferromagnetic phase by successive ion
irradiation. Degree of chemical order is measured indirectly from the magnetic susceptibi-
lity of the film using a self-developed ac-susceptometer, which can monitor the evolution of
susceptibility during ion irradiation in-situ. Contrary to common susceptometer, the dif-
ferential susceptibility is measured along the full hysteresis with maximum field of 120 Oe
at room temperature. By integrating the differential susceptibility, full hysteresis loop can
be restored and the signal scale can be calibrated by comparing to SQUID measurements
of the identical sample. The FeAl thin films have been irradiated with different types
of rare gas ions (Ne+, Ar+, Kr+). The relation between magnetization and irradiation
damage is identical among different ion species. In contrary to common irradiation theo-
ries, where observed parameter increases according to an exponential transient function
( y = a · (1− e−b·φ) ), the magnetization increase linearly with irradiation damage.

The irradiation also influences coercive field of FeAl thin film. Starting from paramag-
netism, the coercivity increases with more irradiation damage and reaches maximum at
0.2 dpa. Under relative low fluences, the local ferromagnetic regions that is statistically
created by the ion damage are magnetic uncoupled, and during hysteresis moments in each
small region switches independently, leading to relatively large coercivity. Further increa-
sing irradiation damage, however, increase the ratio of ferromagnetic volume, leading to
magneto-static and eventually exchange coupling between the ferromagnetic regions. This
coupling helps to switch the moments in each region, which is observed as decreasing coer-
civity. At very high fluences the complete film is transformed into ferromagnetic phase with
in-plane easy direction.

While the chemically ordered FeAl film can be transformed to disordered phase by ion
irradiation, subsequent annealing of the disordered film will restore the chemical order,
which has essentially the same crystalline structure and magnetic properties as the thin
film before ion irradiation, as proven by XRD and SQUID magnetometry, respectively. As
a result, the mutual transition between ferromagnetic and paramagnetic phases in FeAl is
fully reversible.
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The ferromagnetism in FeAl induced by ion irradiation is due to the introduction of extrin-
sic defects, which are thermodynamically unstable and can relax at elevated temperature.
It is observed experimentally that even at room temperature, the ion irradiation induced
magnetization (350 keV, Kr+) decays exponentially with a characteristic time constant of
t = 70 hours .

In the last chapter the ion irradiation is applied to FeAl thin film selectively on defined
areas. This is achieved by formation of a SiO2 film with hexagonal array of nanometer
sized holes on top of FeAl by an unconventional lithography technique. This antidot films
acts as a mask for ion irradiation, where only areas of FeAl film in the holes are irra-
diated and transformed to ferromagnetic. The resulting film contains regular arrangement
of nanometer-sized ferromagnetic volumes embedded in a paramagnetic film, suggesting a
promising system for magnetic data storage. While such variation of magnetic contrast in
nanometer scale has not yet been observed directly, SQUID magnetometry shows incre-
ased remanence as well as squareness of hysteresis in the out-of-plain direction after ion
irradiation, which confirms the formation of such nanometer-sized magnetic structure.
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Anhang A

Fehlertoleranzen

Für die Berechnung der Magnetisierungen und der zur Normierung benötigten Größen sind
folgende Fehlergrenzen gegeben:

Bedeutung Variable Standardwert Toleranz
Probengewicht mProbe – 1 · 10−5 g
Probendicke dAl2O3 r,a-cut 0, 53 mm

c-cut 0, 50 mm
±25µm

Dichte Al2O3 ρAl2O3 3, 98 g/cm3 @ 24◦C 0, 02 g/cm3

Filmdicke dFilm – ±1 nm
Gitterkonstante von FeAl dFeAl 0, 28954 Å@ 24◦C 1 · 10−5Å
Magnetische Moment im SQUID m – 1 · 10−6 emu
Felderregung im SQUID H – ±2 Oe

Die Dichte von Korund (Al2O3) variiert zwischen den Herstellern. Crystec gibt 3, 97 g/cm3

an und bei GWI und Valley Design Corp. beträgt die Dichte 3, 98 g/cm3 bei 20◦C respektive
24◦C.
In Kapitel 4.3.1 wird angenommen, dass der Metallfilm keinen messbaren Einfluss auf die
Masse der Probe hat. Es wird das Gewicht eines 50 nm dicken Films abgeschätzt:

mFeAl = ρFeAl · VFilm (A.1)

= 5, 576
g

cm3
· 0, 5 cm · 1, 0 cm · 5 · 10−6 cm (A.2)

= 13, 95µg (A.3)

Bei einem typischen Probengewicht von 100 mg wird die Masse um etwa 1, 4·10−4 verfälscht,
was im Hinblick auf die anderen Unsicherheiten als vernachlässigbar betrachtet werden
kann. Die Unsicherheit beim Wägen beträgt 1%.
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Anhang B

Kristallographie

B.1 Kristallographische Notationen

Die Schreibweisen der Richtungen und Ebenen in Kristallsystemen führt aufgrund der nicht
einheitlichen Benutzung zu Verwirrung. In dieser Arbeit sind sie nach der Definition von
[100, 125] verwendet.

Ebenen sind mit runden Klammern und den Millerschen Indizes beschrieben. Da FeAl ein
kubisches System ist, stehen die gleichlautenden Richtungsvektoren im direkten Gitter mit
eckigen Klammern senkrecht auf den Ebenen. Somit können beide Notationen äquivalent
verwendet werden: (100)=̂[100]

Da die orthogonale Beziehung zwischen den Ebenen und dem direkten Gitter nicht für
hexagonale Systeme gilt, wird hier zur Beschreibung des Saphirs die Viererschreibweise
verwendet. In dieser ist die Äquivalenz gegeben: (112̄ 0)=̂[112̄ 0]

Für negative Richtungen kann einerseits ein Minuszeichen verwendet werden, wenn die
Zahlen durch Kommata getrennt sind oder die negative Richtung wird durch einen Strich
über dem Index gekennzeichnet. Beide Schreibweisen sind äquivalent.

Das Programm CARINE benutzt zur Beschreibung der Reflexe die Darstellung im direkten
Gitter mit negativen Indizes. Daher sind in dieser Arbeit alle Polfiguren mit Richtungen
beschrieben. Anhand der obig beschriebenen Äquivalenz stellen sie gleichzeitig die Gitter-
ebenen des reziproken Gitters mit den Millerschen Indizes dar.

Weiterhin muss man wissen, dass für Saphir zwei Notationen zur Beschreibung der Ein-
heitszelle gebräuchlich sind. In dieser Arbeit werden die Flächen und Richtungen immer
in dem strukturellen System mit den vier Vektoren (hjkl) beschrieben. Daneben existiert
das morphologische System, dass die primitive Einheitszelle beschreibt und in der c-Achse
halb so lang ist wie das strukturelle System.
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B.2 Röntgenreflexe

Für den Strukturfaktor von FeAl mit CsCl-Struktur ergibt sich mit den Punktlagen in der
Elementarzelle Al: 0 0 0 und Fe: 1

2
1
2

1
2

:

Fhkl = fAl + fFe · eiπ(h+k+l) (B.1)

• h+ k + l = 2n gerade: Fhkl = fAl + fFe

• h+ k + l = 2n+ 1 ungerade: Fhkl = fAl − fFe

Die auftretenden Röntgenreflexe sind in Tabelle B.1 für FeAl und Al2O3 gelistet. Da ver-
schiedene Röntgenröhren zum Einsatz kamen, sind die Winkel sowohl für die Wellenlänge
von Cu als auch Co angegeben.

Tabelle B.1: Tabellarisierte Röntgenreflexe für FeAl [95] und Al2O3 [97]

FeAl Al2O3

Millersche
Indizes

Int. Millersche
Indizes

Int

hkl Cu Kα1 Co in % hjkl Cu Kα1 Co in %

100 30,844◦ 35,911◦ 8 11̄0 2 25,598◦ 72
110 44,225◦ 51,795◦ 100 112̄ 0 37,800◦ 44,171◦ 44
111 54,906◦ 64,767◦ 3 000 6 41,720◦ 48,807◦ 1
200 64,376◦ 76,352◦ 14 112̄ 3 43,378◦ 100
210 73,075◦ 87,383◦ 2 22̄0 4 52,595◦ 48
211 81,418◦ 98,358◦ 25 224̄ 0 80,773◦ 7
220 97,702◦ 121,781◦ 8 33̄0 6 83,292◦ 1

B.3 Eulerwinkel und stereographische Projektionen

spezieller Richtungen von FeAl

Für eine klare Definition der Polardiagramme sind in Abb. B.1 die in der Arbeit gebrauch-
ten Winkel dargestellt. Anschaulich lässt sich daraus auch die Erstellung einer Polfigur
herleiten. Erwartet man einen Röntgenreflex in dem Punkt P1, so wird er entlang der Ver-
bindungslinie zum Südpol S in die Ebene projiziert auf den Punkt P2. Der Abstand des
Punktes P2 zum Kugelursprung ist ein Äquivalent für den Winkel Ψ in reicht von 0..90◦.
Der Winkel Φ behält seine ursprüngliche Orientierung.
Nachstehend sind in Abb. B.2 Polfiguren von FeAl in ausgewählten Richtungen gezeigt.
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Abbildung B.1: Definition der Eulerwinkel, wie sie in der Arbeit verwendet werden.

Abbildung B.2: Polfigur von FeAl in (110) und (100) Projektion.



102 B.3 Eulerwinkel und stereographische Projektionen spezieller Richtungen von FeAl



Anhang C

Umrechnung von cgs in SI Einheiten

Der Übersichtlichkeit ist die Tabelle mit den Umrechungen der magnetischen Einheiten-
systeme auf der nächsten Seite dargestellt. Diese wurde aus [92] entnommen.
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A. TABLE OF  CONVERSIONS

UNITS FOR MAGNETIC PROPERTIES

Conversion
Quantity Symbol Gaussian & cgs emu a             factor, C b SI & rationalized mks c

Magnetic flux density, B gauss (G) d 10-4 tesla (T), Wb/m2

magnetic induction

Magnetic flux φφ maxwell (Mx), G∗cm2 10-8 weber (Wb), volt second (V∗s)

Magnetic potential difference, U, F gilbert (Gb) 10/4π ampere (A)
magnetomotive force

Magnetic field strength, H oersted (Oe),e Gb/cm 103/4π A/m  f

magnetizing force

(Volume) magnetization g M emu/cm3 h 103 A/m

(Volume) magnetization 4πΜ G 103/4π A/m

Magnetic polarization
intensity of magnetization J, I emu/cm3 4π ××10-4 T, Wb/m2 i

1 A∗m2/kg
(Mass) magnetization σ , M emu/g 4π ××10-7 Wb∗m/kg

Magnetic moment m emu, erg/G 10-3 A∗m2, joule per tesla (J/T)

Magnetic dipole moment j emu, erg/G 4π ××10-10 Wb∗m i

(Volume) susceptibility χ ,  κ dimensionless, emu/cm3 4π dimensionless
(4π)2 ××10-7 henry per meter (H/m), Wb/(A∗m)

4π ××10-3 m3/kg
(Mass) susceptibility χρ , κρ cm3/g, emu/g (4π)2 ××10-10 H∗m2/kg

4π ××10-6 m3/mol
(Molar) susceptibility χmol , κmol cm3/mol, emu/mol (4π)2 ××10-13 H∗m2/mol

Permeability µ dimensionless 4π ××10-7 H/m, Wb/(A∗m)

Relative permeability j µr not defined dimensionless

(Volume) energy density, W erg/cm3 10-1 J/m3

energy product k

Demagnetization factor D, N dimensionless l/4π dimensionless

a.  Gaussian units and cgs emu are the same for magnetic properties. The defining relation is B =H +4ππΜ.
b.  Multiply a number in Gaussian units by C to convert it to SI (e.g., 1 G ×× 10-4 T/G = 10-4 T).
c.  SI (Système International d'Unités) has been adopted by the National Bureau of Standards. Where two conversion factors are
    given, the upper one is recognized under, or consistent with, SI and is based on the definition B=µ0(H+M), where

     µ0=4ππ ××10-7 H/m. The lower one is not recognized under SI and is based on the definition B = µ0H +J, where the symbol
     I is often used in place of J.
d. 1 gauss= 105 gamma (γγ).
e.  Both oersted and gauss are expressed as cm-1/2 ∗g-1/2

∗s-1 in terms of base units.
f.  A/m was often expressed as "ampere-turn per meter" when used for magnetic field strength.
g. Magnetic moment per unit volume.
h. The designation "emu" is not a unit.
i.  Recognized under SI, even though based on the definition B = µ0H +J. See footnote c.
j. µr  = µ / µ0 = 1 + χ, all in SI.  µr is equal to Gaussian µ.
k. B∗H and µ0M∗H have SI units J/m3; M∗H and B∗H/4ππ have Gaussian units erg/cm3.

R. B. Goldfarb and F. R. Fickett, U.S. Department of Commerce, National Bureau of Standards, Boulder, Colorado 80303, March 1985
NBS Special Publication 696 For sale by the Superintendent of Documents, U.S. Government Printing Office, Washington, DC 20402
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ander Minkow aus dem Institut für Mikro- und Nanomaterialien der Universität Ulm
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