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Kurzfassung

In dieser Arbeit wird die Herstellung und Charakterisierung magnetischer Nano-
strukturen basierend auf Co/Pt-Multilagen beschrieben. Felder von Nanostruk-
turen werden mit Hilfe der Selbstorganisation von Blockcopolymer-Micellen mit
Durchmessern von wenigen 10 nm aus Filmen von Co/Pt-Multilagen hergestellt.

Zum Versténdnis der magnetischen Eigenschaften der Nanostrukturen werden
zunichst die Eigenschaften von Co/Pt-Multilagen untersucht. Die Filme werden
mittels unterschiedlicher Ionenzerstdubungs-Techniken hergestellt und Einfliisse
der Herstellungsmethoden auf die strukturellen und magnetischen Eigenschaften
der Filme werden untersucht. Anhand des Zusammenhangs zwischen strukturel-
len und magnetischen Eigenschaften werden Riickschliisse auf die Ursachen von
Grenzflichen- und Volumenbeitridgen von Co/Pt-Multilagen gezogen. Ein Schwer-
punkt der Untersuchungen der magnetischen Eigenschaften liegt in der Reorien-
tierung der leichten Magnetisierungsrichtung von einer senkrechten leichten Rich-
tung zu einer leichten Magnetisierund in der Ebene durch Variation der Dicken
der Kobalt- und Platinlagen in den Multilagenfilmen. Durch die Kombination
von raumintegrierenden und ortsaufgelosten magnetischen Untersuchungsmetho-
den wird eine gegen die Oberfliche geneigte Magnetisierungsrichtung und ihre
Domaénenstruktur im Bereich der Reorientierung nachgewiesen. Fiir die Herstel-
lung von Nanostrukturen werden die magnetischen Eigenschaften der Multilagen
auf eine hohe magnetische Anisotropie optimiert.

Aus den Co/Pt-Multilagen werden mittels neuartiger Strukturierungsansitze
mit Masken aus Blockcopolymer-Micellen magnetische Lochgitter und Punktgit-
ter durch Ionenétzen hergestellt. Zum Nachweis der Nanostrukturen wird die
Morphologie und Topographie in Kombination mit magnetooptischen Signalen
untersucht. Anderungen der magnetischen Eigenschaften durch die Strukturie-
rung werden anhand von makroskopischen Messungen und der magnetischen Mi-
krostruktur diskutiert. Es wird gezeigt, dass magnetische Lochgitter mit Hilfe
von Blockcopolymer-Micellen mittels zweier unterschiedlicher Ansétze hergestellt
werden konnen. Die magnetischen Eigenschaften von Lochgittern werden in Ab-
héngigkeit von der leichten Magnetisierungsrichtung der zugrunde liegenden Filme
untersucht. Magnetische Punktgitter werden mit Hilfe der Kerne von SiO,-gefiill-
ten Blockcopolymer-Micellen hergestellt. Die magnetischen Eigenschaften werden
in Abhéngigkeit von der Strukturhohe und dem Durchmesser der Nanostrukturen
untersucht. Die Nanostrukturen zeigen ein eindoméniges Schaltverhalten und ihre
Schaltfeldverteilung wird mit Hilfe der Grolenverteilung der Partikel beschrieben.
Strukturen an der Grenze zum superparamagnetischen Limit werden untersucht.



Abstract

The production and characterization of magnetic nanostructures based on Co/Pt-
multilayers are described in this thesis. Nanostructure arrays of Co/Pt multilayer
films are generated utilizing the self-assembly of block copolymer micelles with a
few 10 nm diameter.

For an understanding of the magnetic properties of nanostructures the pro-
perties of Co/Pt-multilayer films are examined first. The films are grown via
different sputter techniques. The structural and magnetic properties are inve-
stigated depending on the deposition technique. The sources of magnetic aniso-
tropy are discussed based on these investigations. One major topic concerning
Co/Pt-multilayers is the reorientation of the easy axis of magnetization from per-
pendicular to in-plane as a function of the cobalt and platinum layer thicknesses.
Combining averaging magnetization measurements and high resolution magnetic
imaging, the canting of magnetization within the reorientation transition and a
canted domain structure were found. The basis for magnetic nanostructures are
Co/Pt-multilayers that were optimized for strong magnetic anisotropy.

Magnetic antidot and dot arrays are generated from Co/Pt-multilayers via novel
methods utilizing block copolymer micelle masks and ion milling. The generation
of nanostructure arrays is proven by the morphologic and topographic properties,
combined with the evolution of magneto-optic signals. Two different approaches
for the generation of antidot arrays are shown. The magnetic properties of anti-
dot arrays with perpendicular and in-plane easy magnetization are investigated.
Magnetic dot arrays are produced utilizing the cores of SiO, filled block copoly-
mer micelles. The dot arrays consist of single domain particles. The switching
field distribution of the dot arrays is analysed and described using the size dis-
tribution of the magnetic particles. Magnetic nanostructures in the region of the
superparamagnetic limit are investigated.
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1. Einleitung

Die Herstellung und Untersuchung magnetischer Strukturen mit lateralen Grofien
im Bereich bis zu wenigen 10nm hat sich im Laufe der letzten Jahre zu einem
der meist untersuchten Gebiete in der Physik kondensierter Materie entwickelt
[1-5]. Die Ursachen fiir dieses rege Interesse liegen in der Ndhe zu potentiellen
technologischen Anwendungen, etwa fiir strukturierte magnetische Speicherme-
dien [1, 4, 6] und in Fragen der Grundlagenforschung, wie dem Ubergang zwi-
schen dem kollektiven Phanomen Ferromagnetismus, iiber groflen- und geometrie-
abhéngige Eigenschaften [7, 8] magnetischer Nanostrukturen, bis hin zu einzelnen
Atomen ferromagnetischer Elemente [9, 10].

Die technologisch naheliegendste Anwendung von magnetischen Nanostrukturen
ist der Ubergang von Diinnfilm-Speichermedien zu nanostrukturierten Materialien
als magnetische Speichermedien (patterned recording media). Die Korngrofien in
konventionellen Speichermedien bestimmen ihre Speicherdichte. Mit der aktuel-
len Steigerungsrate der Speicherdichte wird das superparamagnetische Limit [11]
fiir konventionelle Speichermedien, das durch das Volumen der Kérner und die
Anisotropie der Filme im Vergleich zur thermischen Energie bei Raumtemperatur
gegeben ist, bis zum Jahr 2011 erreicht, so dass ein Ubergang zu nanostrukturier-
ten Medien notig wird [6]. Einfliisse der magnetostatischen Wechselwirkung zwi-
schen periodisch angeordneten Nanostrukturen und Einfliisse der Strukturgrofie
und -symmetrie auf die magnetischen Eigenschaften werden h&ufig an Struktu-
ren untersucht, die mittels serieller Ansétze wie Elektronenstrahl-Lithographie
[7, 12, 13] und fokusierten lonenstrahlen [14-16] hergestellt werden. Fiir eine
Strukturierung von Fliachen, die mehrere Millimeter oder Zentimeter grof sind, mit
Strukturgréfen unter 100 nm, sind diese Techniken aufgrund des hohen Zeitauf-
wandes nicht geeignet [3, 4]. Seit Mitte der 1990er Jahre wurden zur Herstellung
hochgeordneter Felder von Nanostrukturen auf grofien Flachen parallele Techniken
wie die Nanoimprint-Lithographie [17, 18] oder die Rontgen-Lithographie [19-21]
entwickelt. Mit Hilfe dieser Techniken wurde versucht eine Auflésung deutlich un-
ter 100nm zu erreichen und dabei mdoglichst kompatibel zu industriell etablierten
Techniken zu bleiben. Das heifit, die Rontgen-Lithographie ist, mit einer Belich-
tung von Photolacken, dhnlich zu Techniken, die in der Halbleiterindustrie iiblich
sind, und Nanoimprint-Verfahren sind dhnlich zur CD- und DVD-Herstellung.
Der technische Aufwand ist bei der Rontgen-Lithographie relativ hoch, insbeson-
dere wird fiir die benotigte weiche Rontgenstrahlung ein Synchrotron als Quelle
verwendet [3]. Bei der Nanoimprint-Lithographie sind Grenzen einer grofiflichigen
Strukturierung durch die Oberflichenbeschaffenheit des Substrats gegeben [3].

Bei selbstorganisierten Masken wird, im Vergleich zur Weiterentwicklung von
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Lithographiemethoden (top down), ein vollstdndig verschiedener Weg beschritten:
Die Masken zur Strukturierung setzen sich dabei aus Elementen in der Gréfenord-
nung Nanometer zusammen, die sich aufgrund von Wechselwirkungen unterein-
ander von selbst anordnen (bottom up). Zur Selbstorganisation haufig verwendete
Systeme sind Polystyrol-Nanokugeln [22-24], pordses Aluminiumoxid [25-28] und
Blockcopolymere [29-32]. Fiir magnetische Nanostrukturen wird auch die Selbst-
organisation von magnetischen Nanopartikeln verwendet [33, 34|, die zum Teil in
Blockcopolymer-Micellen auf die Oberflache gebracht werden [35, 36]. Die Struk-
turierung grofler Fldchen ist mit Methoden, die auf Selbstorganisation beruhen,
schnell und einfach moglich, da die Anordnung der Bausteine selbstorganisierter
Strukturen parallel erfolgt und die Geschwindigkeit von der Gréfle der zu struktu-
rierenden Flache unabhéingig ist. Allerdings ist allen Formen der Selbstorganisa-
tion gemein, dass die Ordnung der Nanostrukturen nur kurzreichweitig ist. Des-
halb wurden fiir poréses Aluminiumoxid, Blockcopolymere und Blockcopolymer-
Micellen Methoden zur Erhohung der langreichweitigen Ordnung, basierend auf
einer mesoskopischen Vorstrukturierung, entwickelt [37-39].

Nanokugeln aus Polystyrol sind eines der ersten Systeme, das zur Herstellung
selbstorganisierter Nanostrukturen genutzt wurde [22-24] und immer noch er-
folgreich genutzt wird [40-42]. Polystyrol-Nanokugeln ordnen sich mit abneh-
menden Durchmesser unterhalb weniger hundert Nanometer immer schlechter
an, vor allem da die Groéflenverteilung der Kugeln im Verhéltnis zum mittleren
Durchmesser immer breiter wird [43]. Im Gegensatz dazu ist die gegenwértig
erzielbare maximale Periodenldnge von Strukturen aus Blockcopolymeren und
Blockcopolymer-Micellen gerade einmal 100nm [1, 44, 45] und fiir kleiner wer-
dende Perioden verbessert sich die Ordnung von Blockcopolymer Micellen [E1].
Dadurch sind Blockcoplymere fiir die Herstellung von Strukturen mit einer Pe-
riode von unter 100nm besser geeignet. Die Flédchenfiillung von magnetischen
Nanostrukturen ist zum Beispiel fiir die magnetostatische Wechselwirkung zwi-
schen Nanostrukturen und damit fiir die magnetischen Eigenschaften von Punkt-
gittern entscheidend. Die Absténde und Durchmesser von Strukturen aus Block-
copolymeren und Blockcopolymer-Micellen kénnen durch die Lange der beteilig-
ten Polymerketten eingestellt werden. Zusétzlich kann die Anzahl der Prozess-
schritte auf der Oberfliche zur Herstellung von Punktgittern durch die Verwen-
dung von Blockcopolymer-Micellen im Vergleich zu Blockcopolymeren reduziert
werden. Aufgrund der Moglichkeit Abstdnde und Durchmesser der Strukturen
einzustellen wurden im Rahmen dieser Arbeit neuartige Methoden zur Struktu-
rierung mittels Blockcopolymer-Micellen entwickelt, bei denen wenige Prapara-
tionsschritte auf der Oberfliche notig sind. Zur Herstellung von magnetischen
Punktgittern werden dabei Blockcopolymer-Micellen als Maske verwendet, die
mit Siliziumoxid gefiillt sind und deren Polymerhiille durch ein Sauerstoffplasma
entfernt wird (Abschnitt 4.3). Diese Maske wird mittels lonenétzen auf einen dar-
unter liegenden magnetischen Filme iibertragen. Die Einfliisse der Filmdicke und
des Durchmessers der SiO,-Partikel auf die magnetischen Eigenschaften werden
an den so hergestellten Nanostrukturen untersucht (Abschnitt 4.3).



Homogen senkrecht magnetisierte Lochgitter sind zur Erzeugung magnetischer
Streufelder dquivalent zu Punktgittern mit inverser Flichenbelegung. Deshalb
kénnen sie fiir Anwendungen, bei denen eine Streufeldmodulation entscheidend
ist, gleichwertig eingesetzt werden. Zusétzlich bieten sie bei einer Vernetzung der
Strukturen die Moglichkeit, Einfliisse der Strukturierung auf den Magnetowider-
stand zu untersuchen [46]. Lochgitter in Halbleitern wurden bereits mittels Block-
copolymeren [30] und Blockcopolymer-Micellen [47] hergestellt. Fiir magnetische
Lochgitter war bisher die Verwendung von porésem Aluminiumoxid erfolgreich
[46, 48]. In dieser Arbeit werden zwei unterschiedliche Ansitze zur Herstellung
von Lochgittern aus Blockcopolymer-Micellen vorgestellt (Abschnitt 4.2). Die
Einfliisse der Strukturierung auf Filme mit senkrechten und in der Ebene leichten
Magnetisierung werden in Abschnitt 4.2 diskutiert.

Ein Ziel bei der Herstellung von magnetischen Nanostrukturen in dieser Arbeit
ist es, periodische Anordnungen von magnetischen Nanostrukturen mit moglichst
hoher Steufeldmodulation auf einem zweidimensionalen Elektronengas (2DEG)
herzustellen. Fiir elektrische und magnetische Modulationen mit Perioden un-
terhalb von 100nm in einem 2DEG wurde 1976 ein Energiespektrum mit einer
Aufspaltung der Landau-Niveaus, also der Energieniveaus der Elektronen eines
Festkorpers in einem &ufleren Magnetfeld, in Abhéngigkeit von der Modulati-
onsldnge vorhergesagt (Hofstadter-Schmetterling) [49]. Fiir Modulationen des
elektrischen Potentiales wurde bereits mit Nanostrukturen mit etwa 100 nm Pe-
riode erste Anzeichen fiir dieses Energiespektrum des 2DEG gefunden [50]. Da
diese Strukturgréfen an der oberen Grenze des vorhergesagten Bereichs fiir die Pe-
riodenlénge sind, wurden nur geringe Aufspaltungen gefunden. Durch die Verwen-
dung selbstorganisierter Nanostrukturen kann die gesamte Fliache des 2DEG mit
Perioden deutlich unterhalb von 100 nm strukturiert werden. Durch die kleineren
Periodenldngen werden deutlichere Aufspaltungen der Landau-Niveaus erwartet.
Fiir eine hohe Feldmodulation in hexagonal geordneten Nanostrukturen ist eine
Flachenfiillung der Strukturen von 40% fiir Punktgitter bzw. 60% fiir Lochgit-
ter optimal [51]. Die Eignung der unterschiedlichen Nanostruktur-Gitter fiir eine
hohe Feldmodulation in einem 2DEG wird in der Zusammenfassung dieser Arbeit
(Kapitel 5) diskutiert.

Sowohl fiir strukturierte magnetische Speichermedien als auch fiir eine hohe
Streufeldmodulation ist eine senkrechte leichte Magnetisierungsrichtung der Nano-
strukturen eine wichtige Voraussetzung. Um eine senkrechte Magnetisierung der
Strukturen zu erreichen, werden Filme mit urspriinglich senkrechter leichter Ma-
gnetisierungsrichtung strukturiert. In diinnen Filmen ist die leichte Magnetisier-
ungsrichtung meist in der Probenebene [52]. Durch eine hohe Kristallanisotropie,
zum Beispiel in CoCr- und CoPt-Legierungen [53, 54|, oder durch die Grenzflache-
nanisotropie in Multilagen, etwa bei Co/Pd- und Co/Pt-Multilagen [55, 56], kann
eine senkrechte leichte Magnetisierung diinner Filme generiert werden. Bis vor
kurzem wurden ausschliefllich magnetische Speichermedien aus diinnen Filmen
mit einer leichten Magnetisierung in der Probenebene verwendet; seit dem Jahr
2006 werden CoCrPt-Legierungen in der Festplattenindustrie fiir senkrechte Spei-
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chermedien eingesetzt [57]. Auch Arbeiten zu senkrechten Nanostrukturen fir
Speichermedien, die mittels Blockcopolymeren [32, 58] hergestellt wurden, ba-
sieren auf CoCrPt-Legierungen. Multilagen aus magnetischen und nichtmagne-
tischen Lagen sind ein ideales Modellsystem fiir die senkrechte Magnetisierung,
da die Anisotropie der Multilagen durch die Dicke der Kobalt- und Platinlagen
kontrolliert eingestellt werden kann [52, 59, 60]. Deshalb werden in dieser Arbeit
Multilagen als Basis der magnetischen Nanostrukturen gewé#hlt. Im Vergleich
zwischen Co/Pt- und Co/Pd-Multilagen war historisch der grofiere Kerr-Effekt
fiir kurze Wellenléngen [61, 62] der entscheidende Vorteil von Co/Pt-Multilagen
fiir eine potentielle Anwendung als magnetooptische Speichermedien mit hoher
Speicherdichte. In dieser Arbeit ist die im allgemeinen hohere Anisotropie von
Co/Pt-Multilagen im Vergleich zu Co/Pd-Multilagen [60] entscheidend, die zum
einen fiir die thermische Stabilitét der Nanostrukturen wichtig ist (Abschnitt 2.1.2)
und zum anderen erlaubt, dickere Kobaltlagen zu verwenden und damit die Streu-
feldmodulation der Strukturen zu erhéhen.

Die hohe senkrechte Anisotropie von Co/Pt-Multilagen ist seit knapp 20 Jah-
ren bekannt [56]. Seit der Entdeckung der senkrechten Anisotropie von Co/Pt-
Multilagen wurden sie als Kandidaten fiir magnetooptische Speicher und senk-
rechte Speichermedien erforscht [62-64]. Aus der Anderung der Anistropie als
Funktion der Dicke der Kobalt- und Platinlagen konnen grundlegende Kenntnisse
zum Ursprung der Anisotropie der Multilagen gewonnen werden. In frithen Ar-
beiten wurde die Anisotropie von Multilagenfilmen nur auf Grenzflichen- und Vo-
lumenanisotropiebeitréige niedrigster Ordnung untersucht [55, 56, 59, 63]. In den
letzten Jahren wurden Anisotropiebeitridge hoherer Ordnung ein Thema [65, 66],
die vor allem bei einer Reorientierung der leichten Magnetisierungsrichtung von
senkrecht nach in der Ebene entscheidend werden. Die Co/Pt-Multilagen in dieser
Arbeit werden durch zwei unterschiedliche Methoden von lonenzerstduben (Ab-
schnitt 2.2), sowie einer Kombination aus beiden Techniken hergestellt. Die ma-
gnetischen, strukturellen und magnetooptischen Eigenschaften der Co/Pt-Multi-
lagenfilme in Abhéngigkeit von der Herstellungsmethode werden in Kapitel 3
préasentiert. Die Reorientierung der leichten Magnetisierungsrichtung wird in die-
ser Arbeit detailliert anhand der Anisotropie erster und zweiter Ordnung un-
tersucht (Kapitel 3). Dabei wird im Bereich der Reorientierung eine gegen die
Oberflichennormale gekippte leichte Magnetisierungsrichtung gefunden und erst-
mals deren Doménenstruktur untersucht (Abschnitt 3.1.3). Fir die Herstellung
von Nanostrukturen mit senkrechter leichter Magnetisierungsrichtung werden die
magnetischen Eigenschaften auf eine hohe Anisotropie optimiert (Abschnitt 3.4.2).

Zusammenfassend werden in dieser Arbeit in Kapitel 2 die Grundlagen der ma-
gnetischen Eigenschaften und die Methoden zur Herstellung und Untersuchung die
von Co/Pt-Multilagen beschrieben. Danach werden in Kapitel 3 die Untersuchun-
gen zu den magnetischen, strukturellen und magnetooptischen Eigenschaften der
Co/Pt-Multilagen dargestellt. In Kapitel 4 werden die unterschiedlichen Herstel-
lungsmethoden von magnetischen Lochgittern und Punktgittern eingefithrt und
die magnetischen Eigenschaften der Nanostrukturen diskutiert.



2. Grundlagen des Magnetismus
und der Methoden zur
Herstellung und Untersuchung
von Co/Pt-Multilagen und
-Nanostrukturen

Die magnetischen Eigenschaften diinner Filme werden durch ihre Anisotropie be-
stimmt. Die Anisotropie der Filme in dieser Arbeit ist uniaxial und kann aus
den Ummagnetisierungskurven in einem Magnetfeld parallel zur schweren Ma-
gnetisierungsrichtung bestimmt werden (Abschnitt 2.1.1). Zusétzlich zur Ani-
sotropie wird zur Charakterisierung magnetischer Nanostrukturen ihr Schaltver-
halten in der leichten Richtung ausgenutzt (Abschnitt 2.1.2). In dieser Arbeit
werden Co/Pt-Multilagen mittels ECR-Ionenstrahl- und Magnetron-Plasmazer-
stduben hergestellt. Die Grundlagen der Depositionstechniken und die strukturel-
len Eigenschaften von Filmen, die mit diesen Techniken hergestellt werden, sind
in Abschnitt 2.2 dargestellt. Die makroskopischen magnetischen Eigenschaften
von Filmen und Nanostrukturen werden mit dem magnetooptischen Kerr-Effekt
(MOKE) untersucht. Die Grundlagen des MOKE und Eigenschaften des hier
verwendeten Aufbaus werden in Abschnitt 2.3.1 beschrieben. Zum Versténdnis
der magnetischen Eigenschaften ist die magnetische Mikrostruktur entscheidend.
Die magnetische Mikrostruktur wird mit einem Rasterelektronenmikroskop mit
Polarisationsanalyse (SEMPA, Abschnitt 2.3.2) untersucht. Die magnetischen
Eigenschaften ultradiinner Filme werden durch die Kristallstruktur und die Ei-
genschaften der Grenzflichen beeinflusst. Deshalb wird die Struktur der Filme
mittels Rontgenbeugung und -streugung untersucht (Abschnitt 2.4).

2.1. Magnetische Eigenschaften von diinnen Filmen
und Nanostrukturen

Die magnetische Anisotropie ist der Energieunterschied zwischen einer Magne-
tisierung in unterschiedliche Raumrichtungen. Bei einem Minimum der Energie
wird von einer leichten Richtung, bei einem Maximum von einer schweren Rich-
tung gesprochen. Fiir die magnetischen Eigenschaften ist nur die Differenz der
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Energie zwischen schwerer und leichter Richtung interessant, die deshalb als Ani-
sotropie bezeichnet wird. Bei Co/Pt-Multilagen wird eine uniaxiale Anisotropie
gefunden und auf die Anisotropiekonstanten erster und zweiter Ordnung unter-
sucht (Abschnitt 2.1.1). Das Schaltverhalten von Filmen wird durch die Nuklea-
tion von Doménen und Doménenwandbewegung bestimmt. Dagegen sind Nano-
strukturen héufig eindoménig und kénnen mit einem Schaltverhalten im Stoner-
Wohlfarth-Modell mit thermisch unterstiitztem Schalten beschrieben werden (Ab-
schnitt 2.1.2).

2.1.1. Magnetische Anisotropie von ultradiinnen Filmen

Die leichte Magnetisierungsrichtung von Ferromagneten wird durch die magneti-
sche Anisotropie bestimmt. Eine magnetische Anisotropie ist stets mit einer Sym-
metriebrechung des Systems verbunden. So wird etwa durch die Kristallstruktur
eine magnetokristalline Anisotropie entlang der Kristallachsen und durch Ver-
spannungen im Kristallgitter eine magnetoelastische Anisotropie verursacht. Die
Anisotropie ist, unabhéngig von ihrer mikroskopischen Ursache, der Symmetrie
des Systems angepasst. Fiir diinne Filme ist die Symmetrie zweizdhlig, so dass sie
durch eine uniaxiale Anisotropie beschrieben wird [67]. Sowohl durch die Form
und das Wachstum diinner Filme, als auch durch die Grenzflichen ist die ausge-
zeichnete Richtung die Probennormale, da entlang dieser Richtung eine Symme-
triebrechung des Systems vorliegt. Im Fall von Kobalt, das in der c-Richtung des
hexagonalen Gitters wéchst, wirkt auch die Kristallanisotropie entlang der Pro-
bennormalen. Die in dieser Arbeit untersuchten Filme sind polykristallin, so dass
bei makroskopischen Messungen iiber alle Kristallrichtungen, das heifit, alle leich-
ten Richtungen der Kristallanisotropie die in der Probenebene auftreten, gemittelt
wird.

Die Energiedichte wird bei einer uniaxiale Anisotropie durch eine Fourier-Ent-
wicklung mit dem Winkel © zur Probennormalen

E/V = K,;sin”© + K,sin* 0 (2.1)

beschrieben [67]. Sind die Anisotropiekonstanten erster Ordnung K; und zwei-
ter Ordnung K, positiv, wird jeweils eine leichte Magnetisierungsrichtung entlang
der Probennormalen bevorzugt. In der Anisotropie erster Ordnung muss neben
magnetokristalliner und magnetoelastischen Beitrédgen die Formanisotropie bzw.
Anisotropie Kp durch das entmagnetisierende Feld mit Kp = —%Mg beriicksich-
tigt werden. Im folgenden werden deshalb die Anisotropie erster Ordnung und die
Formanisotropie zur effektiven Anisotropie erster Ordnung

Ko = K — %MSQ (2.2)
zusammengefasst. In der Auftragung der Anisotropie zweiter Ordnung gegen die
effektive Anisotropie erster Ordnung (Abb. 2.1) sind die Bereiche mit leichter
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gekippt senkrecht

0.1+ KZ=-0'5K1,eﬁ

in der Ebene Koexistenz

0.4 02 0.0 02 0,4
K. [MJ/m’]

1,eff
Abbildung 2.1.: Bereiche der leichten Magnetisierungsrichtung in der Auftragung der
Anisotropie zweiter Ordnung mit der effektiven Anisotropie erster Ordnung [68]. Die
Bereiche der gekippten Magnetisierung und der Koexistenz senkrechter und in der Ebene
leichter Magnetisierung sind grau gefiillt.

Magnetisierung senkrecht und in der Ebene und die Ubergangsbereiche zwischen
senkrechter und in der Ebene leichter Magnetisierung gezeigt [68, 69].

Bei unterschiedlichen Vorzeichen der Anisotropiekonstanten erster und zweiter
Ordnung sind im Bereich |K o] < 2|K3| (grau in Abb. 2.1) leichte Richtungen
der Magnetisierung zu erwarten, die weder senkrecht noch in der Probenebene
liegen [67, 68]. Bei einer positiven Anisotropie zweiter Ordnung K5 und negativer
effektiven Anisotropie erster Ordnung K o mit K o5 < —2K5 wird eine gegen die
Probennormale gekippte leichte Magnetisierungsrichtung gefunden [68, 69]. Dieses
Verhalten wird etwa fiir Kobalt auf Platin und Palladium (111)-Oberflachen be-
obachtet [70]. Auf den Bereich einer gekippten Magnetisierung (canting) und die
dazugehorigen Magnetisierungkurven in einem &dufleren Feld wird bei der Diskus-
sion der entsprechenden experimentellen Ergebnisse (v.a. Abschnitt 3.1.3) weiter
eingegangen. Mit umgekehrten Vorzeichen der Anisotropiekonstanten kénnen so-
wohl die senkrechte als auch die Richtung in der Ebene gleichzeitig auftreten,
das heifit eine Koexistenz der Magnetisierungsrichtungen wird beobachtet. Durch
ein dufleres Feld wird die Magnetisierung im Bereich der Koexistenz parallel zum
Feld ausgerichtet [71, 72]. Die Koexistenz von leichten Magnetisierungsrichtun-
gen senkrecht zur und in der Probenebene konnte fiir Kobalt auf Gold (111)-
Oberflichen nachgewiesen werden [73, 74].

Im Folgenden wird die Ummagnetisierung und die Bestimmung von Aniso-
tropiekonstanten am Beispiel einer senkrechten leichten Magnetisierungsrichtung
erlautert. In der leichten Richtung wird eine Hysterese beobachtet, bei der die Re-
manenz (Magnetisierung bei poH = 0) gleich der Sattigung ist (Abb. 2.2a). Au-
Berdem ist das Nukleationsfeld von Doménen, bei dem die Magnetisierung beginnt
von der Sattigung abzuweichen, das Koerzitivfeld, bei dem der Nulldurchgang der
Magnetisierung beobachtet wird und das Séttigungsfeld, bei dem die Magnetisie-
rung in die Sdttigung iibergeht, mit etwa 12,5mT gleich grofl (Abb. 2.2a). Die-
ses Ummagnetisierungsverhalten wird als rechteckige Hysterese bezeichnet. Wird
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ein Feld entlang der schweren Richtung angelegt, dreht sich die Magnetisierung
kohérent aus der leichten in die schwere Richtung und ergibt damit einen reversi-
blen Verlauf mit dem angelegten Feld (Abb. 2.2b).

a) b)
600 : . . . 75
400+ r 0 g 50+
5 200+ / > 25+
© 0 . © 0
3 ' e
D -200+ / w254
4004 i i 50+
-600 f } : : -75 : t
30 20 -10 0 10 20 30 -500 -250 0 250 500
pHImT] uHImT]

Abbildung 2.2.: Ummagnetisierungskurven eines mittels Magnetron-Plasmazerstéu-
ben hergestellten Pt3 nm/Coo,7 nm/Pt7 nm-Films. a) Messung in einem senkrechten Feld
(polare Kerr-Rotation) und b) in einem Feld in der Probenebene (longitudinale Kerr-
Elliptizitdt). In b) ist eine Anpassung der schweren Ummagnetisierungskurve mit den
Anisotropien erster und zweiter Ordnung gezeigt (Linie).

In einem &duferen Feld muss in der Energiedichte die Zeemann-Energie beriick-
sichtigt werden. Die Energiedichte wird mit Gl. 2.1 und 2.2 zu

E/V = K gsin”© + Kysin*© — pgH Mg cos U, (2.3)

mit ¥, dem Winkel zwischen angelegtem Feld H und der Magnetisierungsrichtung.
Zur Bestimmung der Magnetisierungsrichtung in Abhéngigkeit des angelegten Fel-
des wird die Energiedichte in Abhéngigkeit vom Winkel der Magnetisierung gegen
die Probennormale © minimiert. Bei einem Feld, dass in der Probenebene ange-
legt wird (¥ = 7/2 — ), ergibt die Minimierung der Energiedichte

2K e cOS © sin © + 4K sin®©@cos® = pgHMgcos O
2K ot 4K,

_ ,
M + M

mi = pH, (2.4)

das Magnetfeld pioH als Funktion der relativen Magnetisierung m) des Films in
der Probenebene (m = M;/Ms = sin©®). Die relative Magnetisierung m wird
bei MOKE-Messungen durch das relative Kerr-Signal €/eg und /605 bestimmt, da
die Kerr-Signale jeweils proportional zur Magnetisierung sind (Abschnitt 2.3.1).
Zur Bestimmung der Anisotropiekonstanten kann der Verlauf des Magnetfeldes
mit der Magnetisierung H(m), das heifit, der inverse Verlauf der Magnetisierung,
angepasst werden. Eine typische Magnetisierungskurve mit angepasster Magneti-
sierung ist in Abb. 2.2b gezeigt. Die Steigung und die Kriimmung des angepassten
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Verlaufs stimmt fiir Magnetfelder bis etwa 200 mT gut mit der gemessenen Magne-
tisierungskurve iiberein. Bei hoheren Feldern weicht der angepasste Verlauf von
der Messung ab, da Inhomogenitéiten oder sogar Doménen und Doménenéande auf-
treten, deren Verhalten in Gl. 2.4 nicht beriicksichtigt wird. Aus Ummagnetisier-
ungskurven mit einer relativen Magnetisierung werden die Anisotropiekonstanten
als Vielfache der Sattigungsmagnetisierung Mg bestimmt (siehe Gl. 2.4). Fiir eine
Umrechnung in Energiedichten wird als Séttigungsmagnetisierung der Wert von
Volumenkobalt Mg = 1,4 x 10° A/m benutzt [75].

Fiir eine leichte Magnetisierungsrichtung in der Ebene wird die Anisotropie aus
der schweren senkrechten Richtung bestimmt. Durch das senkrechte Magnetfeld
andert sich Gl. 2.4 zu

2K e cOs O sin © + 4K, sin®@cos® = —pgHMgsin®
2K o 4K,
s m, A (1 — mi) m, = —uoH, (2.5)

mit der relativen Magnetisierung senkrecht zur Probenebene m, = M, /Mg =
cos ©. Das Verhalten von H(m) ist bei schweren Magnetisierungsrichtungen senk-
recht zur und in der Probenebene qualitativ gleich, es dndern sich jedoch die
Bedeutung der Anisotropiekonstanten fiir den Verlauf der Magnetisierung. Dies
wird besonders deutlich, wenn Gl. 2.5 nach der Ordnung von m_ umgeformt wird:

—(2]]\2—1:1?—#%) mL—F%mi:uoH. (2.6)

Bei einer schweren Magnetisierungsrichtung in der Probenebene ist die Steigung
des Magnetfeldes d(poH)/dmy|m—0 = 2K cx/Ms im Ursprung nur von der Aniso-
tropie erster Ordnung abhéngig. Die Steigung im Ursprung d(uoH)/dm |m—0 =
—2(K ot +2K5) /Mg wird bei einer senkrechten schweren Richtung durch die Ani-
sotropie zweiter Ordnung mitbestimmt.

Bisher wurde davon ausgegangen, dass bei einer Messung in der schweren Rich-
tung die Magnetisierung in der leichten Richtung keinen Beitrag zum Messsignal
gibt bzw. nur die Magnetisierung in der schweren Richtung gemessen wird. Der
MOKE ist jedoch auf alle Magnetisierungsrichtungen sensitiv, so dass eine Ma-
gnetisierung in der leichten Magnetisierungsrichtung ebenfalls nachgewiesen wird.
Magnetisierungskurven ohne leichte Magnetisierungskomponenten werden haufig
gefunden (Abb. 2.2b). Dabei zerfillt die Magnetisierung nach dem Aufmagnetisie-
ren in der schweren Richtung in Doménen der leichten Richtung und verschwindet
in der Summe. Ist das Koerzitivfeld in der leichten Richtung klein, kann bereits
bei einer geringen Fehlorientierung des Feldes zur schweren Richtung eine Uber-
lagerung aus der leichten Richtung gefunden werden (Abb. 2.3). Die Magneti-
sierungskomponente in der leichten Richtung wird dabei umgeschaltet, wihrend
die Magnetisierung in die schwere Richtung gedreht wird, wie durch die Pfeile in
Abb. 2.3b angedeutet wird. Dieser Schaltvorgang findet statt, wenn die Projektion
des Feldes auf die leichte Richtung den Wert des Koerzitivfeldes in der leichten
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Richtung annimmt. Ohne dufleres Feld ist die Magnetisierung komplett entlang
der leichten Richtung ausgerichtet, wie an einem Vergleich des Sattigungssignals
im senkrechten Feld (Abb. 2.3a) und dem Kerr-Signal ohne dufleres Feld in der
Uberlagerung der schweren und leichten Richtung (Abb. 2.3b) zu erkennen ist.
Der Winkel a zwischen dem dufleren Feld und der schweren Magnetisierungsricht-
ung in der Probenebene kann aus dem Verhiltnis der Schaltfelder parallel und
senkrecht zur leichten Richtung Hj/H, bestimmt werden. Diese Felder betra-
gen hier poH) < 0,8mT und poH, ~ 23mT (Abb. 2.3). Die Fehlorientierung
des dufleren Magnetfeldes gegen die schwere Magnetisierungsrichtung kann durch
sina = Hy/H, <0,8/23 zu a < 2° abgeschéitzt werden. Da die Orientierung der
Probe zur Untersuchung der schweren und leichten Magnetisierungsrichtungen
zwischen parallel und senkrecht angelegtem Magnetfeld gedndert werden muss,
sind Winkelabweichungen in der Groflenordnung 1° mit dem aktuellen MOKE-
Aufbau unvermeidlich.

2)

900 :
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-600+
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-20 -10 0 10 20 -100 -50 0 50 100
p,H [MT] i H [MT]

Abbildung 2.3.: Hysteresen eines mittels ECR-Ionenstrahlzerstduben hergestellten
Pt1,6 nm/C00,5 nm/Pt4 nm-Films. a) Messung in einem senkrechten Feld (polare Kerr-
Rotation) und b) in einem Feld nahe an der Probenebene (polare und longitudinale
Kerr-Rotation). In b) ist eine Anpassung der Drehung aus der leichten Richtung mit
den Anisotropien erster und zweiter Ordnung gezeigt (Linie) und die Magnetisierungs-
richtung zur Probenebene durch Pfeile angedeutet.

Zur Bestimmung der Anisotropie aus einer Messung mit Uberlagerung aus der
leichten Magnetisierungsmessung kann das Kerr-Signal in der schweren Richtung
durch eine Messung mit inversem Strahlengang isoliert werden [76]. Bei der Mes-
sung in der schweren Richtung in Abbildung 2.3b ist die Magnetisierung in Re-
manenz vollstdndig parallel zur leichten Richtung und die Kerr-Rotation in der
leichten Richtung ist mehr als zwanzigmal grofler als die Kerr-Rotation in der
schweren Richtung. Ein &hnlich hohes Verhéltnis zwischen polaren und longitu-
dinalen Kerr-Signalen wird fiir alle Co/Pt-Filme gefunden. Die Uberlagerung von
longitudinalen und polaren Signalen kann also bei einer leichten Magnetisierungs-
richtung in der Probenebene vernachléssigt werden.
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Bei Proben mit senkrechter leichter Magnetisierungsrichtung kann die Drehung
der Magnetisierung aus der leichten Richtung zur Bestimmung der Anisotropie-
konstanten verwendet werden. Die Minimierung der Energie ist identisch zu GI.
2.4. Allerdings wird statt der Magnetisierung in der Ebene m = M, /Mg die senk-
rechte Magnetisierung m; = M, /Mg gemessen. Dadurch wird die Magnetisierung

durch ol LK
1,eff 2
s VT mi + Ws(l —m?)*? = —poH (2.7)

angepasst, wie in Abb. 2.3b zu gezeigt ist. Diese Anpassung gilt fiir kleine Win-
kel der Magnetisierung gegen die leichte Richtung und wird mit zunehmender
Magnetisierung in der Ebene ungiiltig, da dann zusétzlich das zunehmende longi-
tudinale Signal und eine zunehmende Abweichung von einer kohérenten Drehung
der Magnetisierung beriicksichtigt werden muss.

Bei ultradiinnen Filmen ist neben der bereits eingefiihrten Formanisotropie
auch die Grenzflichenanisotropie durch Symmetriebrechung an der Grenzfliache
[77] oder magnetoelastische Beitrdge durch pseudomorphes Wachstum der ersten
Atomlagen [78] zu beriicksichtigen. Im Folgenden wird das Verhalten der Ani-
sotropie erster Ordnung mit der Kobaltdicke t¢, diskutiert. Fiir die Anisotropie
zweiter Ordnung wird das gleiche Verhalten wie fiir die Anisotropie erster Ord-
nung erwartet, wobei es in der Anisotropie zweiter Ordnung keine Formanisotropie
gibt. Die effektive Anisotropie erster Ordnung

Kier = 2K18/tco + Ky ent (2.8)

setzt sich aus Grenzflachen- K;g und effektiver Volumenanisotropie Ky e zusam-
men [52]. Die Formanisotropie —42 Mg bevorzugt eine leichte Magnetisierung in
der Ebene. Die Formanisotropie von Kobaltfilmen ist mehr als einen Faktor 2
grofler als die Kristallanisotopie von Kobalt. Fiir ultradiinne Filme mit einer Ko-
baltdicke unter 1-2 nm kann die Grenzflachenanisotropie Kg entscheidend werden.
Die Grenzflichenanisotropie kann eine positive Summe der Anisotropiebeitréige in
Gl. 2.8 und dadurch eine senkrechte leichte Magnetisierungsrichtung verursachen
[52, 60, 79]. Fiir diinne Filme ist die Anisotropieenergie pro Flache tco K o durch

too K1 et = 2K1s + teoKiv e (2.9)

gegeben. Die Grenzflachenanisotropie K5 und die effektive Volumenanisotropie
Kiyver = Kiv — %MSQ konnen also durch eine lineare Anpassung des Verlaufs von
tco K o mit der Kobaltdicke tc, getrennt werden.

2.1.2. Schaltverhalten von diinnen Filmen und Nanostrukturen

Das Koerzitivfeld oder Schaltfeld eines Ferromagneten ist durch den Nulldurch-
gang beim Schalten der Magnetisierung in einer Ummagnetisierungskurve ge-
geben. Fiir Filme wird das Schalten der Magnetisierung bei statischen Mes-
sungen durch Nukleation von Doménen und Doménenwandbewegung bestimmt.
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Das Koerzitivfeld wird dabei stark von strukturellen Eigenschaften wie Defek-
ten im Wachstum und Kristallitgréfen bestimmt [67]. Wegen der vielfiltigen
Einfliisse auf die Koerzitivfelder wird in dieser Arbeit die Anisotropie der Filme
zur Beschreibung der magnetischen Eigenschaften diinner Filme verwendet und
das Koerzitivfeld nur am Rande diskutiert. Bei der Strukturierung der Filme wer-
den Lochgitter, das heifit, Ubergitter aus Lochern in einem magnetischen Film, die
wenige 10 nm grof3 sind erzeugt. Dabei ist zu erwarten, dass die Locher im Film die
Doméanenwandbewegung wahrend des Schaltvorgangs behindern und gleichzeitig
als Nukleationszentren fiir magnetische Doménen wirken [48, 80]. Fiir die Um-
magnetisierung verursacht dieses Verhalten eine gescherte Hysterese, das heifit,
eine Hysterese, bei der ein deutlicher Anstieg der Feldstidrke von Nukleations- zu
Koerzitiv- und Sattigungsfeld beobachtet wird.

Punktgitter bestehen aus einzeln stehenden magnetischen Partikeln. Die ma-
gnetischen Partikel sind eindoménig, wenn sie kleiner als charakteristische Langen
der Magnetisierung sind [67, 81]. Fiir Co/Pd-Multilagen wird ein Ubergang zu
eindoménigen Strukturen bei einem Durchmesser von etwa 100 nm gefunden [40,
82]. Das Schaltverhalten eindoméniger Partikel wird durch das Stoner-Wohlfarth-
Modell beschrieben [67, 83]. Im Stoner-Wohlfarth-Modell wird bei einer Tempe-
ratur von 0 K ein Schalten in der leichten Magnetisierungsrichtung bei dem Ani-
sotropiefeld Hy = 2K /Mg mit K = K o + Ky erwartet [67]. Ist die thermische
Energie kgT mit der Anisotropieenergie KV vergleichbar, wird das Schalten der
Partikel durch thermische Anregung unterstiitzt und das Schaltfeld reduziert [84].
Das Schaltfeld bei Raumtemperatur wird mit Hilfe des Sharrock-Formalismus [85]
mit einer Haufigkeit von Schaltversuchen fy und der Messdauer fiir eine Umma-
gnetisierungskurve ty durch

2K 1 kgT
Mg KV

oHc = — — ln(fotH)] (2.10)

beschrieben. Das Schaltfeld fallt sowohl mit steigender Temperatur als auch
Messdauer. Fiir magnetische Partikel mit einer Anisotropieenergie KV, die weni-
ger als vierzigmal so grofl wie die thermische Energie kgT ist, wird das superpa-
ramagnetische Limit fiir Speichermedien erreicht [11]. Das heiit, die Wahrschein-
lichkeit eines Umschaltens der Partikel innerhalb von 10 Jahren ist grofier als 5%.
Im Schaltfeld nach der Berechnung im Sharrock-Formalismus zeigt sich das super-
paramagnetische Limit durch ein negatives Schaltfeld. Bei einer Messung mit 50 s
Messdauer wird, unter der Annahme einer Haufigkeit von Schaltversuchen von
10 GHz [82, 84], ein verschwindendes Koerzitivfeld bei ,ﬁ;—‘; ~ 27 gefunden. Unter-
halb des superparamagnetischen Limits wird sowohl in der schweren als auch in
der leichten Magnetisierungsrichtung eine reversible Magnetisierung der Partikel
beobachtet. Die superparamagnetischen Partikel schalten dabei in der leichten
Magnetisierungsrichtung schneller als die Messdauer um und die Magnetisierung
muss durch ein dufleres Feld stabilisiert werden.



ECR- und Magnetron-Zerstduben 13

2.2. ECR- und Magnetron-Zerstauben zur
Herstellung diinner Filme

Fiir die Herstellung magnetischer Nanostrukturen mit senkrechter leichter Magne-
tisierungsrichtung werden Co/Pt-Multilagen verwendet, die mittels ECR-Ionen-
strahlzerstduben und Magnetron-Plasmazerstéauben hergestellt wurden. ECR-Ion-
enstrahlzerstdauben wurde benutzt, da Filme mit vom Substrat unabhéngigen ma-
gnetischen Eigenschaften hergestellt werden kénnen, wie in einer vorhergehenden
Arbeit [86] gezeigt wurde. Magnetron-Plasmazerstauben ist fiir Multilagen mit
hoher senkrechter Anisotropie gut etabliert [55, 60]. Alle Filme in dieser Arbeit
wurden auf einem Silizium (001) Substrat mit natiirlichem Oxid gewachsen. Die
Depositionsraten liegen bei beiden Methoden zwischen 0,05 und 0,07nm/s fiir
Platin und zwischen 0,03 und 0,04 nm/s fiir Kobalt.

Die Filme sind wie im Folgenden beschrieben aufgebaut (siehe Abb. 2.4a).
Zunéchst wird, meist mittels ECR-Ionenstrahlzerstduben, eine Platin-Wachstums-
lage deponiert. Sie dient dazu den Film in Platin-Kristallstruktur mit einer bevor-
zugten Kristallrichtung (Textur) zu wachsen. Danach wird eine Kobaltlage depo-
niert. Die weiteren Kobaltlagen werden durch Platin-Zwischenlagen magnetisch
und raumlich getrennt. Die Multilage wird mit einer Platin-Decklage abgeschlos-
sen, um sie vor Kontamination an Luft zu schiitzen.

a)

Luft/Vakuum

Platin-Decklage

wog ————]

Platin-Zwischenlage

agoid

Platin-Wachstumslage Pt/Co

Substrat (Si)

Abbildung 2.4.: a) Schematischer Aufbau der (Co/Pt),-Multilagen. Die Bezeichnun-
gen der unterschiedlichen Kobalt- und Platinlagen sind hier eingefiihrt. b,c) Schemati-
sche Darstellung der in dieser Arbeit verwendeten Techniken zum lIonenzerstiduben. b)
Beim ECR-Ionenstrahlzerstiuben werden Argonionen in einer Ionenkanone erzeugt und
auf das Kobalt- und Platin-Target geschossen. c¢) Beim Magnetron-Plasmazerstduben
werden die Argonionen direkt vor den Targets erzeugt. Die Probe ist bei beiden Tech-
niken etwa 10 cm von den Targets entfernt.

Das Ionenstrahlzerstduben basiert auf der Erzeugung von Argonionen in einer
ECR-Ionenquelle (Elektronen-Zyklotronresonanz) [87]. Die Ionen werden vom
Kobalt- und Platintarget durch eine Hochspannung auf das geerdete Target be-
schleunigt und zerstduben dort das Targetmaterial (Abb. 2.4b). Die Energie der
Argonionen bei der ECR-Technik kann relativ frei gewdhlt werden. Sie wurde in
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dieser Arbeit auf 1,2keV festgelegt um einen moglichst parallelen Tonenstrahl und
eine Depositionsrate im Bereich von 0,1 nm/s zu erreichen. Die Targets bestehen
aus einem Kobaltblech und einem Platinblech, die auf den beiden Seiten eines
Targethalters aus Stahl befestigt sind. Die Targets haben eine Fléche von jeweils
5 x 5cm?, die etwas grofer als die Fliche des Ionenstrahls am Ort der Targets
ist. Dadurch wird verhindert, dass Atome von den Wéanden der Vakuumkammer
zerstdaubt werden und die Filme verunreinigen. Zum Wechsel zwischen der De-
position von Kobalt auf Platin wird das Target um eine Achse in der Ebene der
Targets gedreht. Fiir Details des Aufbaus siche Ref. [86].

Beim Magnetron-Plasmazerstiduben wird das Argonplasmas direkt vor dem Tar-
get erzeugt. Das runde Target ist von einer zylindrischen Hiilse umgeben, die
geerdet ist, und wird auf eine negative Hochspannung gelegt, wodurch die Argo-
nionen aus dem Plasma auf das Target beschleunigt werden (Abb. 2.4c). Beim
hier verwendeten Gleichspannungs-Magnetron-Plasmazerstduben wird durch die
Hochspannung gleichzeitig die Energie zur Aufrechterhaltung des Plasmas gelie-
fert. Bei der Magnetron-Technik ist die Ionenenergie durch den Arbeitsdruck
pw und die Ionenstrom I, am Target festgelegt. Diese beiden Gréfien werden
withrend der Deposition konstant gehalten (p, = 3,3 x 1073 mbar, I, = 30 mA
fiir Platin und 50 mA fiir Kobalt). Die Energie der Argonionen liegt unter die-
sen Bedingungen je nach Abnutzung der Targets zwischen 350 und 450eV. Das
Plasma wird durch das Streufeld einer zylindersymmetrischen Magnetanordnung
hinter dem Target stabilisiert und vor dem Target gehalten (fiir Details siehe zum
Beispiel Ref. [88] und [89]). Magnetische Targets schirmen bei den hier verwende-
ten Magnetron-Quellen mit 2,5 cm Durchmesser das Magnetfeld stark ab, so dass
bereits ab Dicken der Kobalttargets von etwa 1 mm das Plasma nicht durch das
Magnetfeld stabilisiert werden kann. Deshalb wurden 0,5mm dicke Kobaltble-
che verwendet, mit dem Nachteil, dass sie nach einer Betriebsdauer von etwa 3-4
Stunden verbraucht sind.

Beide Depositionsmethoden werden im Ultrahochvakuum bei einem Basisdruck
unterhalb von 2 x 10~? mbar angewendet. Die Targets sind jeweils etwa 10 cm
vom Probenort entfernt angebracht. Die Depositionsrate wird wihrend der De-
position durch den Ionenstrom und die Ionenenergie kontrolliert. Der Zusammen-
hang zwischen Ionenstrom, Ionenenergie und Depositionsrate wird durch energie-
aufgeloste Rontgenspektroskopie an einem Raster-Elektronenmikroskop kalibriert.
Dazu wird die Abhéngigkeit der Intensitét der elementspezifischen Rontgen-Emis-
sionslinien von der Filmdicke genutzt um die Dicke von Referenzproben zu bestim-
men.

Die wichtigsten Unterschiede zwischen Magnetron- und ECR-Technik sind die
Energie der beteiligten Argonionen (siehe oben) und der Ort des Argonplasma.
Das Argonplasma brennt bei der ECR-Technik in einer Ionenquelle, die etwa 10 cm
entfernt von Target und Probe montiert ist. Der Argon-Druck wird vor allem lokal
erhoht und kann im Rest der Vakuumkammer mit 1,5 x 10~% mbar gering gehal-
ten werden. Bei der Magnetron-Technik wird das Plasma zwischen Target und
Probe geziindet, so dass der Arbeitsdruck in der Kammer fiir ein stabil brennendes
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Plasma, bei typischerweise ~ 3 x 1073 mbar, ausreichen muss. Im Druckbereich
zwischen 1,5 x 10~*mbar und 3 x 1072 mbar wird die mittlere freie Weglinge
der Atome und Ionen im Gas von 40 cm auf 2 cm reduziert [90], also im Bereich
des Abstandes Probe-Target von etwa 10cm. Deshalb kénnen Anderungen der
Eigenschaften der Filme durch eine zunehmende Thermalisierung der beteiligten
Teilchen mit dem Arbeitsdruck erkléart werden.

2.3. Experimentelle Methoden zur Untersuchung
magnetischer Eigenschaften

Die magnetischen Eigenschaften von Co/Pt-Multilagen und Nanostrukturen wer-
den integral mit dem magnetooptischen Kerr-Effekt (MOKE) und ortsaufgelost
mit dem Rasterelektronenmikroskop mit Polarisationsanalyse (SEMPA) unter-
sucht, die in diesem Abschnitt kurz beschrieben werden.

2.3.1. Theoretische Grundlagen und Aufbau des MOKE

Die magnetischen Eigenschaften von Co/Pt-Multilagen und -Nanostrukturen wer-
den mit Hilfe des magnetooptischen Kerr-Effekts (MOKE) untersucht. John Kerr
entdeckte 1877 die Drehung der Polarisationsrichtung von Licht bei der Reflexion
an polierten ferromagnetischen Oberflichen [91]. Der Kerr-Effekt wird vor al-
lem seit der zunehmenden Bedeutung magnetischer diinner Filme zur integralen
Messung der magnetischen Eigenschaften verwendet [67, 92]. Zur Untersuchung
diinner Filme ist die geringe Eindringtiefe des Lichts in metallische Filme von
wenigen 10 nm ein entscheidender Vorteil, weshalb der Kerr-Effekt fiir ultradiinne
Filme auch als Oberflichen-MOKE (SMOKE) bezeichnet wird [92, 93]. Die hohe
Oberflichenempfindlichkeit des MOKE erlaubt die Messung von Ummagnetisier-
ungskurven fiir ultradiinne magnetische Filme mit einer Dicke unterhalb von einer
Atomlage [94]. Der Kerr-Effekt wird neben integralen Messungen zur Abbildung
magnetischer Doménen auf der Mikrometer-Skala (Kerr-Mikroskopie) [67] und
zur Untersuchung der Magnetisierungsdynamik diinner Filme und Nanostrukturen
verwendet [95].

Beim hier verwendeten MOKE-Aufbau wird senkrecht zur Reflexionsebene li-
near polarisiertes Licht Ey eingestrahlt und an der Oberfliche des magnetischen
Films reflektiert (Abb. 2.5). Dabei wird die Polarisationsrichtung des Lichtes um
die Kerr-Rotation 6 gedreht und als elliptisch polarisiertes Licht mit der Kerr-
Elliptizitat e reflektiert. In einem stark vereinfachten Bild kann die Drehung
der Polarisationsebene des Lichts bei Reflexion durch eine Lorentzkraft auf die
Elektronen erklart werden. Dadurch wird die Schwingungsebene wahrend der Re-
flexion durch die Magnetisierung der Probe gedreht. Sowohl die Kerr-Rotation als
auch die Kerr-Elliptizitéit sind proportional zur Magnetisierung der Probe, wobei
sowohl die Zusammensetzung und optischen Eigenschaften der Proben als auch
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die Magnetisierungsrichtung in der Probe und der Einfallswinkel des Lichtes in die
Proportionalitétskonstante zwischen Magnetisierung und Kerr-Signalen eingehen.

My
/\ ;
/
S 8
(ES,O) (E's,s 'p)

Abbildung 2.5.: Schematische Darstellung des longitudinalen Kerr-Effekt. Die Pola-
risationsebene des einfallenden Lichts (Es: senkrecht zur Reflexionsebene) wird durch
die Magnetisierung in der Probe gedreht (Ej,,Ey).

In dieser Arbeit werden der longitudinale und polare Kerr-Effekt zur Untersu-
chung der magnetischen Eigenschaften der Filme und Nanostrukturen benutzt.
Der longitudinale Kerr-Effekt ist auf eine Magnetisierung in der Reflexions- und
der Probenebene sensitiv (Abb. 2.5). Der polarer Kerr-Effekt ist der Nachweis
einer Magnetisierung senkrecht zur Probenebene.

Der Kerr-Effekt wurde zuerst von Woldemar Voigt theoretisch behandelt [96].
Eine Beschreibung des Kerr-Effekts fiir diinne Filme aus magnetischen und nicht-
magnetischen Lagen erfolgte durch Zak et al. [92, 93]. Die elektrischen Eigenschaf-
ten eines Festkorpers, und damit die Reflexion an der Oberflache, werden durch
den dielektrischen Tensor beschrieben [97]. Dieser Tensor wird durch eine 3 x 3-
Matrix beschrieben und ist fiir isotrope Medien ein Vielfaches der Einheitsmatrix.
Durch eine Magnetisierung des Festkorpers treten zusétzlich Nebendiagonalele-
mente des dielektrischen Tensors auf, die in einem homogenen Medium propor-
tional zur Voigt-Konstante ) und den relativen Magnetisierungen m; = M;/Msg
(1 =x,y,z) sind [98]. Die Reflexion des Lichtes kann mit einem Matrixformalismus
durch Reflexionsmatrizen fiir die Grenzflichen und Matrizen fiir die Ausbreitung
des Lichts in den magnetischen und nichtmagnetischen Lagen eines Filmsystems
beschrieben werden [92]. Mit Hilfe dieses Matrixformalismus wird die Reflektion
an diinnen Filmen berechnet. Bei Einfall mit senkrechter Polarisation (Fj) ergibt
sich die Summe der Kerr-Signale ¢ = 6 + ie aus dem Verhéltnis der elektrischen
Felder nach Reflexion senkrecht und parallel zur Reflexionsebene ¢ = Ef / E[.

Fiir ultradiinne Filme sind die Kerr-Signale jeweils proportional zur Dicke der
magnetischen Lagen, wobei nichtmagnetische Lagen und das Substrat die Pro-
portionalitdtskonstante zwischen Dicke der magnetischen Lagen und Kerr-Signal
dandern. Das lineare Verhalten der Kerr-Signale mit der Lagendicke wird verwen-
det, um die Dicke der magnetischen Lagen zu iiberpriifen (Anhang A.1). Wenn
die Magnetisierung in der schweren Richtung nicht geséttigt werden kann, wird
die lineare Abhéngigkeit von der Dicke der magnetischen Lagen verwendet, um
Kerr-Signale zu extrapolieren.

Die MOKE-Untersuchungen in dieser Arbeit werden mit einem statischen Ellip-
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someter [99] mit linear polarisierten Licht eines Helium-Neon-Laser durchgefiihrt.
Details zu den verwendeten Bauteilen des MOKE-Experiments sind in Anhang B
dargestellt. Das Licht wird an einer magnetisierten Probenoberfliche mit einer
Elliptizitat € und einer Rotation 6 reflektiert. Zur Messung der Rotation wird das
reflektierte Licht durch Minimierung der Intensitéit mit einem Polarisationsfilter,
zur Messung der Elliptizitdt mit einer \/4-Verzogerungsplatte und einem Pola-
risationsfilter, in Ausloschung gebracht. Danach wird der Polarisationsfilter um
einen festen Winkel ¥ zwischen 6,23 mrad und 12,46 mrad verkippt, um zwischen
unterschiedliche Vorzeichen der Drehung der Polarisationsebene unterscheiden zu
kénnen. Ohne Verkippung des Polarisators wird die Intensitdt unabhéngig von
der Drehrichtung des Lichtes erhoht. Die Intensitdt nach dem Polarisator mit
und ohne A/4-Verzogerungsplatte kann mit Hilfe des Miiller-Formalismus berech-
net werden [99]. Die Intensitit setzt sich jeweils aus trigonometrischen Funktionen
der Kerr-Elliptizitdt und Kerr-Rotation zusammen und ist nicht analytisch nach
diesen Grofen losbar [99, 100]. Fiir kleine Winkel |el, |#] < |¢] < 1 kann die Dif-
ferenz der Intensitdt I(uoH) bei positiven und negativen Magnetfeld linearisiert
werden. Diese lineare Naherung kann bei Messungen mit A/4-Verzogerungsplatte
nach der Elliptizitit und bei Messungen ohne \/4-Verzogerungsplatte nach der
Rotation zu

6,9: I(IMOH)__ I(_MOH) . ﬁ (211)

I—1 4

aufgelost werden. Die Elliptizitdt und Rotation ergeben sich aus der Intensitét
bei einem Feld poH, der mittleren Intensitit I = [I(uoH) + I(—puoH)]/2 und
der Intensitiat Iy in Ausloschung. Die Elliptizitdt und Rotation werden mit GI.
2.11 in Bogenmafl berechnet und in der Einheit prad angegeben. Details zur
Herleitung von Gl. 2.11 sind zum Beispiel in Ref. [100] zu finden. Durch die Ver-
wendung des statischen Ellipsometers sind Drehungen der Polarisationsebene von
unter 5 prad nachweisbar. Typische Kerr-Signale der Co/Pt-Filme in dieser Ar-
beit sind zwischen wenigen 10 prad fiir longitudinale Messungen an etwa 0,4 nm
dicken Kobaltlagen und 1-2 mrad fiir dicke Kobaltlagen bzw. Multilagen mit hoher
Lagenzahl. Bei Kerr-Signalen in der Gréfenordnung Milliradiant kénnen Nichtli-
nearitéten des Detektors eine deutliche Rolle spielen [100]. Die Nichlinearitét des
Detektors fiir grofle Signale wird bei der Interpretation beriicksichtigt und wenn
notig korrigiert.

Zusitzlich konnen Uberlagerungen zwischen polaren und longitudinalen Kerr-
Signalen auftreten (Abschnitt 2.1.1). Die einzelnen Kerr-Signale kénnen durch
eine Messung mit inversem Strahlengang getrennt werden [76]. Dabei wird die
Einfallsrichtung des Lichts an der Probennormalen gespiegelt. Die Projektion der
Magnetisierung in der Probenebene auf die Ausbreitungsrichtung des Lichtes, und
damit das longitudinale Kerr-Signal, wechselt dadurch das Vorzeichen. Eine Ma-
gnetisierung senkrecht zur Probenebene hat jeweils die gleiche Projektion auf die
Ausbreitungsrichtung des Lichts und édndert sich deshalb beim inversen Strahlen-
gang nicht [76, 101]. Der Mittelwert der beiden gemessenen Verldufe entspricht
also dem polaren Signal, wihrend die Differenz dem doppelten longitudinalen Si-
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gnal entspricht [76].

2.3.2. Funktionsweise des Rasterelektronenmikroskops mit
Polarisationsanalyse

Zum Verstdndnis der magnetischen Eigenschaften diinner Filme sind Untersu-
chungen der magnetischen Mikrostruktur entscheidend. Die magnetische Mi-
krostruktur wird mit einem Raster-Elektronenmikroskop mit Polarisationsanalyse
(SEMPA oder spin-SEM) untersucht [102]. Die SEMPA-Untersuchungen in dieser
Arbeit wurden von Christian Menk am Institut fiir Angewandte Physik der Uni-
versitat Hamburg durchgefiihrt. Mit Hilfe des SEMPA kénnen Doménenstruktu-
ren mit einer Auflésung bis zu 5 nm untersucht werden [103]. Dabei wird die Spin-
polarisation von Sekundérelektronen zur Abbildung der Magnetisierungsrichtun-
gen an der Oberflache genutzt [104]. Die Tiefe, aus der spinpolarisierte Elektronen
austreten, ist sehr gering (< 1nm), das heifit, das SEMPA ist sehr oberflichen-
empfindlich. Die Spinpolarisation der Elektronen wird durch Adsorbate auf der
Oberfliche deutlich reduziert, so dass es notwendig ist im Ultrahochvakuum zu
arbeiten. Fiir ex-situ praparierte Proben wird die Oberfliche entweder durch
Ionenétzen gereinigt oder mit Eisen bedampft um eine magnetische Oberfliche
ohne Adsorbate zu erzeugen [104]. Die Spin-Polarisation der Sekundérelektronen
wird mit Hilfe der spinabhéngigen Beugung von niederengergetischen Elektronen
(LEED) an einer Wolfram (100) Oberfliche bestimmt [105]. Die Asymmetrie
der Intensitéit gegeniiberliegender (20)-Beugungsreflexe kann direkt als Kontrast
zur ortsaufgelosten Abbildung der Magnetisierungsrichtungen in der Detektore-
bene genutzt werden [105]. Mit Hilfe der Haufigkeitsverteilung (Histogramm)
der Helligkeiten in den Asymmetriebildern wird der Nullpunkt der Asymmetrie
bestimmt. Die vektorielle Doméanenstruktur in der Probenebene wird mit Hilfe
dieses Nullpunkts aus den beiden Asymetriebildern bestimmt [104]. Durch eine
Neigung der Probe ist der Spin-Detektor auch auf senkrechte Magnetisierungs-
komponenten sensitiv, fiir Details dazu siehe Ref. [E2]. Bei Proben mit gekippter
leichter Magnetisierungsrichtung ist es durch diese SEMPA-Aufnahmen moglich
die Verkippung der Magnetisierungsrichtung gegen die Filmnormale aus dem 2D-
Histogramm der SEMPA-Aufnahmen zu bestimmen und eine dreidimensionale
Darstellung der magnetischen Mikrostruktur zu erstellen [E2].

2.4. Strukturuntersuchungen mittels
Rontgenbeugung und -streuung

Die Struktur von Co/Pt-Multilagen wird mit Hilfe von Rontgenbeugung und Ront-
genstreuung untersucht. Die Rontgenuntersuchungen an Co/Pt-Multilagen wur-
den an einem Seifert XRD 3003 PTS Rontgen-Diffraktometer von Dieter Lott
am Institut fiir Werkstoffforschung des GKSS-Forschungszentrum in Geesthacht
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durchgefiihrt. Die Kristallstruktur wird mit Rontgenbeugung bestimmt. Die Win-
kel der Beugungsreflexe ergeben sich aus der Bragg-Bedingung

2dsin © = nA, (2.12)

mit dem Abstand d der Gitterebenen, dem Beugungswinkel © und der Wellenlédnge
der Rontgenstrahlung A. Die Messungen werden in Reflexionsgeometrie durch-
gefiihrt, weshalb der doppelte Beugungswinkel 20 angegeben wird. Platin besitzt
eine kubisch flichenzentrierte (fcc) Kristallstruktur mit einer Gitterkonstanten
der primitiven Einheitszelle von 0,392nm [106]. Die Beugungsreflexe fiir kubisch
flachenzentrierte (fcc) Kristalle treten nur in Kristallrichtungen mit komplett gera-
den oder ungeraden Miller-Indizes auf [107]. Bei Verwendung der Kupfer K,-Linie
(A = 0,154 nm) betrigt der doppelte Beugungswinkel 39,8° fiir die {111}-Richtung
von Platin. Kobalt tritt sowohl in kubisch als auch in hexagonal (hcp) dichtester
Packung auf. Aufgrund der geringen Symmetrie treten bei hexagonalen Kristal-
len alle Kristallrichtungen aufler ungeradzahligen vielfachen der {0001}-Richtung
als Reflexe auf [106]. Die niedrig indizierten Reflexe von Kobalt und Platin sind
in Tabelle 2.1 aufgefithrt. Durch einen Vergleich der Intensitdt der jeweiligen
Beugungsreflexe kann der Grad der Textur der Filme abgeschétzt werden, wie in
Abschnitt 3.4.1 gezeigt wird.

Pt (fec) | (111): 30,8° | (200): 46,3° | (220): 67,5°
Co (fcc) (111): 44,3° | (200): 51,6° | (220): 75,9°
Co (hep) | (1000): 41,5° | (0002): 44,5° | (1001): 47,4°

Tabelle 2.1.: Doppelte Beugungswinkel 20 der Reflexe fiir die niedrig indizierten
Kristallrichtungen in Kobalt und Platin bei der K,-Linie von Kupfer (Gitterkostanten
aus Ref. [106]). Fiir Kobalt sind dabei jeweils die Werte fiir fcc und hep Kristallstruktur
angegeben. Die Indizierung von fcc ist wie iiblich, fiir hep wurde die iiberbestimmte
Variante mit vier Richtungen gewihlt (c-Achse vierter Index).

Auf einer Platinoberfliche mit (111)-Textur sind die beiden Reflexe {111} fir
fecc- und {0002} fiir hep-Kobalt zu erwarten. Sie liegen mit 44,3° (fec) 44,5° (hep)
so nahe zusammen, dass man in der hier gewéhlten Reflexionsgeometrie nur schwer
zwischen hep- und fee-Kobalt unterscheiden kann, vor allem, da nicht bekannt ist,
ob die Filme verspannt, mit von Volumenkobalt abweichender Gitterkonstante
wachsen. Aus der Breite der Beugungsreflexe kann die Groéfle der Kristallite in
den Filmen bestimmt werden. Mit sinkender Kristallitgrofle sind weniger Atome
an der Beugung beteiligt, so dass die Reflexbreite analog zur Linienbreite mit
der Anzahl der Gitterlinien in einem optischen Strichgitter steigt. Die mittlere
Kristallitgrofie im Film d wird durch die Breite der Beugungsreflexe nach der
Scherrer-Gleichung [106]

d=0,9\/(wr, cos ©) (2.13)

bestimmt (A: Wellenldnge der Réntgenstrahlung, wy: Breite des Reflexes in Ra-
diant und ©: Beugungswinkel). Die Reflexe werden zur Bestimmung der Reflex-
breite mit einer Lorentz-Verteilung angepasst.
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Die magnetischen Eigenschaften von Co/Pt-Multilagen werden durch die Grenz-
flichen zwischen Kobalt und Platin bestimmt (Abschnitt 2.1.1). Die Eigenschaften
der Grenzflichen werden durch Reflektometrie in Kombination mit der Untersu-
chung der diffusen Streuung der Filme untersucht [108]. Bei der Reflektometrie
wird die Intensitéit der Rontgenstrahlung in Reflexion bei kleinen Streuwinkeln
gemessen. Der Streuwinkel wird dabei in Form des Streuvektors @), = 47“ sin ©
angegeben, so dass der Verlauf der Reflektivitdat nur implizit, durch wellenlangen-
abhéngige Materialeigenschaften, von der Wellenlénge abhéngt. Fiir streifenden
Einfall wird eine Totalreflexion des Rontgenstrahls bis zum kritischen Winkel des
Films beobachtet. Bei hoheren Streuwinkeln sind Oszillationen der Reflektivitét
(Kiessig-fringes) zu erkennen, die durch die Gesamtdicke des Films und die La-
genstruktur entstehen, wie anhand der Messungen in Abschnitt 3.4.1 diskutiert
wird.

Aus dem Verlauf der Reflektivitidt kann quantitativ die Dicke von diffusen
Grenzflaichen bestimmt werden. Eine Unterscheidung zwischen Rauigkeit und
Durchmischung der Grenzflachen ist damit jedoch nicht mdéglich. Rauigkeit und
Durchmischung zeigen stark unterschiedliche Einfliisse auf die diffuse Streuung
der Rontgenstrahlung, die mit sogenannten rocking scans untersucht wird [108].
Im Gegensatz zu einer Rauigkeit verursacht eine Durchmischung der Grenzflichen
keine diffuse Streuung [108]. Die Breite des spekuldren Reflex im rocking scans
nimmt mit steigender Rauigkeit zu [108]. AufBlerdem verursacht eine Rauigkeit
der Oberfliache eine Zunahme dieser Breite mit zunehmendem Streuvektor (), der
spekulédren Reflexion. Die Intensitédt I der diffusen Streuung ist

I x / [exp(Q2C(7)) — 1] exp(iQF)dQ, mit G = ( gx ) (2.14)
y

und der Korrelationsfunktion C(7) = (h(0,0)h(7)) des Hohenverlauf des Films
h(7). Eine normalverteilte Korrelation der Héhen C'(7) = o2 exp(—r?/£%) mit einer
Standardabweichung der Hohe o (RMS-Rauigkeit) und der Korrelationsldnge ¢ ist
eine realistische Annahme [108, 109]. Gl. 2.14 ist dhnlich zu einer Fourier-Trans-
formation und ist fiir eine Normalverteilung nicht analytisch losbar [109]. Deshalb
wurden die rocking scans zur Auswertung durch schnelle Fourier-Transformation
(FFT) umgerechnet und die dadurch bestimmte Verteilung mit exp[Q2C(r)] — 1
angepasst. Gl. 2.14 gilt streng genommen nur fiir eine Grenzfliche. Fiir Multi-
lagen miissen zusétzliche Korrekturen fiir die Korrelation der Rauigkeit zwischen
den Lagen eingefiigt werden [110, 111]. Diese Korrekturen haben bei der Bestim-
mung der mittleren Rauigkeit des Films, wenn sie klein oder unkorreliert ist, keine
Bedeutung.



3. Magnetische Eigenschaften von
Co/Pt-Multilagen und
Reorientierung der leichten
Magnetisierungsrichtung

Einer der Schwerpunkte dieser Arbeit liegt in der Herstellung von Co/Pt-Multi-
lagen mit senkrechter leichter Magnetisierungsrichtung. Diese Filme dienen als
Grundlage zur Herstellung von magnetischen Nanostrukturen. Fiir eine Charak-
terisierung der Nanostrukturen ist es von grofiter Bedeutung, die magnetischen
Eigenschaften des zugrunde liegenden magnetischen Filmsystems gut zu kennen.
Deshalb wird die magnetische Anisotropie der Filme detailliert untersucht. Au-
Berdem ist es gerade fiir magnetische Nanopunkte mit einem Durchmesser unter-
halb von 20 nm entscheidend, dass die magnetische Anisotropie des magnetischen
Films moglichst hoch ist, um ein ferro- statt superparamagnetisches Verhalten
bei Raumtemperatur zu erhalten. Fiir ein hohes magnetische Streufeld von Nano-
strukturen ist es hingegen entscheidend ein moglichst grofies Verhéltnis der Dicken
von Kobalt- und Platinlagen zu erreichen. Die Zielsetzung bei der Herstellung
von Multilagen als Grundlage von magnetische Nanostrukturen ist demnach eine
moglichst hohe Anisotropie und ein moglichst hohes Verhéltnis von Kobalt- zu
Platindicke bzw. einen guten Kompromiss aus beidem zu erreichen.

Dieses Kapitel ist nach den Herstellungsmethoden von Co/Pt-Multilagen ge-
gliedert, ndmlich zwei Depositionsmethoden mittels Ionenzerstduben (ECR und
Magnetron) und eine Methode, bei der die Wachstumslage mittels ECR-Ionen-
strahlzerstduben und die Multilage mittels Magnetron-Plasmazerstauben herge-
stellt werden. Fiir alle Depositionsmethoden wird zunéchst die magnetische Ani-
sotropie von Kobalt-Einzellagen untersucht (Abschnitte 3.1.1, 3.2.1 und 3.3.1).
Fiir ECR~Ionenstrahlzerstdubung und die Kombination der ECR~ und Magnetron-
Zerstaubung wird danach auf die Eigenschaften von Multilagen eingegangen (Ab-
schnitte 3.1.2, 3.1.3 und 3.3.2). Zum Abschluss werden die unterschiedlichen Film-
systeme beziiglich ihrer strukturellen und magnetischen Eigenschaften verglichen
und die Ursachen fiir die Unterschiede im magnetischen Verhalten diskutiert (Ab-
schnitt 3.4). Abhéngigkeiten der Kerr-Signale von den Kobalt- und Platindicken
und die magnetooptischen Eigenschaften der Co/Pt-Filme sind in Anhang A dar-
gestellt.

Die Fehlerangaben in diesem Kapitel werden jeweils auf die gleiche Weise be-
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stimmt. Die Anisotropiekonstanten werden jeweils mit statistischen Abweichun-
gen aus Anpassungen der Magnetisierungskurven nach Abschnitt 2.1.1 angegeben.
Wenn zur Bestimmung der Sattigungswerte die Kerr-Signale extrapoliert werden
mussten, wurde die Extrapolation als mogliche Fehlerquelle beriicksichtigt. Die
Kobalt- und Platindicken werden jeweils mit einer relativen Ungenauigkeit zwi-
schen den Messwerten, durch mogliche Abweichungen in der Depositionsdauer und
der Depositionsrate der Quellen, angegeben. Zusétzlich tritt ein absoluter Fehler
der Dickenkalibrierung von etwa 10% auf, der bei den einzelnen Messreihen die
Gewichtung der Messwerte untereinander zugunsten der diinnsten Filme verschie-
ben wiirde. Deshalb werden innerhalb einer Messreihe nur diese relativen Fehler
der Dicken beriicksichtigt. Die Grenzflachen- und Volumenanisotropie wird jeweils
aus Verlaufen von ¢¢, K mit der Kobaltdicke bestimmt, mit einer Ungenauigkeiten
von to, K die aus den Fehlern von K und t¢, durch Fehlerfortpflanzung bertick-
sichtigt werden. Die Grenzflichen- und Volumenanisotropie werden jeweils mit
statistischen Abweichungen angegeben, der sich bei der Anpassung unter Beriick-
sichtigung der Ungenauigkeiten der einzelnen Messpunkte tc, K (tco) ergibt.

3.1. Magnetische Eigenschaften von Co/Pt-Filmen,
die mittels ECR-lonenstrahlzerstauben
hergestellt wurden

Das erste Filmsystem, das in dieser Arbeit diskutiert wird, sind Co/Pt-Multilagen,
die mittels ECR-Ionenstrahlzerstduben hergestellt wurden. Die auf diese Weise
hergestellten Filme zeichnen sich durch eine starke (111)-Textur der Platin-Wachs-
tumslage schon bei geringen Dicken unterhalb von 6 nm aus, wie bereits in vorge-
henden Arbeiten gezeigt werden konnte [86]. Die stark ausgepriagte Textur schafft
optimale Voraussetzungen fiir Kobaltfilme mit senkrechter leichter Magnetisier-
ungsrichtung, da in der [111]-Richtung von Platin sowohl die Grenzflachen- als
auch die Volumenanisotropie von Co/Pt-Multilagen am hochsten ist [112].

3.1.1. Magnetische Anisotropie von Kobalt-Einzellagen, die
mittels ECR-lonenstrahlzerstauben hergestellt wurden

Die magnetischen Eigenschaften von Pt/Co/Pt-Filmen sind von der Dicke der
Kobaltlagen abhéngig, da mit der Kobaltdicke die Gewichtung von Grenzflachen-
und Volumenanisotropiebeitrigen durchgestimmt wird. Die Dicke der Platin-
Wachstumslage spielt unterhalb von 10 nm ebenfalls eine entscheidende Rolle, da
mit abnehmender Dicke zum einen durch unvollstédndige Bedeckung des Substrat,
zum anderen durch Anderungen der Textur der Wachstumslage die Anistotropie-
beitrige beeinflusst werden kénnen. Die oberste Platinlage (Decklage) dient zur
Vermeidung von Oxidation des Kobalts an Luft und hat keinen dickenabhéingigen
Einfluss auf die magnetischen Eigenschaften, sobald die Decklage geschlossen ist,
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was ab etwa 1 nm Platindicke zu erwarten ist [113]. Die Dicke der Decklage wurde
bei allen Filmen innerhalb einer Probenserie konstant gehalten, um eventuelle
Einfliisse auf die magnetooptischen Signale zu vermeiden. In diesem Abschnitt ist
die Dicke der Decklage 1,6 nm fiir alle Proben und damit dick genug um eine Oxi-
dation der Proben zu verhindern. Einzelne Proben wurden zur Uberpriifung des
Schutzes vor Oxidation mehr als ein Jahr nach der Herstellung erneut untersucht,
wobei keine Anderungen der magnetischen und magnetooptischen Eigenschaften
im Vergleich zu Messungen am Tag der Herstellung beobachtet wurden.

Die magnetischen Eigenschaften der Filme als Funktion der Kobaltdicke tc,
und der Dicke der Platin-Wachstumslage tp;_gufer Sind im magnetischen Phasen-
diagramm (Abb. 3.1) dargestellt. Fiir die diinnsten Kobaltlagen mit einer Dicke
unterhalb von 0,4nm ist ein Bereich zu beobachten, in dem die Filme noch nicht
ferromagnetisch sind. Bei einer Dicke der Wachstumslage ab etwa 3nm folgt
mit zunehmender Kobaltdicke zwischen 0,4 und 0,7 nm ein Bereich mit senkrech-
ter leichter Magnetisierungsrichtung bevor die leichte Richtung mit zunehmender
Kobaltdicke in die Ebene wechselt (Spin-Reorientierung). Anhand des Phasendia-
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Abbildung 3.1.: Magnetisches Phasendiagramm von Pt/Co/Pt-Filmen, die mit-
tels ECR-Ionenstrahlzerstduben hergestellt wurden. Abhéngigkeit der leichten
Magnetisierungsrichtung von der Platin-Wachstums- und Kobalt-Lagendicke.

gramms (Abb. 3.1) ist zu erkennen, dass bereits bei sehr diinnen Wachstumslagen
mit 3nm Dicke eine senkrechte leichte Magnetisierungsrichtung moglich ist. Ab
etwa 4 nm Platindicke &ndert sich der Bereich der Kobaltdicke mit einer senkrech-
ten leichten Magnetisierungsrichtung nicht mehr, das heifit, die positiven bzw.
senkrechten Beitrdge zur Grenzflaichen- und Volumenanisotropie sind ab dieser
Dicke der Wachstumslage voll ausgepréagt. Die Moglichkeit mit so diinnen Wachs-
tumslagen zu arbeiten ergibt sich aus den Eigenschaften des ECR-Ionenstrahl-
zerstdubens [86]. Durch die Herstellung der Wachstumslage mittels ECR-Ionen-
strahlzerstduben ist es fiir eine hohe senkrechte Anisotropie der Filme nicht nétig,
Wachstumslagen aus mehreren Materialien [114, 115] oder bis zu 100 nm dicke
Platin-Wachstumslagen zu verwenden [116, 117].

Die magnetische Anisotropie wird zunéchst fiir Filme mit einer Dicke der Wachs-
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tumslage von 4nm und Kobaltdicken zwischen 0,4 und 2,9nm diskutiert (Abb.
3.2). Bei Kobaltdicken zwischen 0,4 und 0,7nm wird eine positive Ansisotro-
pie und damit eine senkrechte leichte Magnetisierungsrichtung beobachtet. Der
Spin-Reorientierungsiibergang in die Probenebene erfolgt bei einer Kobaltdicke
von etwa 0,7nm. Der Verlauf der Anisotropie mit der Kobaltdicke wird durch die
Grenzfldchenanisotropie K g und die Volumenanisotropie K y erster Ordnung der
Filme bestimmt. Diese beiden Anisotropiebeitrige werden mit Hilfe des Verlaufs
von teo Ky o mit der Kobaltdicke t¢, untersucht (Abb. 3.2). Die lineare Anpas-

a) b)

1,0 : 0,20
< 0'5“: — 0,15,
>) 0,0+ e + -
E 0571 S 0,110
s -1,0+ XN 0,05+
X _15] Q
8 ' » ""0000 I':_ -
A ) _210__ ] )

-2,5 t t t t t -0,05 t t t t t

00 05 10 15 20 25 30 00 05 10 15 20 25 30

t. [nm] t., [nm]

Abbildung 3.2.: Bestimmung der Grenzflichen- und Volumenbeitréige zur magne-
tischen Anisotropie fiir Ptq 6nm/Cot,/Ptanm Filme, die mittels ECR-Ionenstrahlzer-
stduben hergestellt wurden. Auftragung der a) effektiven Ansisotropie erster Ordnung
und b) Anisotropie zweiter Ordnung multipliziert mit der Kobaltdicke gegen die Kobalt-
dicke (Quadrate). Zur Bestimmung der Anisotropiebeitrige wurde der Verlauf linear
angepasst (Linie), wobei die rot markierten Messwerte nicht beriickstigt wurden.

sung des Verlaufs von tco K e mit e, fiir die Anisotropie erster Ordnung ergibt
die Grenzflichenanisotropie Kis = 0,287 4 0,019 mJ/m? und die effektive Volu-
menanisotropie Ky g = —0,803 &+ 0,043 MJ/m? (Abb. 3.2a). Fiir Kobaltdicken
unterhalb von 0,7 nm knickt der lineare Verlauf der Anisotropie erster Ordnung
zu niedrigen Anisotropiewerten ab (siehe auch Abb. 3.3). Die Ursachen fiir dieses
Abknicken vom linearen Verlauf liegen im Wachstum der ersten 2-3 Atomlagen von
Kobalt auf Platin und werden weiter unten im Vergleich zu weiteren Co/Pt-Filmen
diskutiert (Abschnitt 3.4.2). Bei der linearen Anpassung wurden diese Filme aus-
geschlossen. Die Volumenanisotropie Kjv = Ky ex + %MSQ ~ 0,43 MJ/m? liegt
nahe an der Anisotropie von hcp-Volumenkobalt entlang der c-Achse von etwa
0,5MJ/m? [118]. Im Vergleich zu anderen Arbeiten liegt sie im Bereich von epi-
taktisch gewachsenen Systemen [60, 112]. Die Grenzflachenanisotropie liegt um
einen Faktor 2-3 unterhalb von Werten, die sowohl bei epitaktisch gewachsenen
als auch bei polykristallinen Multilagen gefunden wurden [60]. Die Grenzflichen
sind demnach nicht gut definiert. Eine detaillierte Einordnung und ein Vergleich
der Filme in dieser Arbeit erfolgt in Abschnitt 3.4.2.
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Fiir die Anisotropie zweiter Ordnung wurde der Verlauf ¢, K5 mit tc, ebenfalls
linear angepasst (Abb. 3.2b). Diese lineare Anpassung trifft den Verlauf nicht gut,
was vor allem darauf zuriickzufiihren ist, dass bei Filmen mit t¢, < 1,1 nm die Ani-
sotropie zweiter Ordnung nahezu verschwindet und erst bei den beiden dicksten
Filmen mit 1,7 und 2,9nm Kobalt einen signifikanten Wert annimmt. Deshalb
sind die aus der linearen Anpassung bestimmten Werte Kyg ~ —0,023mJ/m?
und Kyy = 0,068MJ/m? eher als grobe Abschiitzung zu verstehen. Genauso
gut konnte angenommen werden, dass zunéchst eine verschwindende Anisotropie
zweiter Ordnung und bei héheren Kobaltdicken eine konstante Volumenaniso-
tropie von Koy ~ 0,052MJ/m? oder eine konstante Grenzflichenanisotropie von
Kss =~ 0,13mJ/m?, die erst bei groBeren Dicken eine Rolle spielt, fiir diesen Verlauf
sorgen. Aufgrund der Volumenanisotropie zweiter Ordnung von Volumenkobalt
von 0,12MJ/m? [118] scheinen die Werte aus der linearen Anpassung am wahr-
scheinlichsten. In dieser Arbeit wird der Schwerpunkt auf die senkrechte leichte
Magnetisierungsrichtung und die Spin-Reorientierung gelegt, die Anderungen in
der Anisotropie zweiter Ordnung finden jedoch weit im Bereich der leichten Ma-
gnetisierung in der Ebene statt. Zusitzliche Informationen zum Wachstum der
Filme konnten noch aus einer Messung des Verlaufs der Anisotropie zweiter Ord-
nung mit feiner aufgeloster Kobaltdicke gewonnen werden. An dieser Stelle wird
auf eine weitergehende Betrachtung dieses Verlaufs verzichtet.

Neben Kobalt-Einzellagen auf einer 4 nm dicken Platin-Wachstumslage wurden
Filme mit einer 10nm dicken Wachstumslage untersucht (Abb. 3.3). Die Ab-
solutwerte von tco K e sind innerhalb der experimentellen Schwankungen iden-
tisch. Auch der qualitative Verlauf von tcoKj s mit der Kobaltdicke mit ei-
nem Abknicken gegen den linearen Verlauf zu niedrigen Anisotropiewerten bei
tco < 0,7nm ist unverdndert. Zur Verdeutlichung des Abknickens zu niedri-
gen Anisotropiewerten wurde die lineare Anpassung fiir hohe Kobaltdicken aus
Abbildung 3.2 eingefiigt. Es ist also keine Anderung der magnetischen Anisotro-
piebeitrage mit der Dicke der Wachstumslage zu beobachten. In der Abweichung
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Abbildung 3.3.: Verlauf von tc,Kjeg mit o, fiir zwei unterschiedliche Dicken der
Platin-Wachstumslage (Quadrate: 4nm und Dreiecke: 10nm). Neben den gemessenen
Werten ist der in Abbildung 3.2 angepasste Verlauf eingezeichnet.
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vom linearen Verlauf in Abbildungen 3.2a und 3.3 ist die Mindestanforderung an
die Kobaltdicke fiir die Bestimmung der Grenzflichen- und Volumenanisotropie zu
erkennen. Eine Anpassung der Messpunkte in Abb. 3.3 wére mit deutlich gerin-
gerer Steigung und Achsenabschnitt verbunden als die gezeigte Anpassung. Das
heifit, bei Messungen der Anisotropie mit einer maximalen Kobaltdicke von etwa
1nm ist es nicht moglich, die Anisotropiebeitrige korrekt zu trennen. Bei Kobalt-
dicken iiber 2nm ist zu erkennen, dass die Unsicherheit der Anisotropiekonstan-
ten zunimmt (Abb. 3.2a). Die betragsméBig sehr hohe negative Anisotropie erster
Ordnung von mindestens —% 911 mT und das maximale experimentelle Magnet-
feld von 500 mT macht es notig die Kerr-Signale in Sdttigung zu extrapolieren.
Dabei ist die entsprechende Kobaltlage mit 2,9 nm Dicke mehr als doppelt so dick
wie bei dem dicksten Film, der geséttigt werden konnte mit 1,1 nm Kobaltdicke.
Dadurch wird die Ungenauigkeit der extrapolierten Kerr-Signale signifikant. Bei
diinneren Kobaltlagen ist es dagegen moglich, die Anisotropiekonstanten aus ei-
ner gesittigten Ummagnetisierungskurve in der schweren Richtung zu bestimmen
oder es muss etwa bei tc, = 1,7nm nur zu 50% dickeren Kobaltlagen extrapo-
liert werden. Durch Filme mit Kobaltdicken iiber 2nm ergeben sich nur wenig
zusétzliche Informationen fiir den Verlauf der Anisotropie mit der Kobaltdicke.
Zusammenfassend sollte zur Bestimmung der Grenzflichen- und Volumenaniso-
tropie die Kobaltdicke zumindest bis knapp 2nm variiert werden.

Die Variation der Kobaltdicke verursacht den Spin-Reorientierungsiibergang,
dessen Eigenschaften durch den Verlauf der Anisotropie zweiter Ordnung K5 mit
der effektiven Anisotropie erster Ordnung K ¢ charakterisiert werden kann (Abb.
3.4, Kobaltdicke als Beschriftung der Messwerte). Die Anisotropie zweiter Ord-

02 .
K=-05K, )

—
e 01
S E
g e 1.7 04-06
= ’ 10 o7\[%
' 00

-0,1 }

-1,0 -05 00 05

3,
K, o [MImM’]

Abbildung 3.4.: Verlauf der magnetischen Anisotropie zweiter Ordnung mit der Ani-
sotropie erster Ordnung von Pty g ym/Cot,/Ptanm Filmen (Kobaltdicke in Nanome-
ter als Beschriftung der Messwerte), die mittels ECR-Ionenstrahlzerstiuben hergestellt
wurden. Die Reorientierung der senkrechten leichten Magnetisierungsrichtung (1. Qua-
drant) zu einer leichten Ebene (4. Quadrant, links von Gerade Ky = —0,5K g) mit
ansteigender Kobaltdicke erfolgt nahe dem Ursprung.

nung ist fiir positives Kj ¢ nahe Null (Abb. 3.4). Mit steigender Kobaltdicke
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wird K s negativ wéhrend K, bis zu einer Kobaltdicke von 1nm vernachléssig-
bar bleibt. Ab einer Kobaltdicke von 1,7nm zeigt sich ein positiver Beitrag
zweiter Ordnung zur magnetischen Anisotropie. Die Reorientierung der leich-
ten Magnetisierungsrichtung von der Probennormalen zur Probenebene erfolgt
in einem Bereich mit verschwindender Anisotropie zweiter Ordnung, das heift
der Reorientierungsiibergang ist abrupt, ohne einen Zwischenzustand gekippter
Magnetisierung oder Koexistenz von senkrechter und in der Ebene leichter Ma-
gnetisierung [69]. Ein linearer Fluss der Anisotropiekonstanten von der senkrech-
ten in eine leichte Magnetisierungsrichtung in der Ebene ist, aufgrund der ver-
schwindenden Anisotropie zweiter Ordnung fiir die diinnsten Kobaltlagen, nicht
zu beobachten. Dadurch wird der unterschiedliche funktionale Zusammenhang der
Anisotropiekonstanten erster und zweiter Ordnung mit der Kobaltdicke besonders
deutlich (siehe auch Abb. 3.2).

3.1.2. Ubergang von Einzel- zu Multilagen, die mittels
ECR-lonenstrahlzerstduben hergestellt wurden

Die Gesamtdicke des magnetischen Materials in den Filmen kann unter Beibe-
haltung der senkrechten leichten Magnetisierung durch die Herstellung von Multi-
lagen erhoht werden. Zur magnetischen Trennung der Kobaltlagen werden Platin-
Zwischenlagen eingefiigt, die zum FErhalt der senkrechten leichten Magnetisier-
ungsrichtung eine ausreichende Dicke besitzen miissen. Zur Bestimmung der néti-
gen Platin-Zwischenlagendicke wurde ein System bestehend aus zwei 0,5 nm dicken
Kobaltlagen auf einer 4 nm dicken Platin-Wachstumslage untersucht. Die Filme
werden von einer 1,6 nm dicken Platin-Deckschicht abgeschlossen. Die Anderung
der magnetischen Anisotropie mit einer Platin-Zwischenlagendicke zwischen 0,8
und 4,0nm (Abb. 3.5) verdeutlicht, wie gut die einzelnen Kobaltlagen voneinan-
der getrennt sind. Dabei geniigt hier die Diskussion des Verhaltens der Anisotropie
erster Ordnung, da die entsprechenden Einzellagen mit 0,5 und 1 nm Kobaltdicke
eine verschwindende Anisotropie zweiter Ordnung zeigen (siehe oben). Die leichte
Magnetisierungsrichtung liegt fiir eine Platindicke unter 1 nm in der Probenebene.
Mit zunehmender Dicke der Platin-Zwischenlage wird die Anisotropie gréfier und
nimmt bei etwa 1,2nm einen Wert von Null an. Oberhalb dieser Platindicke liegt
die leichte Magnetisierungsrichtung senkrecht zur Probenebene. Die Werte der
effektiven Anisotropie K o fiir Doppellagen mit Platindicken gréfier 2nm liegen
im Bereich des Wertes fiir eine 0,5 nm dicke Kobalt-Einzellage. Aus diesem Grund
konnen die Kobaltlagen ab einer Zwischenlagendicke von 2 nm als magnetisch ge-
trennt betrachtet werden. Die Schwankungen in K o sind durch leichte Variatio-
nen der Kobaltdicke zu erkldren, da bereits kleine Abweichungen der Kobaltdicke
grofle Auswirkungen auf K.g haben. Das heifit, zusétzlich zu den angegebenen sta-
tistischen Fehlern aus der Anpassung der Magnetisierungskurven tritt ein hoherer
systematischer Fehler aufgrund der Kobaltdicke auf. Bei (Co/Pt),-Multilagen
mit n> 2 wird der hier bestimmte Mindestwert fiir die Platin-Zwischenlagendicke
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Abbildung 3.5.: Verlauf der effektiven Anisotropie erster Ordnung mit der Platin-
Zwischenlagendicke bei Pt 6 nm/C00 5 nm/Ptip, /C00.5 nm/Pta nm Doppellagen, die mit-
tels ECR-Ionenstrahlzerstduben hergestellt wurden. Die Anisotropie der entsprechenden
Einzellage (0,5nm) ist eingezeichnet.

von 2nm fiir magnetisch getrennte Kobaltlagen verwendet. Die Kobaltdicke von
0,5nm wird dabei beibehalten.

Die Abhéngigkeit der Anisotropie von der Lagenzahl wurde ebenfalls unter-
sucht. Mit steigender Lagenzahl zeigt sich bei konstanter Kobalt- und Platindicke
eine abnehmende senkrechte Anisotropie erster Ordnung, wiahrend die Anisotro-
pie zweiter Ordnung zunéchst nur schwach mit der Lagenzahl ansteigt. Bei acht-
fach Multilagen mit 2-2.4 nm Dicke der Platin-Zwischenlage wird keine senkrechte
leichte Magnetisierungsrichtung mehr beobachtet, wie im folgenden Abschnitt dis-
kutiert wird.

3.1.3. Gekippte Magnetisierungsrichtung bei
(Co/Pt)s-Multilagen, die mittels
ECR-lonenstrahlzerstauben hergestellt wurden

In diesem Abschnitt wird das magnetische Verhalten von (Cog s nm/Pt2 nm)s- und
(Co0,5 nm/Pt2.4 nm)s-Multilagen diskutiert, die auf einer 4nm dicken Wachstums-
lage aus Platin gewachsen wurden und mit einer 1,6 nm dicken Platin-Deckschicht
abgeschlossen wurden. Bei diesen Multilagen ist im Gegensatz zu Filmen mit ge-
ringerer Lagenzahl in der senkrechten Magnetisierungsrichtung keine rechteckige
Hysterese mehr zu finden (Abb. 3.6a). In der Ummagnetisierungskurve in ei-
nem senkrechtem Feld wird ein linearer Verlauf der Magnetisierung bei kleinen
Feldern mit |uoH| < 20mT beobachtet (Abb. 3.6a). Zwischen 20 und 70mT
ist eine offene Hysterese zu erkennen. Die feldabhdngige Doménenstruktur der
senkrechten Magnetisierungskomponente von Co/Pt und Co/Pd-Filmen mit dhn-
licher Hysterese hat in den letzten Jahren starkes Interesse gefunden und wurde
detailliert untersucht [119-124]. Dabei zeigt sich, dass sich im linearen Bereich
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der Magnetisierungskurve eine labyrinthartige Doménenstruktur (maze pattern)
bildet. Die gleiche Doménenstruktur wird auch fiir Co/Pt-Multilagen mit recht-
eckiger senkrechter Hysterese nach Entmagnetisierung bzw. als Grundzustand be-
vor ein senkrechtes Feld angelegt wird beobachtet [125-127]. Es wurde auerdem
bereits gezeigt, dass eine Labyrinthstruktur die ungeordnete Form von parallel
ausgerichteten Streifendoménen ist, da es durch Sattigung der Magnetisierung
in der Probenebene und anschlieBende Entmagnetisierung in der Ebene in eine
Streifendoménenstruktur umgewandelt werden kann [122]. In einem senkrechten
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Abbildung 3.6.: Ummagnetisierungskurven fiir eine (Cog s nm/Pt24 nm)s-Multilage,
die durch ECR-Ionenstrahlzerstduben hergestellt wurde. a) Messung in einem senkrech-
ten Feld (polare Kerr-Rotation) und b) in einem Feld in der Probenebene (longitudinale
Kerr-Elliptizitéit). Die in b) eingefiigte Graphik zeigt eine Vergréfierung des Verhaltens
bei Feldern unterhalb 35mT und eine Anpassung der gemessenen Kerr-Hysterese durch
die Anisotropie erster und zweiter Ordnung (Linie).

Feld wachsen von einer gleichméfig verteilten Labyrinthstruktur in Remanenz mit
verschwindender resultierender Magnetisierung senkrecht zur Probenebene ausge-
hend die Bereiche, die parallel zum Feld ausgerichtet sind. Nahe der Sattigung
bleiben nur noch einzelne Kreise bzw. Blasen (bubble domains) mit entgegenge-
setzter Magnetisierungrichtung bleiben. Der Energieaufwand fiir die Erzeugung
dieser Doménenstruktur bei abnehmenden Feldern sorgt fiir die beobachtete Hy-
sterese zwischen 20 und 70 mT. Fiir eine allgemeine Diskussion zu maze pattern
und bubble domains ist zum Beispiel in Abschnitt 5.6 bei Hubert und Schéfer [67]
zu finden. Ein Ummagnetisierungsverhalten mit Domé&nenzerfall fiir kleine Felder
tritt haufig fiir Multilagenfilme nahe der Spin-Reorientierung auf. Es wird un-
ter anderem bei zunehmender Lagenzahl [128, 129], bei zunehmender Kobaltdicke
(63, 130] oder bei Anderung der Wachstumsbedingungen wie den Arbeitsdruck bei
lonenzerstaungsprozessen [121, 124] beobachtet.

Bisher veroffentlichte Arbeiten zur magnetischen Mikrostruktur des Doménen-
zerfalls [119-127] begniigen sich mit Untersuchungen der senkrechten Magnetisier-
ungskomponente. Dies ist vor allem darauf zuriickzufiihren, dass dort verwendeten
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Techniken, wie Magnetkraftmikroskopie (MFM) und Transmissionsrontgenmikro-
skopie mit magnetischem Zirkulardichroismus als Kontrast (TXRM), auf senk-
rechte Magnetisierungskomponenten sensitiv sind. Deshalb wird die leichte Ma-
gnetisierungsrichtung solcher Filme auch stets als senkrecht interpretiert, meist
ohne néher auf die Magnetisierungskomponente in der Probenbene einzugehen.
Betrachtet man jedoch das magnetische Verhalten der hier untersuchten Proben
in der Probenebene (Abb. 3.6b) ist ein teilweises Schalten der Magnetisierung zu
erkennen, das ebenfalls von Stamps et al. [65] beobachtet wurde, allerdings ohne
es zu diskutieren. Zur Interpretation der Ummagnetisierung in der Probenebene
ist es wichtig, die magnetische Mikrostruktur der Magnetisierungskomponente in
der Ebene zu kennen. Die magnetische Mikrostruktur wurde mit einem Raster-
elektronenmikroskop mit Polarisationsanalyse (SEMPA) untersucht.

Die Doménenstruktur in der Probenebene der (Cog 5 nm/Pt24 nm)s-Multilage ist
in Abbildung 3.7 gezeigt. Die Doménenstruktur ist hier in die Magnetisierungs-
richtungen in der Ebene nach oben/unten (Abb. 3.7a) und links/rechts (Abb.
3.7b) mit einem hell/dunkel Kontrast aufgeteilt. Die Aufnahme wurde gemacht,
nachdem der Film in einem senkrechten Magnetfeld entmagnetisiert wurde. Zur
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Abbildung 3.7.: Magnetische Mikrostruktur in der Probenebene der
(Coo5 nm/Pt2.4 nm)s-Multilage, die mittels ECR-Ionenstrahlzerstduben hergestellt
wurde, mit Eisen-Dekoration aus SEMPA-Messungen (MOKE siehe Abb. 3.6). In
Teilabbildung a) entspricht der Hell-Dunkelkontrast Doménen, die nach oben/unten
ausgerichtet sind. In b) zeigt der Kontrast Doménen, die nach links/rechts zeigen. Der
Film zeigt eine labyrinthartige Doménenstruktur in der Magnetisierungskomponente
in der Filmebene. Die Breite der Doménen wird aus c) einem Helligkeitsprofil entlang
einer Linie (in b) markiert) bestimmt.

Verbesserung des magnetischen Kontrastes wurde die Platinoberfliche mit Eisen
dekoriert. Bereits ohne Eisendekoration ist eine Doménenstruktur zu erkennen.
Allerdings ist bei Messungen der Magnetisierung durch den 1,6 nm dicken Pla-
tindecklayer der magnetische Kontrast stark reduziert, so dass ohne Eisendeko-
ration keine weiterfithrende Analyse moglich ist. Die magnetische Mikrostruktur
der (Cog 5 nm/Pt2.4nm)s-Multilage zeigt einen Doménenzerfall der Magnetisierung
in der Probenebene (Abb. 3.7). In beiden Magnetisierungskomponenten in der
Ebene sind unregelméfige, in sich gewundene Doménenstrukturen zu erkennen,
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die der oben erwahnten Labyrinthstruktur stark &hneln. Bei der Interpretation der
SEMPA-Aufnahmen muss beachtet werden, dass sich unterschiedliche Doménen
bereits durch die Anderung einer Magnetisierungskomponente zeigen. Fiir die
Bestimmung der charakteristischen Doménengrofie wurde ein Gebiet mit nahezu
konstanter Magnetisierungskomponente in der senkrechten Richtung in der Bilde-
bene gewéhlt (Abb. 3.7a), so dass die unterschiedlichen Doménen alleine durch
eine Anderung der zweiten Magnetisierungskomponente zu erkennen sind. Die
Doménengrofle wird aus dem Helligkeitsverlauf dieser Magnetisierungsrichtung
ldngs einer Linie bestimmt (Abb. 3.7c). Die Linie wurde dabei so gewéhlt, dass
sie moglichst senkrecht zu den Doménenwénden verlauft (Abb. 3.7b), die in diesem
Bereich parallel sind. Aus dem Linienprofil wird eine Periodenldnge der Doménen,
das heifit, ein mittlerer Abstand zwischen parallel ausgerichteten Doménen, von
etwa 160 nm bestimmt (Abb. 3.7c¢).

Fiir einen Vergleich mit Arbeiten zur Doménenstruktur der senkrechten Ma-
gnetisierungskomponente ist zu beachten, dass die Periodenldnge der Doménen
mit der Gesamtdicke des Films und der Anzahl von Co/Pt-Bilagen in einer Mul-
tilage ansteigt [119, 120, 131-133]. Die Periodenléinge der Doménenstruktur va-
riiert fiir Co/Pt- und Co/Pd-Multilagen zwischen etwa 100 und 1200nm [119,
120, 122, 123]. Bei den hier untersuchten Multilagen ist die Gesamtdicke des Ko-
balt 4nm bei acht Co/Pt-Bilagen. Diese Filmparameter stimmen am besten mit
(Cog.48nm/Pd1 43nm )n-Multilagen mit n = 7 und 10 tiberein, die von Barnes et al.
[119] untersucht wurden. Die Periodenlinge der Doménen liegt fiir diese Filme
zwischen 140 und 180 nm, und stimmt damit sehr gut mit der hier bestimmten
Periodenlinge von etwa 160 nm iiberein. Aufgrund der Ubereinstimmung der Pe-
riodenldngen der Doménenstruktur kann davon ausgegangen werden, dass zumin-
dest die in dieser Arbeit untersuchten Proben eine Doménenstruktur mit gegen
die Oberflachennormale gekippten Doménen zeigen. Vor kurzem veroffentlichte
theoretische Vorhersagen einer verzweigten, labyrinthartigen Doménenstruktur
der Magnetisierung in der Probenebene fiir Filme mit gegen die Probennormale
gekippter leichter Magnetisierungsrichtung stimmen ebenfalls gut mit der hier be-
stimmten Doménenstruktur iberein [134].

Zur Untersuchung einer Korrelation zwischen der magnetischen Mikrostruktur
senkrecht zu und in der Probenebene wurde von Fromter et al. [E2] eine Methode
entwickelt um simultan Informationen iiber die Magnetisierungskomponenten in
alle drei Raumrichtungen zu erhalten. Dazu wird die Probe im SEMPA gegen die
Einfallsrichtung der Polarisationsanalyse gekippt und die Magnetisierungskompo-
nente in der Detektorebene gemessen (Abschnitt 2.3.2). Die Detektorebene ent-
spricht bei einer parallelen Orientierung des Detektors der Magnetisierung in der
Probenebene. Aus den Histogrammen der Magnetisierung (siche Abschnitt 2.3.2)
konnte ein direkter Nachweis der gekippten Doménen erbracht und der Kippwin-
kel der Magnetisierung gegen die Probennormale bestimmt werden [E2]. Aus der
Auswertung der Histogramme ergibt sich ein Winkel der leichten Magnetisierungs-
richtung gegen die Probennormale von O¢ = 13 4 8°.

Durch die Kenntnis der magnetischen Mikrostruktur in Remanenz kann das Um-
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magnetisierungsverhalten der Co/Pt-Multilage in der Probenebene (Abb. 3.6b)
erklart werden. Dazu wird im Folgenden das Verhalten fiir den aus der negativen
Sattigung kommenden Ast der Magnetisierungskurve beschrieben. Aus der Sétti-
gung kommend, dreht sich die Magnetisierung oberhalb eines Feldes von -200 mT
kohérent in die Richtung der leichten, gegen die Probennormale gekippten Magne-
tisierungsrichtung. In Remanenz befindet sich die Magnetisierung in der leichten
Richtung und schaltet bei einem Feld von etwa 2mT in die zur Probennormalen
gespiegelte gekippte Magnetisierungsrichtung. Bei weiter steigendem Feld wird
die Magnetisierung bis zur Séttigung in positiver Magnetisierungsrichtung wieder
in die Probenebene gedreht. Durch die gegen die Probennormale gekippte leichte
Magnetisierungsrichtung kann erklért werden, warum sich Doménen der senkrech-
ten Magnetisierungskomponente in einem Feld in der Probenebene parallel zum
Magnetfeld ausrichten. Durch die gekippte leichte Richtung ist die senkrechte
Magnetisierungsrichtung an die Magnetisierung in der Ebene gekoppelt und das
Magnetfeld in der Probenebene kann damit den Zerfall in senkrechte Doménen
direkt beeinflussen und ausrichten. Die magnetische Mikrostruktur nach Aufma-
gnetisieren in der Probenebene mittels eines Permanentmagneten wurde ebenfalls
untersucht. Dabei wurde ein Feld von etwa 100mT in der in Abb. 3.8 gezeigten
Richtung angelegt und in Remanenz eine Streifendoméanenstruktur in der Proben-
ebene gefunden (Abb. 3.8). Die Magnetisierung in der Probenebene ist in Rema-
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Abbildung 3.8.: Magnetische Mikrostruktur in der Probenebene der
(Co0,5 nm/Pt2.4 nm)s-Multilage, die mittels ECR-Ionenstrahlzerstduben hergestellt
wurde, mit Eisen-Dekoration aus SEMPA-Messungen. Die Probe wurde vor der
Messung mit einem Feld in der Ebene aufmagnetisiert (Richtung wie angezeigt, mit H
beschrifteter Pfeil). In Teilabbildung a) entspricht der Hell-Dunkelkontrast Doménen,
die nach oben/unten ausgerichtet sind. In b) zeigt der Kontrast Doménen, die nach
links/rechts zeigen. Die Breite der Doménen wird aus c) einem Helligkeitsprofil entlang
einer Linie (in b) markiert) bestimmt.

nenz zum Grofiteil entlang des angelegten Feldes ausgerichtet. Deshalb ist in der
Magnetisierungskomponente entlang des angelegten Feldes kaum eine Doménen-
struktur zu erkennen (Abb. 3.8a). In der Magnetisierungskomponente senkrecht
zur Feldrichtung wird eine Streifen-Doménenstruktur mit geringem Kontrast be-
obachtet (Abb. 3.8b). Der Kontrast in der Richtung senkrecht zum angelegten
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Feld konnte auf die Grole des angelegten Magnetfeldes, das nicht ausreicht die
Magnetisierung in der Ebene zu séttigen, zuriickzufiihren sein. Allerdings reicht
es aus, die labyrinthartigen Doménenstruktur (Abb. 3.7) zu Streifendoménen zu
ordnen. Der mittlere Abstand paralleler Streifendoménen wird mit Hilfe eines
Linienprofils durch Abbildung 3.8b bestimmt (Abb. 3.8¢c). Der mittlere Abstand
zwischen zwei Maxima der Helligkeit betrdgt etwa 180nm. Dieser Wert ist im
Rahmen der Messgenauigkeit genauso grof3 wie die Periodenlédnge der labyrinthar-
tigen Doménenstruktur von etwa 160 nm.

Der Winkel der leichten Magnetisierungsrichtung gegen die Probennormale wird
direkt aus dem Schaltverhalten der Magnetisierungskurve abgelesen. Bei einer
Messung in der Probenebene ist die Magnetisierung in Remanenz parallel zur
gekippten leichten Magnetisierungsrichtung. Das longitudinale Kerr-Signal in Re-
manenz entspricht deshalb der Projektion der gekippten Magnetisierung auf die
Probenebene. Aus dem Verhéltnis des Kerr-Signals in Séttigung es zum Signal in
Remanenz eg kann der Winkel gegen die Probennormale ©¢ nach

€R

sinO¢ = — (3.1)
€s

bestimmt werden. Fiir die in Abb. 3.6b gezeigte Hysterese ergibt sich dabei
den Winkel gegen die Probennormale ©¢ = 8,2° + 1,2°. Analog dazu wurde
eine weitere (Co/Pt)s-Multilage mit 2,0 statt 2,4 nm Platin-Zwischenlagendicke
untersucht. Dort wurde ein Winkel ©¢ = 10,8° £ 1, 2° gegen die Probennormale
bestimmt. Das Ansteigen des Winkels mit abnehmender Platindicke ist auf zuneh-
mende Wechselwirkung der Co-Lagen und einen Spin-Reorientierungsiibergang in
die Probenebene zuriickzufithren. Bei weiter reduzierter Platindicke (<1,6 nm) ist
die leichte Magnetisierungsrichtung vollsténdig in der Ebene.

Eine Beschreibung des Schaltens und der kohérenten Drehung der Magnetisie-
rung fiir steigende Felder ist durch die Anisotropie erster und zweiter Ordnung
K ¢ und K, moglich (siehe angepasste Hysterese in Abb. 3.6b). Dabei wird eine
negative effektive Anisotropie erster Ordnung K o = —4,2+2,1kJ/ m? und eine
positive Anisotropie zweiter Ordnung K, = 285 & 15kJ/m3 bestimmt. Die bei-
den Werte liegen in dem Bereich von K4 < 0 und Ky > —2K ¢, der fiir eine
gekippte Magnetisierung erwartet wird (vergleiche Abschnitt 2.1.1). Das teilweise
Schalten der Magnetisierungskomponente in der Probenebene erfolgt an den Ex-
trema des angelegten Feld als Funktion der Magnetisierung (inverse Verlauf der
eingefiigte Graphik in Abb. 3.6b).

Fiir einen Vergleich mit den vorherigen Ergebnissen wird der Winkel der leich-
ten Magnetisierungsrichtung gegen die Probennormale ©¢ aus den Anisotropie-
konstanten nach
 Kyest

2K2

sin O¢ = (3.2)

bestimmt [68]. Mit den angegebenen Werten fiir die Anisotropiekonstanten ergibt
sich damit O¢ = 4,9° £ 1, 3°. Auf die gleiche Weise wurde der zweite Film, mit
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2,0nm dicken Platin-Zwischenlagen, untersucht. Dabei ergeben sich Anisotropie-
konstanten von Kjeg = —8,0 &+ 5,7kJ/m? und K, = 269 4+ 34kJ/m? und ein
Winkel der Magnetisierung gegen die Probennormale von ©¢ = 7,0° £ 2, 5°. Die
Ansotropiekonstanten zeigen, ebenso wie der steigende Winkel gegen die Proben-
normale, dass der Film mit weniger Platin ndher an einer Magnetisierungsorien-
tierung in der Probenebene ist. Die Tendenzen bei beiden Auswertungsansitzen
fiir die Hysterese in der Probenebene stimmen iiberein. Die Absolutwerte des
Winkels gegen die Probennormale liegen fiir die Bestimmung aus dem Verhéltnis
Remanenz zu Sattigung etwas oberhalb der Werte fiir die Bestimmung mit Hilfe
der Anisotropiekonstanten.

Wie oben gezeigt, ordnen sich die Doménen nach dem Aufmagnetisieren in
der Ebene in Streifen an (Abb. 3.8b). Der Ubergang zwischen zwei gekippten
Streifendoménen ist energetisch am giinstigsten fiir Doménenwénde, die parallel
zur Magnetisierungskomponente der Doménen in der Ebene ausgerichtet sind, da
dadurch der Winkel zwischen den Spins, und damit die Austauschenergie in der
Doménenwand, minimiert wird. Die Periodenldnge der Doménen betrédgt knapp
100 nm, die Domé&nenwandbreite dw kann zu etwa 5 nm abgeschétzt werden. Fiir
vollstandig ausgerichtete Doméanenwinde erhoht sich die Remanenz um jeweils 5%
des Séattigungssignals. Das bedeutet fiir die beiden aus den Anisotropiekonstanten
bestimmten Winkel gegen die Probennormale eine Erh6hung von 5° bzw. 7° auf
8° bzw. 10°. Diese nach oben korrigierten Werte stimmen sehr gut mit den direkt
aus der Remanenz bestimmten Werten iiberein. Bei der Beschreibung der Umma-
gnetisierung in der Ebene mit Anisotropiekonstanten flieSen, vor allem durch die
Beriicksichtigung der Steigung nach dem Schalten, Einfliisse durch die Doménen-
struktur nicht so stark ein. Insgesamt stimmen die aus der Hysterese bestimmten
Werte fiir den Winkel der leichten Magnetisierungsrichtung gegen die Probennor-
male miteinander und, im Rahmen der Messgenauigkeit, mit dem extrapolierten
Wert aus den SEMPA-Untersuchungen iiberein.

An (Co/Pt)s-Multilagenfilmen konnte damit eine gekippte leichte Magnetisier-
ungsrichtung in stabilen Doménen nachgewiesen werden. Bereits zuvor wurde in
integralen Messungen eine gekippte leichte Magnetisierungsrichtung von Co/Pt-
Multilagen nachgewiesen, die bei Raumtemperatur eine leichte Magnetisierung in
der Ebene haben [65, 135]. In diesen Arbeiten wird beobachtet, dass sich die
leichte Magnetisierungsrichtung bei Temperaturen zwischen 20 und 200 K um bis
zu 40° aus der Ebene heraus dreht. Allerdings konnte auch in diesen Arbeiten eine
Doménenstruktur der gekippten Richtung nicht nachgewiesen werden. Deshalb ist
in diesen Arbeiten von einem cone state, das heifit, einer beliebigen Verteilung der
Magnetisierungskomponente in der Ebene, die Rede. Fiir Co/Pt(111), bei dem
die Kobaltdicke sukzessive erhoht und in-situ Kerr-Hysteresen gemessen wurden,
fanden Lee et al. eine gekippte leichte Magnetisierungsrichtung fiir Kobaltdicken
von etwa 2,0 is 3,0nm [70]. Der Nachweis erfolgte iiber eine dreidimensionale
Auswertung der Magnetisierung aus den Kerr-Signalen und beschrénkt sich auf
eine integrale Messung der gekippten Magnetisierung [136].

Ein Zusammenhang zwischen Doménenzerfall in der senkrechten Magnetisier-
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ungskomponente und gekippter leichter Magnetisierungsrichtung ist aufgrund der
hier gezeigten Ergebnisse naheliegend. Dieser Zusammenhang wird im Detail im
Vergleich mit Einzel- und Multilagen diskutiert, die mittels Magnetron-Plasma-
zerstduben hergestellt wurden (Abschnitt 3.3.2).

Die Co/Pt-Multilagen in diesem Abschnitt zeigen zwar sehr interessante ma-
gnetische Eigenschaften, allerdings sollen sie als Grundlage fiir magnetische Nano-
strukturen dienen. Dazu sind sie nur bedingt geeignet: zum einen ist durch das
Verhéltnis von Kobaltdicke zu Platindicke von 1:4 kein grofles Streufeld der Struk-
turen zu erwarten, zum anderen ist die magnetische Anisotropie zu gering, um den
Ferromagnetismus von kleinsten Nanostrukturen zu unterstiitzen.

3.2. Magnetische Eigenschaften von Co/Pt-Filmen,
die mittels Magnetron-Plasmazerstauben
hergestellt wurden

Zusétzlich zur Deposition durch ECR-Ionenstrahlzerstduben wurden Magnetron-
Quellen zur Herstellung von Co/Pt-Multilagen verwendet. Durch die dabei auftre-
tenden, niedrigeren Teilchenenergien als beim ECR-Ionenzerstauben wird erwar-
tet besser definierte Grenzflaichen und damit eine hohere Grenzflachenanisotropie
zu erhalten. Durch Magnetron-Plasmazerstduben hergestellte Co/Pt-Multilagen
wurden bereits in diversen Arbeiten untersucht [52, 60, 112, 137]. Deshalb wird
hier nur kurz und vergleichend auf Untersuchungen zur Grenzflachen- und Volu-
menanisotropie eingegangen. Zusétzlich wird das bisher kaum untersuchte Verhal-
ten der Anisotropie zweiter Ordnung fiir solche Filme und damit die Eigenschaften
des Spin-Reorientierungsiiberganges detailliert untersucht.

3.2.1. Magnetische Eigenschaften von Kobalt-Einzellagen, die
mittels Magnetron-Plasmazerstdauben hergestellt wurden

Zunéchst werden Kobalt-Einzellagen auf einer 7nm dicken Platin-Wachstumslage,
die jeweils mittels Magnetron-Plasmazerstduben hergestellt wurde, untersucht.
Die Wachstumslage wurde hier fast doppelt so dick gewahlt wie fiir ECR-Wachs-
tumslagen, um eine vergleichbare Qualitéat der Filme zu erreichen. Eine 3 nm dicke
Platin-Decklage wird auf dem Kobaltfilm deponiert um Kontamination der Ko-
baltlage an Luft zu verhindern. Die Dicke der Kobaltlage wird zwischen 0,4 und
2,0nm varriert. Die Filme in diesem Dickenbereich sind alle ferromagnetisch. Bei
Kobaltdicken bis etwa 0,8 nm wird eine senkrechte leichte Magnetisierungrichtung
beobachtet, ab 1,0 nm Kobaltdicke liegt die leichte Magnetisierungsrichtung in der
Probenebene. Der Verlauf von t¢, K mit t¢, gibt Aufschluss iiber die Grenzflachen-
und Volumenanisotropie der Filme und wird fiir die Anisotropie erster und zwei-
ter Ordnung untersucht (Abb. 3.9). Fiir die Anisotropie erster Ordnung wird ein
linearer Verlauf mit negativer Steigung mit einem Nulldurchgang bei etwa 0,8 nm
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Kobaltdicke gefunden (Abb. 3.9a). Auch die Anisotropie zweiter Ordnung zeigt
einen linearen Verlauf (Abb. 3.9b). Die Steigung is jedoch positiv, was einer posi-
tiven Volumenanisotropie entspricht. Der Nulldurchgang der Anisotropie zweiter
Ordnung wird bei 0,63 nm Kobaltdicke beobachtet.
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Abbildung 3.9.: Bestimmung der Grenzflichen- und Volumenbeitrige zur magne-
tischen Anisotropie fiir Ptsnm/Cote, /Ptram-Filme, die mittels Magnetron-Plasmazer-
stduben hergestellt wurden. Die Anisotropiebeitréige werden aus der linearen Anpassung
(Linie) der Auftragung der (effektiven) Anisotropie multipliziert mit der Kobaltdicke ge-
gen die Kobaltdicke (Quadrate) bestimmt, bei der die rot markierten Messwerte nicht

beriickstigt wurden. a) und b) zeigen jeweils den Verlauf fiir die magnetische Anisotropie
erster und zweiter Ordnung.

Unterhalb von 0,7nm Kobaltdicke weichen die Werte der Anisotropie erster
Ordnung vom linearen Verlauf ab und wurden bei der Anpassung zur Bestimmung
der Anisotropiebeitrige ausgelassen (Abb. 3.9a). Die Ursache fiir dieses Verhal-
ten liegt im Wachstum der ersten Atomlagen (Vergleich und Diskussion siehe Ab-
schnitt 3.4.2). Aus Steigung und Achsenabschnitt der linearen Anpassung (Abb.
3.9) werden die Anisotropiebeitrige erster Ordnung K5 = 0,383 £ 0,023 mJ/m?
und Kyyer = —0,952 + 0,055 MJ/m? bestimmt. Der Wert von Ky g liegt
nahe an der Formanisotropie —%MSQ = —1,23MJ/m? und ist etwa genauso grof
wie bei polykristallinen Co/Pt-Filmen anderer Arbeiten [66, 112, 137, 138]. Die
Volumenanisotropie erster Ordnung Ky ~ 0,28 MJ/m? ist damit halb so grof§
wie der Wert fiir hep-Volumenkobalt entlang der c-Richtung von etwa 0,5 MJ/m?
[118]. Mogliche Ursachen fiir die Anisotropiewerte werden weiter unten fiir alle
Herstellungsmethoden gemeinsam diskutiert (Abschnitt 3.4.2).

Die Absolutwerte der Anisotropie zweiter Ordnung liegen eine Grofienordnung
unterhalb der Werte der Anisotropie erster Ordnung. Bei der linearen Anpas-
sung des Verlaufs von t¢,/K> als Funktion der Kobaltdicke (Abb. 3.9b) wurden
aufgrund der Abweichungen zum linearen Verlauf in der Anisotropie erster Ord-
nung ebenfalls die beiden diinnsten Proben ausgelassen. Die lineare Anpassung
des Verlaufs fiir die Anisotropie zweiter Ordnung ergibt die Anisotropiebeitrige
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Ky = —0,021 4+ 0,007 mJ/m? und Koy = 0,070 & 0,016 MJ/m?. Die Volumen-
anisotropie zweiter Ordnung ist, in Ubereinstimmung mit der Volumenanisotropie
erster Ordnung, fast um einen Faktor zwei kleiner als die Anisotropie zweiter
Ordnung von Volumenkobalt entlang der ¢-Achse von etwa 0,12 MJ/m? [118]. Sie
stimmt gut mit dem beobachteten Werte der Anisotropie zweiter Ordnung von
Pt/Co/Pt-Filmen K, = 0,06 MJ/m? in anderen Arbeiten iiberein [66].

Die Eigenschaften des Spin-Reorientierungsiibergangs mit der Kobaltdicke wer-
den mit Hilfe des Verlaufs der Anisotropie zweiter Ordnung K, mit der effektiven
Anisotropie erster Ordnung K o untersucht (Abb. 3.10, Kobaltdicke als Beschrif-
tung der Messwerte). Die Reorientierung der leichten Magnetisierungsrichtung
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Abbildung 3.10.: Verlauf der Anisotropie zweiter Ordnung mit der Anisotro-
pie erster Ordnung (Kobaltdicke in Nanometer als Beschriftung der Messwerte) von
Pt3 nm/Cot, /Pt7 nm-Filmen, die mittels Magnetron-Plasmazerstduben hergestellt wur-
den. Die Reorientierung der senkrechten leichten Mangnetisierungsrichtung (1. Qua-
drant) zu einer leichten Ebene (4. Quadrant, links von Gerade Ky = —0,5K ¢) mit
ansteigender Kobaltdicke erfolgt iiber einen schmalen Bereich (grau) gekippter Magne-
tisierung nahe dem Ursprung.

erfolgt bei einer Kobaltdicke um 0,8 nm. Der Nulldurchgang befindet sich fiir
K e bei 0,8nm und wéhrend Ky ab einer Kobaltdicke von 0,7 nm positiv ist. Die
positive Anisotropie zweiter Ordnung verursacht eine Spin-Reorientierung iiber
einen Bereich gekippter Magnetisierung (grauer Bereich). Allerdings ist die Ani-
sotropie zweiter Ordnung klein, so dass der Bereich gegen die Probennormale ge-
kippter Magnetisierung sehr schmal ist, nach den oben berechneten Grenzflichen-
und Volumenanisotropien mit einer Breite von nur 0,02nm. Deshalb liegt keine
der gezeigten Proben im Bereich der gekippten Magnetisierung. Der Fluss der
Anisotropiekonstanten von senkrechter nach in der Ebene leichter Magnetisierun-
grichtung ist anndhernd linear. Das heifit, der funktionale Zusammenhang der
Anisotropiekonstanten mit der Kobaltdicke gleich, wie bereits anhand der linea-
ren Anpassung beider Konstanten zu erkennen ist (Abb. 3.9). Ein ausfiihrlicher
Vergleich der magnetischen Eigenschaften der in dieser Arbeit présentierten Film-
systeme erfolgt weiter unten (Abschnitt 3.4.2).
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Fiir vollstandig mit Magnetron-Plasmazerstauben hergestellte Filme wurde auf
eine systematische Untersuchung von Filmen mit mehr als einer Kobaltlage ver-
zichtet, da die magnetischen Eigenschaften durch eine Wachstumslage, die mittels
ECR-Ionenstrahlzerstduben hergestellt wurde, verbessert werden kénnen (siche
ndchster Abschnitt). Es wurden nur einzelne Proben untersucht, wie zum Bei-
spiel (Coo7 nm/Pta,0 nm)s-Multilagen, die eine senkrechte leichte Magnetisierungs-
richtung zeigen. Im Vergleich zu Multilagen, die mittels ECR-Ionenstrahlzer-
stduben hergestellt wurden, stellt die senkrechte leichte Magnetisierungsrichtung
von (Co/Pt)s-Multilagen mit einem Verhéltnis zwischen Kobalt- und Platindicke
von 1:3 bereits einen Fortschritt dar.

3.3. Magnetischen Eigenschaften von
Co/Pt-Filmen, die mittels
Magnetron-Plasmazerstauben auf einer
ECR-Wachstumslage hergestellt wurden

Die magnetischen Eigenschaften von Co/Pt-Multilagen werden sowohl von der
Qualitat der Grenzflichen als auch von der Textur der Filme bestimmt. Um
beide Eigenschaften bei einer moglichst diinnen Wachstumslage zu optimieren,
werden die beiden Techniken ECR- und Magnetron-Zerstduben kombiniert. Die
Platin-Wachstumslage wird durch ECR-Ionenstrahlzerstauben hergestellt. Da-
durch sollen senkrechte Beitréige zur Anisotropie unterstiitzt werden, die sich bei
ECR-Filmen in einer hohen Volumenanisotropie zeigen (Abschnitt 3.1.1). Die
Co/Pt-Multilage wird durch Magnetron-Plasmazerstiuben hergestellt, da bei die-
ser Technik eine deutlich hohere Grenzflachenanisotropie als beim ECR-Ionen-
strahlzerstduben beobachtet wird (Abschnitt 3.2.1). Durch die Kombination der
ECR- und Magnetron-Techniken sollen die Vorteile beider Techniken fiir hohe
Grenzflichen- und Volumenanisotropie ausgenutzt werden und damit Filme mit
senkrechter leichter Magnetisierungsrichtung mit Kobaltdicken bis iiber 1 nm her-
zustellen.

3.3.1. Magnetische Eigenschaften von Kobalt-Einzellagen,
Magnetron-Plasmazerstauben auf ECR-Wachstumslage

Die magnetischen Eigenschaften werden zunéchst an Kobalt-Einzellagen unter-
sucht. Die Filme wurden auf einer 4 nm dicken ECR-Wachstumslage deponiert.
Danach wird 1nm Platin mittels Magnetron-Plasmazerstauben gewachsen, um
Storungen des Wachstums von Kobalt durch Adsorbate zu verhindern, die beim
Transfer von ECR- zu Magnetron-Quellen im Vakuum auftreten konnten. Die
Filme werden mit einer Decklage von 3nm Platin versiegelt. Die Kobaltdicke
wurde bei diesem Filmsystem zwischen 0,5 und 1,7nm variiert. Alle Filme in
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diesem Dickenbereich sind ferromagnetisch. Fiir Filme mit 0,5 bis 0,9 nm dicken
Kobaltlagen wird eine senkrechte leichte Magnetisierungsrichtung gefunden. Bei
den zuvor untersuchten Filmen war die leichte Magnetisierungsrichtung bei 0,9 nm
dicke Kobaltlagen schon in der Ebene. Die grofiere Maximaldicke fiir eine senk-
rechte leichte Magnetisierungsrichtung zeigt bereits eine Erhohung der senkrech-
ten Anisotropie im Vergleich zu zuvor diskutierten Filmsystemen. Die Aniso-
tropiebeitrage werden anhand des Verlaufs von tc,K mit tg, analysiert (Abb.
3.11). Fiir die Anisotropie erster Ordnung wird ein linearer Verlauf von tco K of
mit tc, mit einem Nulldurchgang bei etwa 1nm Kobaltdicke beobachtet (Abb.
3.11a). Der Wert von tco K der diinnsten Probe liegt nicht auf der linearen
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Abbildung 3.11.: Magnetische Anisotropie multipliziert mit der Kobaltdicke als Funk-
tion der Kobaltdicke fiir Magnetron-Einzellagen auf einer ECR-Wachstumslage. a) Be-
stimmung der Grenzflichen- und Volumenbeitrige zur magnetischen Anisotropie aus
linearer Anpassung (Linie), bei der die rot markierten Messwerte nicht beriicksichtigt
wurden. b) Verlauf der Ansiotropie zweiter Ordnung mit der Kobaltdicke. Hier ist keine
lineare Anpassung moglich.

Anpassung und wurde bei der Auswertung der Anisotropiebeitrige nicht bertick-
sichtigr (Abb. 3.11a). Die Ursache fiir dieses Verhalten liegt wie bei den zuvor
diskutierten Filmsystemen im Wachstum der ersten Atomlagen (sieche Abschnitt
3.4.2). Aus der linearen Anpassung werden die Grenzflachen- und Volumenaniso-
tropiekonstanten Kig = 0,548 +0,068mJ/m? und Ky eg = —1,05 4+ 0,13MJ/m?
bestimmt. Die Volumenanisotropie liegt nahe an den Werten fiir die oben dis-
kutierten Magnetronfilme und damit nahe an der Formanisotropie von Kobalt
—%Mg — —1,23MJ/m?. Es zeigt sich keine entscheidende Anderung in der Vo-
lumenanisotropie durch die Verwendung einer Wachstumslage, die mittels ECR-
Ionenstrahlzerstduben hergestellt wurde. Die Grenzflachenanisotropie wird dage-
gen durch die ECR-Wachstumslage im Vergleich zu komplett mittels Magnetron-
Plasmazerstauben hergestellten Filmen um etwa ein drittel erhoht.

Der Verlauf t¢, K mit ¢, der Anisotropie zweiter Ordnung (Abb. 3.11b) weicht
deutlich von einem linearen Verhalten ab. Fiir 0,7 bis 1,3nm dicke Kobaltla-



40 Co/Pt-MULTILAGEN

gen ist eine stark ausgepréigte Anisotropie zweiter Ordnung zu erkennen. Der
Film mit 0,5nm Kobaltdicke hat eine verschwindende Anisotropie zweiter Ord-
nung. Aufgrund des Wachstum der ersten 2-3 Atomlagen zeigt sich auch schon
in der Anisotropie erster Ordnung ein abweichendes Verhalten bei einer Kobalt-
dicke von 0,5nm. Fiir die dickste hier gezeigt Kobaltlage mit 1,7nm Kobaldicke
nimmt die Anisotropie wieder ab und tc, K5 liegt sogar unterhalb des Bereichs von
tco Ko, der bei den zuvor behandelten Filmsystemen beobachtet wurde. Es kénnte
sich hierbei um ein Messfehler handeln, da die Magnetisierung bei diesem Film
nicht mehr in der schweren Richtung geséttigt werden kann und dadurch eventuell
die Kriimmung der Hysterese bei der Anpassung nicht erfasst wird. Um dies zu
iiberpriifen wurde die Magnetisierung M des Films mit 1,3nm dicker Kobaltlage
zusitzlich in einem Bereich |M| < 0,2Ms, statt wie sonst iiblich |[M| < 0,5Ms,
mit den Anisotropiekonstanten erster und zweiter Ordnung angepasst, wie in Ab-
schnitt 2.1.1 beschrieben. Durch diese massive Einschrankung des Messbereichs
ergab sich eine Vergrofierung von K, unter 10% fiir die 1,3 nm dicke Kobaltlage, so
dass ein Messfehler fiir die beobachtet Anderung bei der 1,7 nm dicken Kobaltlage
ausgeschlossen werden kann. Die Dicken der Kobaltlagen mit hoher Anisotropie
zweiter Ordnung von unter 1,3 nm legen nahe, dass durch die ECR-Wachstumslage
deutliche Anderungen im Wachstum der Kobaltlagen iiber die ersten beiden Atom-
lagen hinaus verursacht werden. Dieses Verhalten wird weiter unten (Abschnitt
3.4.2) weiter analysiert, da es auch fiir Multilagen mit ECR-Wachstumslage be-
obachtet wird.

Das Verhalten der Anisotropie zweiter Ordnung mit der Kobaltdicke deutet
auf ein interessantes Verhalten im Bereich der Spin-Reorientierung dieser Filme
hin. Die Spin-Reorientierung mit der Kobaltdicke wird durch die Auftragung der
Anisotropie zweiter Ordnung gegen die Anisotropie erster Ordnung néher charak-
terisiert (Abb. 3.12, Kobaltdicke als Beschriftung der Messwerte). Die Anisotropie
zweiter Ordnung ist fiir alle Proben positiv, so dass die Reorientierung der Magne-
tisierungsrichtung iiber einen Bereich gegen die Probennormale gekippter leichter
Magnetisierungsrichtung erfolgt. Der Nulldurchgang der Anisotropie erster Ord-
nung findet zwischen 0,9 und 1,1nm Kobaltdicke statt. Die hohe Anisotropie
zweiter Ordnung zwischen 0,7 und 1,3nm Kobaltdicke verursacht einen breiten
Spin-Reorientierungsiibergang mit einer gekippten Magnetisierung um die Kobalt-
dicke von 1,1nm (Abb. 3.12). Bei einer Kobaltdicke von 1,1 nm wird eine Probe
im Bereich der Reorientierung gemessen, deren magnetische Eigenschaften weiter
unten niher betrachtet werden. Der Fluss der Anisotropie von positiver nach ne-
gativer erster Ordnung kann hier nicht durch einen linearen Verlauf beschrieben
werden. Das heifit, dass die beiden Anisotropiekonstanten einem unterschiedlichen
funktionalen Zusammenhang mit der Kobaltdicke gehorchen [69]. Dies ist auch
deutlich an den oben diskutierten Verldufen tco K og mit to, zu erkennen (Abb.
3.11). Im Fluss der Anisotropie ist zusétzlich zu erkennen, dass bei einer Kobalt-
dicke von 1,3 nm die Anisotropie zweiter Ordnung im Vergleich zu den Filmen mit
diinneren Kobaltlagen abnimmt. Es deutet sich ein glatter Ubergang zwischen
den hohen Anisotropiewerten zweiter Ordnung im Bereich 0,7-1,3 nm Kobalt und
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Abbildung 3.12.: Verlauf der Anisotropie zweiter Ordnung mit der Anisotro-
pie erster Ordnung (Kobaltdicke in Nanometer als Beschriftung der Messwerte)
von Ptsnm/Cot, /Ptsum Filmen (Magnetron-Plasmazerstduben auf einer ECR-
Wachstumslage). Die Reorientierung der senkrechten leichten Magnetisierungsrichtung
(1. Quadrant) zu einer leichten Ebene (4. Quadrant, links von Gerade Ky = —0, 5K of)
mit ansteigender Kobaltdicke erfolgt iiber einen breiten Bereich (grau) mit gekippter
Magnetisierung. Eine Kobaltdicke liegt im Bereich gekippter Magnetisierung.

dem um bis zu einen Faktor fiinf niedrigeren Wert bei 1,7nm an, der im Verlauf
der Anisotropie multipliziert mit der Kobaltdicke als Funktion der Kobaltdicke
wie ein Sprung erscheint.

Auf die Probe mit einer Kobaltdicke von 1,1 nm wird im Folgenden néher ein-
gegangen. Die Ummagnetisierungskurven bei dieser Kobaltdicke zeigen keine ein-
deutige leichte Magnetisierungsrichtung (Abb. 3.13). In der senkrechten Magne-
tisierungsrichtung (Abb. 3.13a) ist eine offene Hysterese mit dem hochsten Koer-
zitivield poHe = 28 = 1 mT der gesamten Probenserie zu erkennen. Der Film hat
eine Remanenz von 78%, zerfillt jedoch offensichtlich nicht jeweils zur Hélfte in
Doménen parallel und antiparallel zum zuvor angelegten Feld, wie in Abschnitt
3.1.3 bei (Co/Pt)s-Multilagen mit gekippter leichter Magnetisierungsrichtung und
verschwindender Remanenz gefunden wurde. Fiir ein Verstdndnis der Remanenz
in der senkrechten Magnetisierungskomponente muss auch der Winkel der Magne-
tisierung gegen die Probenormale beriicksichtigt werden, die aus der Ummagneti-
sierung in einem Feld in der Probenebene (Abb. 3.13) bestimmt wird.

Die Ummagnetisierung in der Ebene (Abb. 3.13b) zeigt fiir Felder groBer poH =~
50mT eine kohérente Drehung der Magnetisierung in die Probenebene und ein teil-
weises Schalten der Magnetisierung mit einem Koerzitivfeld von pgHg ~ 13,5mT
bei kleinen Feldern. Dieses Verhalten ist typisch fiir eine gekippte Magneti-
sierung und wurde bereits oben fiir (Co/Pt)s-Multilagen diskutiert (Abschnitt
3.1.3). Der Kippwinkel der leichten Magnetisierungsrichtung gegen die Proben-
normale ©¢ kann aus den Anisotropiekonstanten K o = —32,1+1,9kJ/m? und
Ky = 111 £+ 2kJ/m? berechnet werden, die aus der Anpassung der Ummagneti-
sierung in der Probenebene bestimmt wurden (Abb. 3.13b). Mit Gl. 3.2 ergibt
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Abbildung 3.13.: Ummagnetisierungskurven eines Ptsym/ Co1,1 nm/Pts nm-Films
(Magnetron-Plasmazerstduben auf einer ECR-Wachstumslage). a) Messung in einem
senkrechten Feld (polare Kerr-Rotation) und b) in einem Feld in der Probenebene (lon-
gitudinale Kerr-Elliptizitdt). In b) ist eine Anpassung der Hysterese mit den Anisotro-
piekonstanten erster und zweiter Ordnung gezeigt (Linie).

sich dabei ein Kippwinkel von 21,5°. Zusétzlich wird ©¢ auch aus dem Verhéltnis
der Remanenz zu Sattigung bestimmt. Mit Gl. 3.1 ergibt daraus ein Kippwinkel
von 20,8° und damit als mittlerer Winkel ©¢ ~ 21°. Die Remanenz in der senk-
rechten Magnetisierungsrichtung miisste mit ¢ = 21° etwa 93% betragen, wire
sie alleine auf eine verkippte leichte Richtung zuriickzufithren. Um die restlichen
15% der geringeren Remanenz zu erkliaren miissen zusétzlich etwa 7,5% der Flache
als Doménen vorliegen, deren senkrechte Magnetisierungskomponente antiparal-
lel zum zuvor angelegten Feld ist. Zusammenfassend wird fiir Kobalt-Einzellagen
auf einer ECR-Wachstumslage eine gekippte leichte Magnetisierungsrichtung im
Bereich der Reorientierung gefunden, die einen teilweisen Doménenzerfall in der
Ummagnetisierungskurve in einem senkrechten Feld zeigt.

3.3.2. Magnetische Eigenschaften von Co/Pt-Multilagen,
Magnetron-Plasmazerstauben auf ECR-Wachstumslage

Nach den magnetischen Eigenschaften von Kobalt-Einzellagen werden die Eigen-
schaften von (Co/Pt)s-Multilagen, die mittels Magnetron-Plasmazerstduben her-
gestellt wurden, auf einer ECR-Wachstumslage untersucht. Die Wachstumslage
wird genauso wie bei den Einzellagen von 4 nm ECR- und 1 nm Magnetron-Platin
gebildet. Alle Filme werden mit einer 3 nm dicken Decklage aus Platin abgeschlos-
sen, die Kontaminationen des Kobalt in den Multilagen an Luft verhindert. Bei
den Dickenangaben in der Zusammensetzung der Multilagen werden zur besseren
Lesbarkeit statt der genauen Lagenfolge mit Wachstums- und Decklage nur die
periodisch wiederholten Lagen angegeben.
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Anisotropie von (Co/Pt)s-Multilagen als Funktion der Kobaltdicke

Zunichst werden die magnetischen Eigenschaften von (Co/Pt)s-Multilagen als
Funktion der Dicke der Kobaltlagen betrachtet. Die Dicke der Platin-Zwischen-
lagen ist dabei konstant 2nm. Die Kobaltdicke wurde dazu zwischen 0,5 und
1,5nm variiert. Alle untersuchten Filme sind ferromagnetisch und bis zu einer
Kobaltdicke von knapp 0,9nm liegt die leichte Magnetisierung senkrecht zur Pro-
benebene. Zur Auswertung der Anisotropiebeitrage wird der Verlauf von tco K
mit der Kobaltdicke ¢¢, untersucht (Abb. 3.14). Fiir die Anisotropie erster Ord-
nung wird ein nédherungsweise linearer Verlauf von tc, K mit tc, gefunden (Abb.
3.14a). Aus der linearen Anpassung des Verlaufs fiir die Anisotropie erster Ord-
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Abbildung 3.14.: Magnetische Anisotropie mal Kobaltdicke als Funktion der Ko-
baltdicke fiir (Coy, /Ptonm)s-Multilagen (Magnetron-Plasmazerstduben auf einer ECR-
Wachstumslage). a) Bestimmung der Grenzflichen- und Volumenbeitréige zur magne-
tischen Anisotropie aus linearer Angepassung (Linie). b) Fiir den Verlauf der Ansiotro-
pie zweiter Ordnung mit der Kobaltdicke ist keine lineare Anpassung iiber den gesamten
Dickenbereich moglich.

nung (Abb. 3.14a) wird der Grenzflachen- und Volumenbeitrag zur Anisotropie
Kis = 0,395 4+ 0,090 mJ/m? und Kiver = —0,88 £0,16 MJ/m? bestimmt. Im
Bereich der Reorientierung (tc, = 0,9 und 1,1nm) ist die Anderung von K ot
gering und der Werte der Anisotropiekonstanten erster Ordnung fiir eine Kobalt-
dicke von 1,1nm weicht von der linearen Anpassung in Abbildung 3.14 ab. Die
Ursache fiir diese Abweichung ist noch unklar, da aufgrund der Kerr-Signale die
Kobaltdicke korrekt scheint und die Ummangetisierungskurve in der Probenebene
praktisch identisch zu der Probe mit 0,9 nm Kobaltdicke ist. Da die Ursachen fiir
die ndherungsweise gleich grofie Anisotropie erster Ordnung bei 0,9 und 1,1 nm Ko-
baltdicke unklar sind, wurden beide Werte fiir die lineare Anpassung verwendet.
Die Grenzflichenanisotropie ist etwa ein viertel geringer als fiir die entsprechen-
den Einzellagen und liegt im erwarteten Bereich fiir polykristalline Multilagen
(60, 112, 137, 138]. Die Volumenanisotropie ist im Vergleich zu den Einzella-
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genfilmen etwas grofler, die Fehlerbereiche iiberschneiden sich allerdings, so dass
die Abweichung der Mittelwerte nicht iiberbewertet werden sollte. Der Wert der
Volumenanisotropie erster Ordnung liegt im erwarteten Bereich fiir polykristal-
line Co/Pt-Multilagen [60, 112, 137, 138]. Im Vergleich zur Anisotropie erster
Ordnung von Volumenkobalt, die 0,5MJ/m? betrigt [118], ist die Anisotropie-
konstante mit Ky = 0,3MJ/m?® etwas geringer. Eine detaillierte Einordnung
der Grenzflichen- und Volumenanisotropie im Vergleich zu den weiteren in dieser
Arbeit prasentierten Filmsystemen erfolgt in Abschnitt 3.4.2.

Fiir die Anisotropie zweiter Ordnung ist kein einfacher Zusammenhang zwischen
tco und tco Ko zu beobachten (Abb. 3.14b). Fiir Kobaltlagen < 1,1nm wird ein
ndherungsweise linearer Verlauf gefunden. Eine lineare Anpassung von tc,Ks bis
tco = 1,1nm ergibt einen verschwindenden Grenzflichenbeitrag von —0,018 +
0,022mJ/m? und eine positive Volumenanisotropie von 0, 12540, 027MJ/m?. Bei
Kobaltdicken t¢, > 1,3nm ist Ky und damit auch tc, K5 deutlich geringer, es
findet eine sprunghafte Anderung im Bereich der Kobaltdicke zwischen 1,1 und
1,3nm statt. Ein &hnliches Verhalten wird bei Magnetron-Einzellagen auf einer
ECR-Wachstumslage fiir Kobaltlagen zwischen 1,3 und 1,7nm Dicke gefunden.
Die weiteren untersuchten Filmsysteme verhalten sich deutlich anders, vor allem
tritt die hohe Anisotropie zweiter Ordnung fiir diinnere Kobaltlagen nicht auf. Im
Vergleich der unterschiedlichen Filmsysteme werden weiter unten die Unterschiede
im Verhalten der Anisotropie zweiter Ordnung im Zusammenhang mit den unter-

schiedlichen Grenzflichen- und Volumenanisotropien erster Ordnung diskutiert
(Abschnitt 3.4.2).

Zur Charakterisierung des Spin-Reorientierungsiibergangs wird der Verlauf der
Anisotropie zweiter Ordnung mit der effektiven Anisotropie erster Ordnung dar-
gestellt (Abb. 3.15). Unter einer Variation der Kobaltdicke verlduft die Reorien-
tierung durch den Bereich einer gekippten Magnetisierung. Dieser Bereich ist fiir
dieses Filmsystem breit, wobei zwei untersuchte Kobaltdicken von 0,9 und 1,1 nm
innerhalb dieses Bereichs liegen. Der Fluss der Anisotropie ist fiir den Reorien-
tierungsiibergang nichtlinear, das heifit der funktionale Zusammenhang der Ani-
sotropie mit der Kobaltdicke ist fiir die beiden Anisotropiekonstanten erster und
zweiter Ordnung unterschiedlich [69]. Die Anisotropie zweiter Ordnungs ist fiir
tco < 1, 1nm konstant etwa 0,1 MJ/m3. Fiir Proben mit leichter Magnetisierungs-
richtung in der Ebene ist sie deutlich niedriger und entweder konstant 0,02 MJ/m?
oder sogar leicht fallend.

Durch die Auftragung der Anisotropie erster und zweiter Ordnung in einem
Diagramm erscheint ein glatter Ubergang von den hohen Anisotropiekonstanten
zweiter Ordnung fiir tc, = 0,5—1, 1 nm und etwa um einen Faktor fiinf geringeren
Anisotropiekonstanten fiir tc, = 1,3 und 1,5 nm moglich. Der Ubergang zwischen
diesen Bereichen erscheint mit der Kobaltdicke abrupt (Abb. 3.14). Beriicksichtigt
man jedoch die gleichzeitig stattfindende massive Anderung in der Anisotropie
erster Ordnung wird der Ubergang in K, deutlich relativiert.
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Abbildung 3.15.: Verlauf der Anisotropie zweiter Ordnung mit der Anisotro-
pie erster Ordnung (Kobaltdicke in Nanometer als Beschriftung der Messwerte) von
(Cot, /Pt2 nm)s-Filmen (Magnetron-Plasmazerstduben auf einer ECR-Wachstumslage).
Die Reorientierung der senkrechten leichten Mangnetisierungsrichtung (1. Quadrant) zu
einer leichten Ebene (4. Quadrant, links von Gerade Ky = —0,5K o) mit ansteigender
Kobaltdicke erfolgt iiber einen breiten Bereich (grau) mit einer gekippten Magnetisie-
rung. Zwei Kobaltdicken werden in diesem Bereich gefunden.

Anisotropie von (Co/Pt)s-Multilagen als Funktion der Platindicke

Neben der bereits diskutierten und von Einzellagen bekannten Spin-Reorientier-
ung mit der Kobaltdicke wird in Abhéngigkeit von der Platin-Zwischenlagendicke
ebenfalls eine Reorientierung beobachtet. Dabei wird die Kobaltdicke mit 0,7 nm
konstant gehalten. Der Verlauf der Anisotropie erster und zweiter Ordnung mit
der Zwischenlagendicke ist in Abbildung 3.16 dargestellt. Die Anisotropie erster
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Abbildung 3.16.: Verlauf der a) effektiven Ansiotropie erster Ordnung und der b)
Anisotropie zweiter Ordnung mit der Platindicke fiir (Co/Pt)s-Multilagen mit 0,7 nm
Co. Zum Vergleich ist jeweils die Anisotropie der entsprechenden Einzellage mit 0,7 nm
Kobaltdicke als Linie eingezeichnet.
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Ordnung steigt mit der Dicke der Platin-Zwischenlage an (Abb. 3.16a). Fir die
dicksten Zwischenlagen (2,5 und 3nm) lduft die Anisotropie in eine Sattigung.
Bei den weiter oben (Abschnitt 3.1.2) diskutierten Ergebnissen fiir Doppellagen,
die mittels ECR-~Ionenstrahlzerstduben hergestellt wurden, zeigt sich ein dhnliches
Verhalten (Abb. 3.5). Dort ist bei einer Zwischenlage tp; ~ 2 —3nm die Anisotro-
pie ndherungsweise konstant, so dass die in beiden Féllen kaum mehr ansteigende
Anisotropie durch eine Entkopplung der Kobaltlagen erkldart werden kann. Wird
die Zwischenschicht dick genug gewihlt, kann erwartet werden, dass ein Ubergang
zu einem Verhalten wie bei Einzellagen beobachtet wird (Linien in Abb. 3.16). Fir
die Anisotropie erster Ordnung (Abb. 3.16a) ist zu erkennen, dass der Wert fir
eine einzelne Kobaltlage auch bei einer Platindicke von 3,0 nm noch nicht erreicht
wird. Die Anisotropie zweiter Ordnung ist schon bei einer Platindicke von 1-1,5 nm
genauso grof} wie fiir eine Einzellage (Abb. 3.16b). Das unterschiedliche Verhalten
von erster und zweiter Ordnung Anistropie deutet auf unterschiedliche Mecha-
nismen bei der Entkopplung der hier untersuchten Multilagen hin. Bis zu einer
Platindicke von etwa 1nm steigen die Anisotropie sowohl erster als auch zweiter
Ordnung an. Beide Anisotropiekonstanten liegen dabei in einem Grofienbereich,
der fiir dickere Kobaltlagen erwartet wird (Abschnitt 3.3.1). Platin wéchst auf
Co(0001)-Einkristallen bis zu einer Dicke von etwas iiber 1nm als Inseln [113].
Nimmt man dieses Inselwachstum fiir die Co/Pt-Multilagen an, wird lokal ein
direkter Kontakt zwischen den Kobaltlagen hergestellt, so dass der Einfluss der
Grenzflachenanisotropie zuriickgeht. Zusétzlich wiirde durch das Inselwachstum
die Textur der Platin-Zwischenlagen verschlechtert, so dass die Volumenanisotro-
pie von Kobalt kleiner wird. Durch das Inselwachstum von Platin auf Kobalt
kann das Verhalten der Anisotropie erster und zweiter Ordnung in dieser Arbeit
bis etwa 1nm Dicke der Platin-Zwischenlage erklidrt werden. Im Gegensatz zu
anderen Arbeiten [115, 138], bei denen kaum ein Anstieg der Anisotropie erster
Ordnung oberhalb einer Platindicke von etwa 1 nm nachweisbar ist, wird hier ein
weiteres Ansteigen der Anisotropie erster Ordnung bis 3 nm Platindicke beobach-
tet. In anderen Arbeiten wurde die Kobaltdicke so hoch gewéhlt, dass sie weit
iiber der Reorientierung ist [115] oder so gering gewihlt, dass die Multilagen bei
einer Kobaltdicke, die zwei Lagen entspricht, immer noch eine senkrechte leichte
Magnetisierungsrichtung zeigen wiirden [138]. In dieser Arbeit liegt die Dicke
der Kobaltlage am Maximum der mit der Kobaltdicke multiplizierten Anisotro-
pie erster Ordnung. Der Unterschied in der Trennung der Kobaltlagen mit der
Platin-Zwischenlagendicke konnte also auf die hohe Anisotropie der einzelnen Ko-
baltlagen zuriickgefiithrt werden, wie im folgenden Absatz diskutiert wird.

Bei den Co/Pt-Multilagen ist die Anisotropie zweiter Ordnung bereits ab 1 nm
dicken Platin-Zwischenlagen konstant und genauso grof§ wie bei einer Einzellage.
Die Anisotropie zweiter Ordnung wird von Volumenbeitrdgen dominiert, wie in
Abschnitt 3.4.2 diskutiert wird. Die Volumenanisotropie erster Ordnung von Mul-
tilagen mit 2 nm dicken Platin-Zwischenlagen ist mindestens genauso grofl wie fiir
Einzellagen, wie weiter oben gezeigt wurde. Daraus kann geschlossen werden,
dass die Kristallstruktur und Textur in den Kobaltlagen bereits ab 1 nm Platin
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ghnlich zu einer Einzellage ist. Deshalb ist die weiter ansteigende Anisotropie
erster Ordnung ab 1nm Platindicke auf eine steigende Grenzfldchenanisotropie
zuriickzufithren. Die Grenzflachenanisotropie kann bereits durch eine geringe Rau-
igkeit der Grenzflichen reduziert werden, wie im Vergleich mit komplett mittels
Magnetron-Plasmazerstiauben hergestellten Einzellagen deutlich wird (Abschnitte
3.4.1 und 3.4.2). Aufgrund des Inselwachstums von Platin auf Kobalt bis 1 nm
Dicke [113] ist anzunehmen, dass auch bei hoheren Dicken der Platin-Zwischenlage
bis 3nm die Rauigkeit der Grenzfliche weiter abnimmt. Zusammenfassend wird
die Anisotropie der Multilagen bei zunehmender Dicke der Platin-Zwischenlage bis
1nm von einem direkten Kontakt der Kobaltlagen, von 1nm bis 3nm Dicke der
Platin-Zwischenlage von Einfliissen der Rauigkeit auf die Grenzflachenanisotropie
bestimmt.

Die Eigenschaften der Reorientierung der leichten Magnetisierungsrichtung mit
der Platin-Zwischenlagendicke wird durch den Fluss der Anisotropie beschrieben.
Der Auftragung der Anisotropie zweiter Ordnung in Abhéngigkeit von der effek-
tiven Anisotropie erster Ordnung zeigt einen Verlauf durch den Bereich gekippter
Magnetisierung (Abb. 3.17, Platindicke als Beschriftung der Messwerte). Der Be-
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Abbildung 3.17.: Verlauf der Anisotropie zweiter Ordnung mit der Anisotro-
pie erster Ordnung (Platindicke in Nanometer als Beschriftung der Messwerte)
von  (Cog7nm/Ptip, )s-Filmen  (Magnetron-Plasmazerstduben auf einer ECR-
Wachstumslage). Die Reorientierung der senkrechten leichten Mangnetisierungsrichtung
(1. Quadrant) zu einer leichten Ebene (4. Quadrant, links von Gerade Ky = —0,5K of)
mit ansteigender Kobaltdicke erfolgt iiber einen breiten Bereich (grau) mit einer
gekippten Magnetisierung. Zwei Platindicken werden in diesem Bereich gefunden.

reich mit gekippter Magnetisierungsrichtung ist aufgrund der hohen Anisotropie
zweiter Ordnung zwischen 1,0 und 3,0 nm Platindicke breit (Abb. 3.17). Bei ei-
ner Platindicke von 1,0 und 1,5nm liegen die Anisotropiekonstanten im Bereich
gekippter Magnetisierung. Bei einer Platindicke zwischen 3,0 und 1,0 nm ist der
Verlauf der Anisotropie zweiter Ordnung nahezu linear mit der Anisotropie er-
ster Ordnung. Dies ist vor allem auf die konstante Anisotropie zweiter Ordnung
zuriickzufithren. In einen Vergleich des Flusses der Anisotropie mit der Platin-
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und der Kobaltdicke fallt auf, dass die auftretenden Wertekombinationen von K o¢
und K, iiber den gesamten Bereich praktisch identisch sind (Abb. 3.15 und 3.17).
Das heifit die Reorientierung der leichten Magnetisierungsrichtung mti der Platin-
und Kobaltdicke gehorcht dhnlichen GesetzméBigkeiten.

Diskussion des Zusammenhangs zwischen gekippter Magnetisierung und
Doménenzerfall bei Co/Pt-Filmen

Die Reorientierung der Magnetisierungsrichtung erfolgt sowohl mit der Kobalt- als
auch mit der Platin-Lagendicke iiber den Bereich einer gekippten Magnetisierungs-
richtung. Fiir diesen Bereich typische Hysteresen der Magnetisierung senkrecht
und in der Ebene einer (Cog 7 nm/Pt1,0nm)s-Multilage sind in Abbildung 3.18 ge-
zeigt. Die senkrechte Magnetisierungsrichtung (Abb. 3.18a) zeigt einen Doménen-
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Abbildung 3.18.: Ummagnetisierungskurven fiir eine (Cog 7 nm/Pt1,0 nm)s-Multilage,
die mittels Magnetron-Plasmazerstduben hergestellt wurde, mit gekippter leichter
Magnetisierungsrichtung. a) Messung in einem senkrechten Feld (polare Kerr-Rotation)
und b) in einem Feld in der Probenebene (longitudinale Kerr-Elliptizitéit). Die Magneti-
sierung in der Ebene wurde mit den Anisotropiekonstanten erster und zweiter Ordnung
angepasst (Linie).

zerfall fiir kleine Felder, der jedoch nicht gleichverteilt in antiparallele Doménen
ist, wie an der endlichen Remanenz zu erkennen ist. Fiir grofle Felder ist eine
offene Hysterese zu beobachten. Eine gleichartige Magnetisierungskurve wird bei
ECR-Multilagen beobachtet (Abb. 3.6a) und wird durch wachsende Doménen in
einer Labyrinthstruktur fiir kleine Felder und den Energieunterschied zwischen
Nukleation und Vernichtung von blasenférmigen Doménen fiir hohe Felder erklart
(siche Abschnitt 3.1.3). Bei der Ummagnetisierung in der Probenebene ist ein
teilweises Schalten der Magnetisierung mit offener Hysterese bei kleinen Feldern
zu beobachten (Abb. 3.18b). Fiir hohe Felder wird eine schwere Magnetisierungs-
richtung gefunden. Die Ummagnetisierung in der Probenbene kann durch die
gekippte Magnetisierungsrichtung mit einem Schalten zwischen den stabilen, zum
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Magnetfeld parallel bzw. antiparallel ausgerichteten gekippten Magnetisierungs-
richtungen fiir kleine Felder und eine kohérente Drehung in die Probenebene fiir
hohe Felder erklédrt werden (siehe Abschnitt 3.1.3). Daraus ist zu schlieflen, dass
die Magnetisierung in Form einer labyrinthartigen Doménenstruktur mit gekipp-
ter Magnetisierung auftritt.

Aufgrund der Ergebnisse fiir (Co/Pt)s-Multilagen, die mittels Magnetron- und
ECR-Zerstauben hergestellt wurden, liegt die Vermutung nahe, dass der Doménen-
zerfall im Ummagnetisierungsprozess senkrecht zur Probenebene mit einer ge-
kippten leichten Magnetisierungsrichtung einhergeht. Betrachtet man jedoch die
Hysteresen einer (Cog 7 nm/Pt2,0nm)20-Multilage (Abb. 3.19) wird deutlich, dass
dieser Zusammenhang nicht eindeutig ist. Die senkrechte Magnetisierungsrichtung
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Abbildung 3.19.: Hysteresen fiir eine (Coo,7 nm/Pt2,0 nm)20-Multilage, die
mittels Magnetron-Plasmazerstduben hergestellt wurde, mit senkrechter leichter
Magnetisierungsrichtung und Doménenzerfall. a) Messung in einem senkrechten Feld
(polare Kerr-Rotation) und b) Messung in einem Feld in der Probenebene (longitudinale
Kerr-Elliptizitét).

(Abb. 3.19a) zeigt einen Doménenzerfall fiir kleine Felder und eine offene Hyste-
rese fiir hohe Felder, wie bei der oben diskutierten (Cog 7 nm/Pt1,0 nm)s-Multilage.
Die Kobalt und Platinlagen sind bei der zwanzigfach Multilage so gewéhlt, dass
eine senkrechte leichte Magnetisierung bei einer (Co/Pt)s-Multilage vorliegt. Die
leichte Magnetisierungsrichtung bleibt auch bei der héheren Lagenzahl erhalten,
wie an der Messung in einem Feld in der Ebene (Abb.3.19b) mit einer schwe-
ren Magnetisierungsrichtung mit verschwindender Remanenz zu erkennen. Die
Magnetisierungskurve in der Probenebene ist stark gekriimmt, was auf eine re-
lativ hohe Anisotropie zweiter Ordnung zuriickzufithren ist. Allerdings ist hier
die Anisotropie erster Ordnung positiv, so dass der Film eine senkrechte leichte
Richtung hat, obwohl ein Doménenzerfall in der senkrechten Magnetisierungs-
kurve beobachtet wird. Der Doménenzerfall und eine gekippte Magnetisierungs-
richtung miissen demnach nicht gemeinsam auftreten, sondern kommen viel mehr
gerade bei achtfach Multilagen in dhnlichen Kobalt- und Platin-Dickenbereichen
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vor. Andersherum betrachtet wire es auch naheliegend, dass jeder Film, der eine
gekippte Magnetisierung zeigt, in der senkrechten Hysterese in Doménen zerfillt.
Die senkrechte Richtung ist nicht der stabile Zustand der Probe und die Magne-
tisierung in Remanenz kann nicht vollstdndig senkrecht sein. Dadurch koénnte ein
Doménenzerfall verursacht werden. Dies gilt, wie weiter oben (Abschnitt 3.3.1)
diskutiert wurde, fiir Kobalt-Einzellagen nur bedingt. Dort wird zwar zusétzlich
zu einer Reduktion der Remanenz aufgrund der gekippten Magnetisierung auch
ein Doménenzerfall beobachtet. Allerdings zerfallen nur etwa 7,5% des Films
in Doménen mit einer senkrechten Magnetisierungskomponente antiparallel zum
zuvor angelegten Feld. Das heifit, es gibt keinen eindeutigen Zusammenhang zwi-
schen vollstdndigen Doménenzerfall in der senkrechten Ummagnetisierungsskurve
und einer gekippten Magnetisierungsrichtung.

3.4. Vergleich der magnetischen und strukturellen
Eigenschaften beim ECR- und
Magnetron-Zerstiauben von Co/Pt-Multilagen

Bisher wurden die magnetischen Eigenschaften der unterschiedlich hergestellten
Filme getrennt diskutiert. Im Folgenden werden die verschiedenen Herstellungs-
methoden beziiglich der magnetischen und strukturellen Eigenschaften verglichen.
Die Struktur der Filme wurde mit Rontgenbeugung und -reflektometrie untersucht
(Abschnitt 3.4.1). Mit Hilfe der Ergebnisse der Strukturuntersuchungen werden
die magnetischen Eigenschaften der unterschiedlich hergestellten Filme verglichen
und interpretiert (Abschnitt 3.4.2).

3.4.1. Untersuchung der Struktur und Grenzflachen von
Co/Pt-Multilagen mit Rontgenbeugung und -streuung

Um die Kristallstruktur von Platin zu untersuchen wird Rontgenbeugung an
(Co/Pt)s-Multilagen, die durch ECR- oder Magnetron-Zerstéduben auf einer ECR-
Wachstumslage hergestellt wurden, in der Umgebung des {111}-Reflexes von Pla-
tin durchgefiihrt (Abbildung 3.20). Der {111}-Reflex von Platin wird bei einem
Winkel 20 von 39,8° erwartet (Abschnitt 2.4). Die Mitte des Reflexes liegt fiir
alle untersuchten Multilagen zwischen 39,9° und 40,3° und ist etwas grofler als der
theoretische Wert. Dabei ist kein Zusammenhang zwischen der Herstellungsme-
thode und dem Beugungswinkel zu beobachten. Ein {200}-Reflex von Platin kann
jeweils nicht nachgewiesen werden (Abb. 3.20). Fiir polykristalline Materialien mit
Kristalliten, die in alle Raumrichtung orientiert sind, wére ein Verhéltnis zwischen
{200}- und {111}-Beugungsreflex von 3:4 zu erwarten [107]. Die Intensitdt des
{111}-Reflex ist jeweils mehr als ein GroBenordnung hoher als der Untergrund an
der Stelle des {200}-Reflexes (Abb. 3.20). Das heifit, dass Platin eine stark aus-
gepragte (111)-Textur zeigt, mit einem Unterschied der Haufigkeiten von {111}-
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Abbildung 3.20.: Réntgenbeugung an einer a) (Cog 5 nm/Pt2,4 nm)s-Multilage (ECR-
Ionenstrahlzerstduben) und an einer b) (Cog 7 nm/Pt15nm)s-Multilage (Magnetron-
Plasmazerstduben auf einer ECR-Wachstumslage). Der Winkelbereich um den Platin
{111}-Reflex ist gezeigt und zusétzlich sind die Positionen der Reflexe von Kobalt {0002}
und Platin {200} markiert. Die Reflexe sind zur Bestimmung der Kristallitgrofle jeweils
mit einer Lorentzverteilung angepasst. In b) ist neben dem {111}-Reflex von Platin ein
Satellitenreflex durch die Co/Pt-Bilagen zu erkennen. Die Intensitéit der Rontgenstrah-
lung war aus technischen Griinden bei den beiden Messungen unterschiedlich, weshalb
die Intensitit der Reflexe fiir unterschiedliche Messungen nicht verglichen werden kann.

und {200}-Richtungen von mindestens einer Gréfienordnung. Reflexe von Kobalt
konnten bei Multilagen nicht beobachtet werden, da dort der Volumenanteil des
Kobalt in der Multilage zu klein ist. Um Informationen iiber die Kristallstruktur
des Kobalt zu erhalten wurden 57 nm dicke Kobaltlagen verwendet. Die Reflexe
der Kobaltfilme zwischen 43,7 und 43,8° passen zur Co(0001)-Ebene mit einem
berechneten Beugungswinkel von 20 = 44,5° mit einer um 1% in c-Richtung
gedehnten hep-Struktur.

Zur Bestimmung der Kristallitgrofle wurden die Reflexe wie in Abb. 3.20 mit ei-
ner Lorentz-Verteilung angepasst. Die mittlere Kristallitgrofle wird aus der Breite
der Lorentz-Verteilung nach der Scherrer-Gleichung (GI. 2.13) bestimmt. Aus der
Breite des {111}-bzw. {0002}-Reflexes ergeben sich mittlere Kristallitgrofien zwi-
schen 11 und 18 nm (Tabelle 3.1). Dabei wurden jeweils iiber Messungen an mehre-
ren (Co/Pt)s-Multilagen und dicken Kobaltfilmen gemittelt und ein Fehler angege-
ben, der alle Einzelmessungen umfasst. Die Kristallite haben in allen Filmen einen
Durchmesser zwischen 11 und 18 nm (Tabelle 3.1). Der 57nm dicke Kobaltfilm
hat die hochste Kristallitgrofie, was auf die groflere Gesamtdicke zuriickzufithren
ist. Die vollstédndig mittels Magnetron-Plasmazerstduben hergestellten Multilagen
haben eine etwas geringere KristallitgroBe. Die geringere Kristallitgrofie weist auf
eine geringere Beweglichkeit der Atome wéhrend des Wachstums hin. Die Kri-
stallite sind jeweils kleiner als die entsprechende Filmdicke und grofler als die
Dicke der zuerst deponierten Platin-Wachstumslage, die jeweils zwischen 4 und



52 Co/Pt-MULTILAGEN

dpy [nm] | dgo [nm]

ECR: (Co/Pt)s | 13+2 -
ECR: tco =H7nm - 18+4
Magnetron: (Co/Pt)s 11+1 -

ECR + Magnetron: (Co/Pt)s 15+1 -

Tabelle 3.1.: Kristallitgroflen von Platin- und Kobalt-Kristalliten fiir Co/Pt-
Multilagen und dicke Kobaltfilme. Es sind jeweils die Mittelwerte der Messungen an
gleich hergestellten Proben angegeben. Die Fehler der Kristallitgrofien sind so gewihlt,
dass sie Kristallitgroflen von unterschiedlichen Dicken der Lagen einschliefen.

8nm dick ist. Eine Kristallitgrofie von 10 bis 15 nm wurde mittels Rastertunnel-
mikroskopie (STM) und Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) bereits fiir
Platin-Filme, die mittels ECR-Ionenstrahlzerstduben hergestellt wurden, in einem
dhnlichen Dickenbereich wie bei der Wachstumslage gefunden [86]. Die Kristal-
lite, die durch die Wachstumslage vorgegeben sind, wachsen als Sdulen weiter,
wie auch in anderen Arbeiten durch TEM-Untersuchungen an Co/Pt-Multilagen
gezeigt werden konnte [61, 137].

Die Energie der aus dem Target gelosten Kobalt- und Platinatome liegt bei etwa
20eV (Magnetron) bis 30eV (ECR) [139, 140], also mehr als zwei GoBenordnun-
gen iiber den Energien bei thermischer Verdampfung, die bei etwa 1000 K in der
GroBenordnung von 0,1eV liegen. Die hohe Energie der Atome bei Zerstaubungs-
techniken verursacht eine hohe Beweglichkeit der Atome bei der Deposition, wo-
durch Lagenwachstum bevorzugt wird. Das Wachstum wird zusétzlich durch die
am Target zuriickgestreuten Argonionen beeinflusst [141-143], die ihre Energie an
die deponierten Atome abgeben. Wird die Probe mit weniger lonen beschossen als
Atome deponiert werden, erhoht sich hauptséchlich die Beweglichkeit der Atome
und das Lagenwachstum in dicht gepackten Kristallebenen wird durch die Ionen
unterstiitzt [143]. Bei den hier verwendeten Techniken treffen nur am Target re-
flektierte Ionen auf die Probe. Das heifit, der Ionenfluss ist gering und unterstiitzt
das Lagenwachstum.

Im Beugungsbild der (Co/Pt)s-Multilage, die mittels Magnetron-Plasmazer-
stauben hergestellt wurde, ist deutlich ein zusétzlicher Reflex bei einem Beu-
gungswinkel 20 von knapp 36° zu erkennen (Abb. 3.20b). Dabei handelt sich
um einen Satelliten des {111}-Reflexes von Platin, der durch die Lagenstruktur
des Films entsteht. Solche Uberstrukturreflexe werden hiufig an Multilagen be-
obachtet und sind ein Indiz fiir gut definierte Bilagen mit scharfen Grenzflachen
(138, 144]. Satellitenreflexe entstehen durch eine zusétzliche Phasenverschiebung
aufgrund des Abstands der einzelnen Platinlagen. Die n. Ordnung dieser Reflexe
wird unter der Beugungsbedingung 2sin © = A(1/di11 + n/tco/py) gefunden. Der
hier gefundene Reflex ist die -1. Ordnung einer Co/Pt-Bilage mit aus der Reflex-
position berechneten Dicke von 2,1nm, in Ubereinstimmung mit der Dicke der
Co/Pt-Bilage von 2,2nm. Satellitenreflexe durch die Lagenstruktur wurden bei
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allen Multilagen gefunden, die mittels Magnetron-Plasmazerstduben hergestellt
werden.

Eine quantitative Untersuchung der Co/Pt-Grenzflichen wurde mittels Ront-
genreflektometrie durchgefiihrt. In der spekuldren Reflektivitat der Multilagen
sind Oszillationen mit zwei unterschiedlichen Perioden zu erkennen (Abb. 3.21).
Hochfrequente Osrzillationen werden durch die Gesamtdicke des Multilagenfilms
tees estimmt und ihre Periode betrégt 27 /tges. Sie liegt bei den hier untersuchten
(Co/Pt)s-Multilagen zwischen 0,018 und 0,025 A~! (Abb. 3.21). Schwebungen
dieser Oszillationen werden durch die Dicke der Co/Pt-Bilagen tc,/py verursacht.
Ihre Periode betrégt 27/tco/pe, das heift fiir die hier untersuchten Filme 0,16
bis 0,4A~" (Abb. 3.21). In Reflektivititsmessungen an Multilagen, die durch
ECR- und Magnetron-Zerstauben hergestellt wurden (Abb. 3.21a und b), sind
zunéchst unterschiedliche Periodenldngen der beiden Oszillationenstypen zu er-
kennen. Diese Unterschiede sind auf die Dicke der Filme und der Co/Pt-Bilagen
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Abbildung 3.21.: Messungen der spekularen Rontgenreflektivitit als Funk-
tion des Streuvektors senkrecht zur Probenebene fiir a) eine (Copsnm/Pt24nm)s-
Multilage mittels ECR-Ionenstrahlzerstauben und b) (Cog, 7 nm/Pt3,0 nm)s-Multilage mit-
tels Magnetron-Plasmazerstauben. Die Wachstumslage der Filme wurde jeweils mittels
ECR-Ionenstrahlzerstduben hergestellt. Der Verlauf der Reflektivitat wurde mit Hilfe
der Parratt32-Software angepasst [145]. Der angepasste Verlauf ist jeweils als Linie
gezeigt.

zuriickzufithren. Die beobachteten Perioden der Oszillationen decken sich mit
den deponierten Kobalt- und Platindicken. Unterschiede in der Qualitdt der
Grenzflichen der Co/Pt-Bilagen konnen anhand der Bilagen-Oszillationen be-
stimmt werden. Der Vergleich der Messungen in Abb. 3.21a und b zeigt, dass bei
Multilagen, die mittels Magnetron-Plasmazerstduben hergestellt wurden, Bilagen-
Ostzillationen hoherer Ordnung stérker ausgeprigt sind als bei Multilagen, die mit-
tels ECR-Ionenstrahlzerstduben hergestellt wurden. Die deutlicher ausgepréagten
Bilagen-Oszillationen hoherer Ordnung zeigen, dass die Grenzflachen zwischen Ko-
balt und Platin beim Magnetron-Plasmazerstiduben besser definiert sind als beim
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ECR-Ionenstrahlzerstauben. Fiir eine quantitative Auswertung wurde der Verlauf
der Reflektivitéit mit der Parratt32-Software simuliert [145-147]. Mit Hilfe dieser
Simulationen kénnen die Messungen vor allem fiir Streuvektoren bis etwa 0,5 A~
gut reproduziert werden (Abb. 3.21). Die Dicke der diffusen Grenzflichen und der
Kobalt- bzw. Platinlagen wurden als freie Parameter fiir die Multilagen angepasst.
In der Reflektometrie werden fiir Filme, die mittels ECR-Ionenstrahlzerstauben
hergestellt werden, Dicken der diffusen Grenzflichen zwischen 0,65 und 0,75 nm,
gefunden. Fiir Filme, die mittels Magnetron-Plasmazerstauben hergestellt wer-
den, betréigt die Dicke der diffusen Grenzflichen zwischen 0,4 und 0,5 nm. Diese
Werte sind jeweils in der gleichen Gréflenordnung wie die Kobaltdicke in den
Co/Pt-Bilagen. Dadurch ist vor allem die Dicke der einzelnen Lagen in der Be-
rechnung nicht mehr wohldefiniert und es kann auch nicht mehr zwischen Co/Pt
und Pt/Co-Grenzfldche unterschieden werden [147]. Die Dicke der Co/Pt-Bilagen
und der diffusen Grenzfliche wird jedoch korrekt bestimmt. Die aus den Reflek-
tivitdtsmessungen bestimmte Dicke der diffusen Grenzflichen kann sowohl durch
Rauigkeit der Filme als auch durch eine Durchmischung der Grenzflichen erklart
werden.

Um zwischen Rauigkeit und Durchmischung der Grenzflachen unterscheiden zu
kénnen wird die diffuse Streuung mittels rocking scans an den Filmen untersucht
(sieche Abschnitt 2.4). Rocking scans fir unterschiedliche Einfallswinkel sind in
Abbildung 3.22 exemplarisch fiir eine (Cogsnm/Ptaonm)s-Multilage gezeigt, die
durch ECR-Ionenstrahlzerstduben hergestellt wird. Zur Demonstration wurde
eine ECR-Multilage ausgewahlt, weil dort, wie weiter oben gezeigt, die hochsten
Dicken fiir die diffusen Grenzflichen beobachtet werden. Die Intensitat der dif-
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Abbildung 3.22.: Rocking scan an einer (Cogsnm/Pt2,0nm)s-Multilage, die mittels
ECR-Ionenstrahlzerstduben hergestellt wurden. Die Intensitét um den reflektierten
Strahl ist gegen den Streuvektor in der Probenebene aufgetragen. Die Verteilung der
Intensitét ist fiir Streuvektoren senkrecht zur Probenebene von 0,17 bis 0,29 A=! dar-
gestellt.

fusen Streuung ist fiir Streuvektoren @, bis 0,3 A~! knapp drei GréSenordnungen
niedriger als die Intensitédt des reflektierten Strahls. Durch eine Erhohung des
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Streuvektors @), zeigt sich eine leicht ansteigende Breite der rocking scans unter-
halb von 5 x 10~* A~!. Die geringe Verbreiterung der Intensitétsverteilung spricht
fiir eine sehr geringe Rauigkeit der Filme. Die Reflexe wurden jeweils fiir eine
quantitative Auswertung der Rauigkeit der Filme Fourier-transformiert und wie in
Abschnitt 2.4 beschrieben angepasst. Die Anpassung ergibt eine RMS-Rauigkeit
(Standardabweichung der Hohe der Oberfléiche) der Filme von etwa 0,2 nm. Ahnli-
che Ergebnisse ergaben Rastertunnelmikroskopie-Untersuchungen an Platinfilmen
auf Silizium, die mittels ECR-Ionenstrahlzerstduben hergestellt wurden. Dort
wurde eine RMS-Rauigkeit von 0,3nm gefunden [86]. Die Multilagen wachsen
demnach mit der Rauigkeit der Platin-Wachstumslage von etwa einer Atomlage
weiter, was mit dem weiter oben diskutierten Saulenwachstum der Multilage iiber-
einstimmt. Die rocking scans an Multilagen, die mittels Magnetron-Plasmazer-
stduben der Multilage und ECR-Ionenstrahlzerstduben der Platin-Wachstumslage
hergestellt wurden, zeigen das gleiche Verhalten wie die eben diskutierten Filme.
Wird sowohl die Wachstumslage als auch die Multilage mittels Magnetron-Plasma-
zerstduben hergestellt, steigt die Breite des rocking scan mit zunehmendem Streu-
vektor der direkten Reflektion leicht an. Das heifit, die Rauigkeit der Filme
nimmt zu, wenn die Wachstumslage mittels Magnetron-Plasmazerstauben her-
gestellt wird, was auf die kleinere Kristallitgréfle der Filme zuriickzufiihren ist.
Allerdings ist dieser Anstieg nur qualitativ zu erfassen, die RMS-Rauigkeit der
Filme betréigt also auch hier etwa eine Atomlage. Die RMS-Rauigkeit einer Mul-
tilage, die mittels Magnetron-Plasmazerstdauben der Multilage und ECR-Ionen-
strahlzerstduben der Platin-Wachstumslage hergestellt wurde, kann mittels Ra-
sterkraftmikrosokopie (AFM) zu 0,14 nm bestimmt werden. Diese Rauigkeit der
Oberflache stimmt gut mit der Rauigkeit aus den rocking scans der Multilagen
und den STM-Aufnahmen der Platin-Wachstumslage {iberein. Die beobachteten
Rauigkeiten der Filme sind also von der Wachstumslage bis zur Decklage etwa
eine Atomlage.

Mit Hilfe der Ergebnisse aus der diffusen Streuung und den RMS-Rauigkeiten
aus STM und AFM-Messungen kann zwischen Rauigkeit und Durchmischung der
Grenzflachen in den Reflektivitdtsmessungen unterschieden werden. Die diffusen
Grenzflachen aus der Reflektometrie konnen fiir alle Filmsysteme nur zum Teil auf
die Rauigkeit des Films zuriickgefiihrt werden. Eine Rauigkeit von knapp 0,3 nm,
die nur leicht iiber einer Atomlage liegt, wird fiir alle Filme angenommen. Die
Durchmischung der Grenzflaichen nimmt damit von 0,4 auf 0,2 nm zwischen ECR-
und Magnetron-Zerstduben ab. Unter Beriicksichtigung der Dicke der Kobaltla-
gen sind diese Anderungen entscheidend fiir die magnetischen Eigenschaften der
Filme (Abschnitt 3.4.2). Beim ECR-Ionenstrahlzerstiduben liegt die gesamte Ko-
baltlage von Filmen mit senkrechter leichter Magnetisierungsrichtung mit 0,5 nm
Kobaltdicke als ungeordnete Legierung vor. Beim Magnetron-Plasmazerstduben
ist dagegen nur die erste Atomlage an der Grenzfliche von der Durchmischung
betroffen ist.

Wie bereits weiter oben beschrieben, liegen die Energien der Platin- und Ko-
baltatome, die beim Zerstduben erwartet werden, zwischen 20 eV und 30 eV. Beim
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Magnetron-Tonenstrahlzerstiuben herrscht mit 3 x 1072 mbar ein um einen Faktor
20 hoherer Arbeitsdruck als beim ECR-Ionenstrahlzerstduben mit 1,5x 104 mbar.
Die mittlere freie Weglédnge der Teilchen im Restgas wird dadurch von 40 cm auf
2 cm reduziert [90]. Dadurch werden die Atome auf dem 10 cm langen Weg zum
Substrat stiarker abgebremst und thermalisiert [148, 149]. Das gleiche gilt fiir die
Argonionen die zum Zerstduben verwendet und vom Target mit reduzierter Ener-
gie reflektiert werden. Die Primérionen haben im Vergleich zu den Platin- und
Kobaltatomen eine deutlich hohere Energie (Abschnitt 2.2). Nach der Reflektion
am Platin-Target betrédgt die Energie der Argonatome beim ECR-Ionenstrahl-
zerstduben bis zu 400eV und beim Magnetron-Plasmazerstduben bis zu 160 eV
[139, 140, 150]. Die Mindestenergie fiir eine Umlagerung von Atomen in Pla-
tin und Kobalt liegt zwischen 42 und 58V [151]. Die Energie der deponierten
Atome, die am Target eine Energie von weniger als 30 eV besitzen, reicht deshalb
nicht aus um Atome innerhalb des Kristall umzulagern. Die Energie der Argo-
nionen reicht aus um Atome im Kristall zwischen Gitterplédtzen zu bewegen, so
dass sie einen hoheren Anteil an der Grenzflaichendurchmischung haben als die
deponierten Atome. Die Energie der Argonionen am Probenort ist stdrker vom
Druck abhéngig, da sie bei Stéflen im Restgas stirker abgebremst werden als die
Metallatome, die am Probenort eine Energie von 5 —30¢eV haben [142]. Der Ein-
fluss der reflektierten Ionen auf die Grenzfliche wird von Studien bestétigt, bei
denen zum lonenzerstiduben ein schwereres Edelgas wie Xenon statt Argon ver-
wendet wurde [152-156], das am Target mit geringerer Energie reflektiert wird.
Durch die Verwendung von schweren Edelgasen wurden die Eigenschaften der
Grenzflichen von Multilagen verbessert [152, 153, 155, 156]. Die Erhéhung des
Arbeitsdruck wihrend des Zerstdubens hat bei Driicken bis wenige 1073 mbar
einen positiven Einfluss auf die Grenzflichen der Kobalt- und Platinlagen, bei
weiter steigenden Driicken hat sich jedoch gezeigt, dass die Rauigkeit der Filme
zunimmt und sich Fehlstellen in der Bedeckung bilden [157]. Durch diese Fehl-
stellen kann das Koerzitivfeld von Multilagen erhoht werden, da sie die Bewegung
von Doménenwénden beim Schaltvorgang behindern [153, 157]. Die Einfliisse des
Ionenstrahlzerstaubens auf die Eigenschaften von Co/Pt-, Co/Au- und Co/Cu-
Multilagen wurden bereits frither untersucht [155, 156, 158, 159]. Bei Co/Cu-
Multilagen wird eine Erhohung des Riesenmagnetowiderstandes mit schwereren
Edelgasen zum Ionenstrahlzerstduben und mit abnehmender Ionenenergie beob-
achtet [155, 156]. Bei Co/Au-Multilagen und einem Argon-lonenstrahl wurde eine
senkrechte leichte Richtung erst durch Ausheilen der Proben und damit Entmi-
schen der Grenzflichen beobachtet [158]. Fiir Co/Pt wurden durch eine niedrige
Tonenenergie von 300eV die magnetischen Eigenschaften verbessert [159]. Durch
Anpassung der Depositionsbedingungen kénnen demnach auch die Eigenschaften
der Grenzflichen beim Ionenstrahlzerstduben verbessert werden.

Zusammenfassend besitzen die in dieser Arbeit untersuchten Filme eine stark
ausgeprigte (111)-Textur. Die Rauigkeit der Filme liegt im Bereich einer Atom-
lage und ist damit sehr gering. Abhéngig von der Herstellungsmethode sind die
Grenzflachen zwischen 0,2 und 0,4 nm durchmischt.
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3.4.2. Einfliisse des Wachstums auf magnetischen
Eigenschaften von Co/Pt-Multilagen

Wie sich in den vorhergehenden Abschnitten gezeigt hat, hingen die magnetischen
Eigenschaften von Co/Pt-Multilagen stark von der Herstellungsmethode ab. Mit
der Herstellungsmethode werden die Kristallstruktur, Textur und Grenzflachen-
qualitdt variiert. Die Abhéngigkeit der magnetischen Eigenschaften von der
Herstellungsmethode wird am Vergleich zweier gleich zusammengesetzter
(C00,5 nm/Pt2,0 nm)s-Multilagen, die mittels ECR- bzw. Magnetron-Zerstauben her-
gestellt wurden, besonders deutlich (Abb. 3.23). In der senkrechten Magnetisier-
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Abbildung 3.23.: Ummagnetisierungskurven fiir (Cog s nm/Pt2,0 nm)s-Multilagen,
die jeweils mittels ECR-Ionenstrahlzerstiduben (Quadrate) und Magnetron-Plasmazer-
stauben (Dreiecke) hergestellt wurden. In a) ist die Magnetisierungskurve in einem
senkrechten Feld (polare Kerr-Rotation) und in b) in einem Feld in der Ebene (longitu-
dinale Kerr-Elliptizitiat) dargestellt.

ungskomponente ist fiir die Multilage, die mittels ECR-Ionenstrahlzerstauben her-
gestellt wurde, ein Doménenzerfall zu beobachten, wihrend die Multilage, die mit-
tels Magnetron-Plasmazerstauben hergestellt wurde, eine rechteckige Hysterese
bei voller Remanenz zeigt (Abb. 3.23a). Die Magnetisierung in der schweren Rich-
tung kann fiir die Magnetron-Multilage bei einem Feld in der Ebene von 500 mT
nicht mehr geséttigt werden, wiahrend die Magnetisierung der ECR-Multilage be-
reits bei 200mT geséttigt ist (Abb. 3.23b). Am hoheren Séttigungsfeld in der
Probenebene ist zu erkennen, dass die senkrechte Anisotropie beim Magnetron-
Plasmazerstauben deutlich hoher ist. Die leichte Magnetisierungsrichtung ist bei
der ECR-Multilage gegen die Probennormale geneigt, das heifit, die senkrechten
Anisotropiebeitrige reichen fiir eine senkrechte leichte Magnetisierungsrichtung
nicht aus. Diese offensichtlichen Unterschiede in den magnetischen Eigenschaften
in Abhéngigkeit von der Herstellungsmethode sind vor allem auf Unterschiede der
senkrechten Grenzflichen- und Volumenbeitrige zur Anisotropie der Multilagen
zuriickzufiihren, die im Folgenden diskutiert werden.
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Vergleich der Grenzflachen- und Volumenanisotropie erster Ordnung

Die Anisotropie erster Ordnung wurde fiir Kobalt-Einzellagen und (Co/Pt)s-Multi-
lagen hinsichtlich der Grenzflichen- und Volumenbeitrage analysiert. In Tabelle
3.2 sind die Grenzflichenanisotropie K5 und die Volumenanisotropie ohne Form-
anisotropie K1y = Kjv e + ,uOJ\/[S2 /2 fiir die verschiedenen Herstellungsmethoden
aufgefiihrt.

Kis [mJ/m?] | Ky [MJ/m? | Abschnitt
ECR-Einzellagen 0,287 £ 0,019 | 0,433 £0,043 | 3.1.1

Magnetron-Einzellagen 0,383+ 0,023 | 0,281 £0,055 3.2.1

Magnetron-Einzellagen 0,548 £0,068 | 0,18£0,13 3.3.1
auf ECR-Wachstumslage
Magnetron-Multilagen 0,395£0,090 | 0,35£0,16 3.3.2
auf ECR-Wachstumslage

Tabelle 3.2.: Grenzflichen- und Volumenanisotropiekonstanten erster Ordnung fiir
unterschiedlich hergestellte Pt/Coy, /Pt-Filme und (Coy,/Pt2 nm)s-Multilagen. Fiir
Details zur Zusammensetzung der Filme siehe die entsprechenden Abschnitte.

Die Grenzflachenanisotropie ist wegen der geringeren Durchmischung der Grenz-
flichen bei Filmen, die mittels Magnetron-Plasmazerstauben hergestellt wurden,
hoher als bei Filmen, die mittels ECR-Ionenstrahlzerstduben hergestellt wurden.
Die Durchmischung der Grenzflichen verursacht eine weniger ausgepréigte Sym-
metriebrechung und damit geringere Neélsche Grenzflachenanisotropie [77, 160).
Alternativ wird die Grenzflachenanisotropie auch auf verspannungsinduzierte Ani-
sotropie zuriickgefiihrt [78, 161]. Auch eine Anisotropie durch Verspannungen an
der Grenzfliche kann durch eine Durchmischung der Grenzflichen und damit ein
weniger verspanntes Wachstum reduziert werden. Die Volumenanisotropie ist im
Gegensatz zur Grenzflachenanisotropie fiir die ECR-Einzellagen am hochsten. Die
Volumenanisotropie der ECR~Einzellagen liegt nahe an der Kristallanisotropie von
Kobalt-Einkristallen entlang der c-Achsen im hexagonalen Gitter [118]. Die hohe
Volumenanisotropie spricht dafiir, dass die (111)-Textur der Platinlage beim ECR-
Ionenstrahlzerstauben in eine hohen Anteil der hep (0001)-Textur der Kobaltlage
iibertragen wird.

Durch die Verwendung einer Wachstumslage, die mittels ECR-Ionenstrahlzer-
stduben hergestellt wurde, wird die Grenzflachenanisotropie bei Einzellagen, die
mittels Magnetron-Plasmazerstduben hergestellt wurden, weiter erhoht (Tabelle
3.2). Diese Erhohung kann auf eine stidrkere (111)-Textur und eine niedrigere
Rauigkeit durch die Wachstumslage zuriickgefiihrt werden. Die Textur der Filme
spielt aufgrund der unterschiedlichen Grenzflachenanisotropie der Kristallrichtun-
gen von Platin eine Rolle, wie an epitaktisch gewachsenen Co/Pt-Multilagen ge-
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zeigt werden konnte [112]. Fiir Filme, die mittels Magnetron-Plasmazerstauben
hergestellt wurden, wird eine leicht erhohte Rauigkeit der Filme und geringere
Kristallitgrofle beobachtet (Abschnitt 3.4.1). Bei der Trennung von Multilagen
durch eine Platin-Zwischenlage wird eine erhohte Rauigkeit erwartet (Abschnitt
3.3.2) und eine geringere Grenzflichenanisotropie gemessen. Deshalb ist es na-
heliegend die geringere Grenzflichenanisotropie auf eine erhéhte Rauigkeit der
Grenzflachen zuriickzufithren. Durch die ECR-Wachstumslage wird die Volumen-
anisotropie der Magnetron-Einzellagen nicht erhoht, was darauf hinweist, dass der
Einfluss der Textur der Wachstumslage gering ist. Dabei muss beachtet werden,
dass die Volumenanisotropie erster Ordnung von Kobaltlagen bestimmt wird, die
dicker als 1 nm sind. Das Verhalten der Anisotropie zweiter Ordnung mit der Ko-
baltdicke bei Filmen mit Kobaltdicken bis 1,1 nm, das weiter unten diskutiert wird,
spricht fiir eine starkere (111)-Textur der ECR-Wachstumslage. Die Volumenan-
isotropie ist fiir die beiden Einzellagen-Systeme, die mittels Magnetron-Plasma-
zerstduben hergestellt wurden, im Rahmen der Fehlergrenzen gleich und nur etwa
halb so grofl wie bei ECR-Einzellagen (Tabelle 3.2). Die geringe Volumenaniso-
tropie kann durch dieses teilweise Wachstum in fcc {111}-Richtung erklért wer-
den, wie an der negativen Anisotropie erster Ordnung von fcc-Volumenkobalt zur
(111)-Ebene bei 500°C von -0,2 MJ /m? [118] deutlich wird. Das Verhalten der Ani-
sotropie zweiter Ordnung mit der Kobaltdicke, das weiter unten diskutiert wird,
weillt ebenfalls darauf hin, dass das Kobalt mit zunehmender Dicke teilweise in
fee-Kristallstruktur wéchst.

Bei Magnetron-Multilagen mit 2,0nm dicken Platin-Zwischenlagen geht die
Grenzflachenanisotropie im Vergleich zu Kobalt-Einzellagen, die jeweils auf ei-
ner Platin-Wachstumslage gewachsen wurde, wieder zuriick. Dieses Verhalten
ist auf eine reduzierte Anisotropie durch die Dicke der Platin-Zwischenschicht
zuriickzufithren. Fiir eine bis 3,0nm zunehmende Zwischenschichtdicke steigt
die Anisotropie an (siehe Abschnitt 3.3.2). Angesichts der Volumenanisotropie
der Multilagen (Tabelle 3.2) ist die ansteigende Anisotropie hauptséchlich auf
eine steigende Grenzflichenanisotropie zuriickzufithren. Die Volumenanisotropie
der Multilagen ist im Vergleich zu den Magnetron-Einzellagen auf einer ECR-
Wachstumslage fast verdoppelt, im Vergleich zu Einzellagen auf einer Magnetron-
Wachstumslage um 25% gestiegen. Allerdings {iberschneiden sich die Fehlerberei-
che der Anisotropiekonstanten, wodurch das scheinbar deutliche Anwachsen der
Volumenanisotropie relativiert wird. Die Volumenanisotropie ist bei einer Dicke
der Platin-Zwischenlage von 2,0 nm voll ausgeprigt und wird eventuell zusétzlich
zur Kristallanisotropie durch magnetoelastische Beitréage verstérkt.

Im Vergleich zu anderen Arbeiten tiber Co/Pt-Multilagen [52, 60] ist die Grenz-
flichenanisotropie von ECR-Einzellagen aufgrund der hohen Durchmischung der
Grenzflichen geringer. Die Grenzflachenanisotropie der Magnetron-Einzel- und
Multilagen liegt im Bereich der meisten Arbeiten zu Co/Pt-Multilagen mit (111)-
Textur [52, 60]. Die Volumenanisotropie der ECR-Einzellagen ist nur maxi-
mal 10% kleiner als die Volumenanisotropie von epitaktischen Multilagen auf
GaAs(111) [112], epitaktischen Einzellagen auf Pt(111) [162] oder der Anisotro-
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pie von Volumenkobalt zur (0001)-Ebene [118]. Damit kann davon ausgegangen
werde, dass die (111)-Textur des Platin optimal auf eine (0001)-Textur von hcp-
Kobalt iibertragen wird. Die Volumenanisotropie der Magnetron-Filme ist dhn-
lich zu den Ergebnissen anderer Arbeiten an polykristallinen Co/Pt-Multilagen
(59, 66, 138].

Zusammenfassend werden durch Magnetron-Plasmazerstdauben Multilagen mit
zu anderen Arbeiten vergleichbaren Anisotropiebeitriagen hergestellt. Durch ECR-
[onenstrahlzerstauben kann die Textur der Filme verbessert werden und kénnen
Kobaltlagen mit hoher Kristallanisotropie, vergleichbar zu epitaktisch gewachse-
nen Filmen, hergestellt werden. Allerdings verursacht die Durchmischung der
Grenzflichen eine reduzierte Grenzflichenanisotropie. Durch die Verwendung von
ECR-Ionenstrahlzerstduben bei den Wachstumslagen und Magnetron-Plasmazer-
stduben bei den Multilagen ergeben sich die héchsten Werte fiir die Grenzflichen-
anisotropie. Deshalb werden in dieser Arbeit durch die Kombination der Ionen-
zerstaubungs-Techniken fiir eine senkrechte leichte Magnetisierungsrichtung opti-
mierte Multilagen hergestellt.

Verhalten der Anisotropie erster Ordnung mit der Kobaltdicke

Die Grenzflichen- und Volumenbeitrage zur Anisotropie erster Ordnung werden
aus einer linearen Anpassung von tcoKi s bestimmt. Fiir kleine Kobaltdicken
unter 0,7 nm ist bei allen Herstellungsmethoden ein Abknicken zu niedrigen Ani-
sotropiewerten zu erkennen (Abb. 3.24). Dieses Verhalten ist typisch fiir Co/Pt-
Multilagen und wird dort sowohl fiir epitaktisch gewachsene als auch fiir poly-
kristalline Filme zwischen 0,4 und 0,8 nm Kobaltdicke beobachtet [59, 60, 63, 66,
112, 128, 138, 162]. Als Ursachen werden Inselwachstum fiir die ersten Atom-
lagen [63, 130] und dadurch reduzierte Anisotropie, magnetoelastische Beitriage
durch zunéchst pseudomorphes und mit steigender Dicke relaxiertes Wachstum
von Kobalt auf Platin [59, 112] und Durchmischung der Grenzflichen aufgefiihrt
66].

In dieser Arbeit wird bei ECR-Multilagen eine Durchmischung von etwa 0,4 nm
und bei Magnetron-Multilagen eine Durchmischung von etwa 0,2nm gefunden.
Es wird jedoch fiir alle Filme etwa die gleiche Kobaltdicke von 0,7nm fiir das
Abknicken der Anisotropie erster Ordnung zu niedrigen Anisotropiewerten beob-
achtet (Abb. 3.24). Auch in zuvor verdffentlichten Arbeiten sind keine Anderungen
zwischen Filmen, die mittels Ionenzerstduben, wo eine starkere Durchmischung er-
wartet werden kann, und Filmen, die mittels thermischen Verdampfen hergestellt
wurden, zu erkennen [59, 60, 63, 66, 112, 128]. Dadurch kann die Bildung einer
Grenzflichenlegierung mit geringer Anisotropie als Ursache fiir das Abknicken von
too K1 e mit der Kobaltdicke ausgeschlossen werden.

Sowohl Relaxation von Kobalt als auch Inselwachstum kénnten die Ursache
des Verhaltens der magnetischen Anisotropie bei geringen Kobaltdicken sein [60].
Die Unterschiede im magnetischen Verhalten von Co/Pt, Co/Pd und Co/Au-
Multilagen und Kobaltfilmen auf Pt, Pd und Au(111) koénnen bei der Unter-
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Abbildung 3.24.: Magnetische Anisotropie erster Ordnung multipliziert mit der Ko-
baltdicke in Abhéngigkeit von der Kobaltdicke. Die Ergebnisse von Einzellagen, die mit-
tels ECR-, Magnetron-Zerstduben und der Kombination aus beiden hergestellt wurden,
sind dargestellt. Zusétzlich sind jeweils die linear angepassten Verlaufe der Anisotropie
gezeigt.

scheidung zwischen diesen Ursachen zusitzlich Informationen liefern. Bei Co/Pd-
Multilagen wird sowohl fiir polykristalline als auch fiir epitaktisch gewachsene
Filme ein linearer Verlauf von tc, K e als Funktion der Kobaltdicke auch fiir ul-
tradiinne Kobaltlagen bis 0,2nm Kobaltdicke beobachtet [55, 59, 163-165]. Bei
Co/Pt-Multilagen wird wie oben beschrieben ein Abknicken vom linearen Ver-
lauf im Bereich 0,4-0,8 nm beobachtet [59, 60, 63, 66, 112, 128, 137, 138]. Bei
Co/Au-Multilagen weicht der Verlauf von tco K e von einem linearen Verhalten
bei Kobaltlagen unterhalb von etwa 1,5nm ab [59, 158].

Die Unterschiede im Wachstum der Multilagen werden durch Untersuchungen
an entsprechenden Einkristallen mit (111)-Oberflache deutlich. Fiir Co/Pt(111)
[162] und Co/Pd(111) [166] wird jeweils ab etwa ein bis zwei Atomlagen ein
Wachstum mit der Gitterkonstante von Kobalt gefunden. Bei Co/Au(111) wird
dagegen ein verspanntes Wachstum mit Ubergang zur Gitterkonstante von Ko-
balt bei einer Dicke von etwa 1,2nm beobachtet [167, 168]. Dadurch kann das
Verhalten von Co/Au-Multilagen durch magnetoelastische Beitrage zur Aniso-

tropie, wiahrend Kobalt in die eigene Kristallstruktur relaxiert, erkldrt werden
[59, 60, 78]. Fiir Co/Pd- und Co/Pt-Multilagen bedeutet das Wachstum mit
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Kobalt-Kristallstruktur ab maximal 0,4 nm Kobaltdicke, dass magnetoelastische
Anisotropiebeitréige als zusétzliche Grenzflichenanisotropie eingehen und das Ver-
halten von tco K ¢ mit der Kobaltdicke nicht durch magnetoelastische Beitréage
erkldrt werden kann. Der Unterschied zwischen Co/Pd- und Co/Pt-Multilagen im
Verlauf von tco K1 o als Funktion von ¢, konnte durch stéarker ausgepragtes Insel-
wachstum, also einer lokalen Fehlorientierung der Grenzfliche gegen die Normale
und damit einer Reduktion der Grenzflichenanisotropie senkrecht zur Proben-
ebene erkliart werden [60]. Allerdings wird sowohl fiir Platin- als auch Palladium-
Einkristalle ab etwa zwei Atomlagen ein Lagenwachstum des Kobalt gefunden
(166, 169]. Ein stérker ausgeprigtes Inselwachstum fiir Platin als fiir Palladium
wird nicht beobachtet, kann also nicht als Ursache fiir das unterschiedliche Ver-
halten der Anisotropie angenommen werden.

Fiir Kobaltinseln mit einer und zwei Atomlagen Dicke auf Pt(111) wurden
vor kurzem die magnetischen Eigenschaften mit atomarer Auflésung untersucht
(170, 171]. Dabei wurde eine fcc- und eine hep-artige Koordination der Kobalt-
atome beziiglich der Platinoberfliche mit unterschiedliche Energieniveaus der d-
Elektronen von Kobalt gefunden. Die unterschiedliche Koordination wurde an
Versetzungslinien des Kobalt gefunden, die durch die Gitterfehlanpassung zwi-
schen Kobalt und Platin entstehen. Mit zunehmender Dicke der Inseln kann aus
den in Ref. [170, 171] angegebenen Daten eine steigende Grenzflichenanisotropie
berechnet werden. Allerdings ist der Zusammenhang zwischen der Koordination
und Anisotropie der Kobaltatome in den Inseln noch unklar. Ein solcher Zusam-
menhang kénnte jedoch den Unterschied zwischen Co/Pt- und Co/Pd-Multilagen
erkldren, da die geringere Gitterfehlanpassung zwischen Kobalt und Palladium we-
niger Versetzungslinien in Kobaltfilmen erzeugt und eine homogene Koordination
der Kobaltatome beziiglich der Oberfliche erwartet werden kann.

Zusammenfassend ist das Verhalten der Anisotropie erster Ordnung mit der
Kobaltdicke nicht auf die Durchmischung der Grenzflichen zuriickzufiithren. Die
Ergebnisse von Wachstumsuntersuchungen auf Einkristallen sprechen gegen die
héufig genannten Ursachen Relaxation und Inselwachstum von Kobalt fiir das
Abknicken von tco K er. Neuere Untersuchungen an Kobaltinseln kénnen durch
unterschieliche Koordinationen von Kobalt beziiglich der Platin-Oberfliche einen
Hinweis auf die Ursache des Abknicken von ¢, K5 o mit der Kobaltdicke liefern,
allerdings ist hier noch unklar inwieweit die Anisotropie mit der beobachteten
elektronischen Struktur des Kobalt zusammenhéngt.

Verhalten der Anisotropie zweiter Ordnung mit der Kobaltdicke

Das Verhalten der Anisotropie zweiter Ordnung erlaubt Riickschliisse auf das
Wachstum der Co/Pt-Multilagen. Die magnetische Anisotropie zweiter Ordnung
zeigt bei den hier verwendeten Herstellungsmethoden zwei qualitativ unterschied-
liche Abhéngigkeiten von der Kobaltdicke. Vollstindig mittels ECR- und Magne-
tron-Zerstauben hergestellte Filme haben jeweils eine konstante bis leicht anstei-
gende Anisotropie zweiter Ordnung bei Kobaltdicken zwischen 0,4 und 3nm (Abb.
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3.25). Die Volumenanisotropie zweiter Ordnung liegt bei etwa 0,05 MJ/m?, &hn-
lich wie bereits fiir 3,2nm dicke Kobaltlagen [135] beobachtet wurde. Diese Werte
der Volumenanisotropie zweiter Ordnung sind etwa halb so grofl wie die Anisotro-
pie zweiter Ordnung von hep-Volumenkobalt von 0,12 MJ/m? [118]. Tm Gegen-
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Abbildung 3.25.: Anisotropie zweiter Ordnung in Abhéngigkeit von der Kobaltdicke.
Es sind jeweils die positiven Anisotropiekonstanten zweiter Ordnung fiir alle untersuch-
ten Filmsysteme dargestellt.

satz zu dieser konstanten Anisotropie zweiter Ordnung wird bei Einzellagen und
(Co/Pt)s-Multilagen, die mittels Magnetron-Plasmazerstauben auf ECR-Wachs-
tumslagen deponiert werden, fiir Kobaltdicken bis etwa 1,1 nm eine Anisotropie
zweiter Ordnung von etwa 0,1 MJ/m? gefunden. Die Anisotropie zweiter Ord-
nung ist in diesem Dickenbereich etwa genauso grofl wie fiir Volumenkobalt ent-
lang der c-Achse [118]. Mit steigender Kobaltdicke nimmt die Anisotropie zweiter
Ordnung ab und ist geringer als bei den anderen Herstellungsmethoden. Dieses
Verhalten deutet auf zwei unterschiedliche Wachstumsmodi hin, mit einem star-
ken positiven Volumenbeitrag zur Anisotropie zweiter Ordnung fiir die diinnsten
Kobaltlagen, mit einer Dicke unterhalb von 1,1nm. Bereits die Volumenaniso-
tropie erster Ordnung weifit darauf hin, dass Kobalt beim Magnetron-Plasma-
zerstduben nicht vollstindig in der hep (0001)-Richtung wichst, wie oben in
diesem Abschnit diskutiert wurde. Die hohe Anisotropie zweiter Ordnung bei
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geringen Kobaltdicken kénnte sowohl durch eine hep-Kristallstruktur mit (0001)-
Textur oder zusétzliche magnetoelastische Beitrdge durch verspanntes Wachstum
verursacht werden. Mit der Kobaltdicke variierende magnetoelastische Beitrage
zur Anisotropie wurden bereits weiter oben ausgeschlossen. Eine starke (111)-
Textur der Platin-Wachstumslage und glattere Grenzflichen kénnten jedoch eine
starke (0001)-Textur von Kobalt und damit eine Anisotropie zweiter Ordnung
wie bei hep-Volumenkobalt verursachen. Das heifit, dass bis zu einer Dicke von
etwa 1,1 nm hep-Kobalt und mit steigender Kobaltdicke aufgrund von Stapelfeh-
lern eine teilweise fece-Kristallstruktur des Kobalt mit sinkende Anisotropie zwei-
ter Ordnung gefunden wiirde. Beim ECR-Ionenstrahlzerstduben sind die ersten
Atomlagen kein reines Kobalt sondern eine ungeordnete CoPt-Legierung. Des-
halb kann nicht erwartet werden, dass eine Anisotropie zweiter Ordnung wie bei
hcp-Volumenkobalt gefunden wird.

Zusammenfassend wird die Anisotropie zweiter Ordnung von Volumenbeitragen
dominiert. Bei Filmen, die vollstdndig mittels Magnetron- oder ECR-Zerstauben
hergestellt wurden, wird eine Volumenanisotropie bestimmt, die etwa die Hélfte
der Anisotropie von hcp-Volumenkobalt betragt. Fiir Magnetron-Filme auf ECR-
Wachstumslagen wird fiir Kobaltdicken unter 1,1 nm eine Anisotropie zweiter Or-
dung wie fiir hcp-Volumenkobalt beobachtet. Mit zunehmender Kobaltdicke sinkt
die Anisotropie zweiter Ordnung. Daraus kann geschlossen werden, dass fiir diinne
Kobaltlagen ein Wachstum mit hep-Struktur gefunden wird, das aufgrund von
Stapelfehlern mit zunehmender Kobaltdicke in ein Wachstum mit fce-Struktur
iibergeht.

Wahl der Herstellungsmethode fiir magnetischen Nanostrukturen

An den Unterschieden zwischen den Co/Pt-Filmsystemen in der Grenzflachen-
und Volumenanisotropie zeigt sich, dass durch die Kombination von Magnetron-
und ECR-Technik Multilagen der hochsten senkrechten Anisotropie hergestellt
werden konnen. Dadurch sind Magnetron-Multilagen auf Platin-Wachstumslagen,
die mittels ECR-Ionenstrahlzerstauben hergestellt wurden, das ideale System fiir
Nanostrukturen mit senkrechter leichter Magnetisierungsrichtung. Die Kobalt-
und Platinlagen werden dabei mit jeweils mit 0,7nm und 2,0 — 2, 5nm so dick
gewihlt, dass sie im Maximum der Anisotropie multipliziert mit der Kobaltdicke
sind. Auflerdem sind Kobaltlagen durch die Platinlagen so gut getrennt, dass mit
zunehmender Platindicke nur noch kleine Anderungen der Anisotropie auftreten.



4. Magnetische Nanostrukturen,
hergestellt mit Masken aus
selbstorganisiert geordneten
Blockcopolymer-Micellen

Die Selbstorganisation von Blockcopolymern ist eine der vielversprechendsten
Methoden zur Herstellung hexagonal angeordneter magnetischer Nanostrukturen
[1, 4] auf einem Gitter mit unter 100 nm mittleren Abstand. Durch Selbstorga-
nisation auf Oberflichen kénnen grofle Flédchen mit einfachen Methoden, schnell
und mit geringen Herstellungskosten strukturiert werden [4]. Die treibende Kraft
bei der Bildung solcher Ubergitter ist eine moglichst dichte Packung der Struk-
turen auf der Oberfliache, die durch eine kexagonale Packung auf der Oberfliache
realisiert werden kann. Bei selbstorganisierten Gittern wird haufig eine Nahord-
nung ohne langreichweitige Korrelationen gefunden (siehe auch Abb. 4.2b). Mogli-
che Ursachen fiir eine fehlende langreichweitige Ordnung sind Mikrodoménen von
dicht gepackten Strukturen, die gegeneinander versetzt sind, Abweichungen im
Durchmesser bei Nanokugeln, die zusétzliche Versetzungen zwischen geordneten
Bereichen verursachen, und weiche Strukturen bei Polymeren, so dass die Poly-
mere durch Deformation eine von einer hexagonalen Struktur abweichende dichte
Packung erreichen kénnen. Durch Vorstrukturierung der Topographie oder der
chemischen Eigenschaften der Oberflichen kann die langreichweitige Ordnung so-
wohl von Blockcopolymeren [58, 172-175] als auch von Blockcopolymer-Micellen
[176, 177] erhoht werden. Die Vorstrukturierung erzeugt Nukleationszentren der
Strukturdoménen und richtet sie entlang der mesoskopischen Struktur aus.

Die Verwendung von Blockcopolymeren zur Strukturierung basiert meist auf
diinnen Polymerfilmen, die sich auf Oberflichen nach Ausheilen, aufgrund der
unterschiedlichen chemischen Eigenschaften der Blocke, anordnen [29-31]. Durch
préferentiellen Abtrag eines der Polymerblocke, beispielsweise mittels reaktiven
Ionenétzens, werden Masken zur Herstellung von Punkt- oder Lochgittern erzeugt
[30]. Mit Hilfe von Blockcopolymeren konnten bereits erfolgreich Nanostrukturen
aus Filmen von CoCrPt-Legierungen mit senkrechter leichter Magnetisierung her-
gestellt werden [32, 58]. Die magnetischen Eigenschaften dieser Punktgitter wur-
den jedoch nicht [58] oder nur rudimentér untersucht [32]. Im Gegensatz dazu wird
in dieser Arbeit besonderer Wert auf die magnetische Charakterisierung gelegt.

In dieser Arbeit werden Micellen aus Blockcopolymeren, das heifit, Nanoku-
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geln, die sich in einem Losungsmittel bilden, und die Selbstorganisation dieser
Micellen auf Oberflachen zur Strukturierung verwendet (Abschnitt 4.1). Durch
die Verwendung von Blockcopolymer-Micellen kénnen sowohl magnetische Loch-
gitter (Abschnitt 4.2) als auch Punktgitter (Abschnitt 4.3) hergestellt werden. Zur
Herstellung von Lochgittern werden zwei Ansétze vorgestellt. Ein Ansatz zur Her-
stellung von Lochgittern verwendet alleine die Hohenmodulation der Micellen und
Ionenétzen unter streifenden Einfall (Abschnitt 4.2.1). Fiir die weiteren Struktu-
rierungsanséitze werden die Micellen mit anorganischem Material gefiillt [E1] und
die gefiillten Micellen zur Herstellung von Lochgittern (Abschnitt 4.2.2) bzw. die
Micellenkerne zur Herstellung von Punktgittern (Abschnitt 4.3) durch senkrech-
ten Einfall von Argonionen gedtzt. Micellen mit anorganischem Kern wurden
bereits in den Gruppen Moller/Ziemann erfolgreich zur Herstellung von Punkt-
und Lochgittern aus GaAs/InGaAs-Filmen mittels Gold-Nanopartikeln [37, 47]
und zur Herstellung von Punktgittern aus FePt-Nanopartikeln [35, 36, 178] ge-
nutzt. Durch die Verwendung von FePt-Partikeln kénnen rdumlich gut getrennte,
ferromagnetische Nanostrukturen hergestellt werden, deren leichte Magnetisier-
ungsrichtung jedoch in alle Raumrichtungen verteilt ist. In dieser Arbeit werden
mit Siliziumoxid gefiillte Micellen als Maske zur Herstellung magnetischer Nano-
strukturen aus Co/Pt-Multilagen verwendet [E1]. Die leichte Magnetisierungs-
richtung ist durch die Eigenschaften der Co/Pt-Multilagen vorgegeben, so dass
die magnetischen Eigenschaften der Strukturen besser definiert sind.

4.1. Selbstorganisation von
Blockcopolymer-Micellen

Zur Herstellung magnetischer Nanostrukturen wird die Selbstorganisation von
Blockcopolymer-Micellen mit wenigen 10 nm Durchmesser genutzt. Blockcopoly-
mer-Micellen erlauben eine hohe Flexibilitdt bei der Strukturierung durch die
Moglichkeit die Micellen zum Beispiel mit Metallen zu fiillen [35, 37]. Blockco-
polymere bestehen aus zwei oder mehr Blocken, die hydrophil und hydrophob sind
[45]. In dieser Arbeit werden Micellen aus Blockcopolymeren mit einem hydro-
phoben Polystyrol-Block und hydrophilen Polyvinylpyridin-Block (Abb. 4.1) ver-
wendet [E1], die im Institut fiir Physikalische Chemie der Universitdt Hamburg
hergestellt werden. Deshalb wird im Folgenden das Verhalten von Blockcopoly-
meren aus zwei Blocken (Diblockcopolymere) beschrieben. In einem unpolaren
Losungsmittel bilden Diblockcopolymere ab einer kritischen Konzentration inverse
Micellen [45], also Kugeln mit den hydrophilen Polymerblécken im Zentrum und
den hydrophoben Polymerblocken als Hiille (Abb. 4.1). Mit Hilfe der Lénge der
Polymerketten kann der Durchmesser sowohl des Kerns als auch der Hiille der
Micellen eingestellt werden [45]. Die einzige Einschrinkung bei der unabhéngi-
gen Einstellung des mittleren Abstand und des Kerndurchmessers ist, dass das
Verhéltnis der Lange der Polymerketten im Bereich der Bildung von Micellen lie-
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Abbildung 4.1.: Erzeugung von Micellen aus Poly(Styrol-b-4-Vinylpyridin) Blockco-
polymeren [179]. Die hydrophilen Blocke der Polymere agglomerieren in einem unpo-
laren Losungsmittel (Toluol) im Zentrum von Kugeln, so dass die hydrophoben Blécke
eine Polymerhiille bilden.

gen muss (siche Ref. [180]). In einem weiteren Schritt konnen die Micellen mit
anorganischen Materialien gefiillt werden. Dazu wird ein entsprechendes Salz,
also eine hydrophile Substanz, in das unpolare Losungsmittel mit den Micellen
gegeben. Das Salz sammelt sich in den Kernen der Micellen, da es dort gelost
werden kann und wird danach oxidiert [181] bzw. reduziert [47]. In dieser Arbeit
werden mit Siliziumoxid gefiillte Micellen verwendet. Der SiO,-Kern wird durch
Oxidation von Tetramehylsilan im Micellenkern erzeugt. Die gefiillten Micellen
werden auf Oberflichen aufgeschleudert oder aufgezogen (spin- bzw. dip coating,
Abb. 4.2a). Beim Aufschleudern wird die Oberfliche mit einem Tropfen der Mi-
cellenlosung benetzt. Durch eine Rotation der Probe wird der Tropfen ausgediinnt
und das Losungsmittel verdunstet. Bei einer passenden Rotationsgeschwindigkeit
und Konzentration der Losung kann eine geschlossene Bedeckung mit einer ein-
zelnen Lage erreicht werden. Die gleiche Bedeckung der Oberfliche kann durch
Aufziehen der Losung erreicht werden. Dabei wird die Probe in die Micellenlésung
getaucht und mit konstanter Geschwindigkeit aus der Losung gezogen. Je nach
Grofle der Micellen werden mit einer der beiden Beschichtungsmethoden optimale
Parameter fiir die Bedeckung der Oberfliche und Ordnung der Micellen gefunden.
Die Beschichtung der Oberflichen mit Micellen wird von Andreas Fromsdorf im
Institut fiir Physikalische Chemie der Universitdt Hamburg durchgefiihrt.

In der Rasterelektronenmikroskop-Aufnahme (SEM-Aufnahme, Abb. 4.2b) ei-
ner mit Micellen belegten Oberfliche ist die flichendeckende Belegung mit von
Micellen zu erkennen. Die Bedeckung entspricht dabei einer Monolage. Die Be-
deckung der Oberfliche wurde jeweils auch bei geringerer Vergroflerung untersucht
und ist auf der Probenfliche, mit mehr als etwa 1 mm Abstand zu den Réndern,
homogen. Die Micellen sind dicht gepackt, zeigen jedoch keine langreichweitige
Ordnung. Durch Vorstrukturierung der Topographie oder der chemischen Eigen-
schaften der Oberflichen kann die langreichweitige Ordnung sowohl von Blockco-
polymeren [58, 172-175] als auch von Blockcopolymer-Micellen [176, 177] erhoht
werden. Auf die Ordnung der Ubergitter wird in dieser Arbeit nicht gesondert
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Abbildung 4.2.: Deposition von Micellen auf Oberflichen durch a) aufschleudern und
-ziehen [179]. Die Depositionsbedingungen werden so eingestellt, dass eine geschlos-
sene Monolage von Micellen auf der Oberfliche deponiert wird, wie in b) einer SEM-
Aufnahme von metallisierten Micellen mit einem Durchmesser von etwa 70 nm gezeigt
ist.

eingegangen, da bekannt ist, wie sie verbessert werden kann.

Die laterale Struktur wird ortsaufgelost mit Rasterelektronenmikroskopie (SEM,
LEO 1550 ultra microscope) und integral durch Rontgen-Kleinwinkelstreuung un-
ter streifendem Einfall (GISAXS) untersucht. In dieser Arbeit werden die Er-
gebnisse der GISAXS-Untersuchungen verwendet, die entsprechenden Messungen
und Auswertungen werden in Ref. [E1] diskutiert. Zusétzlich werden die Micellen
mittels Rasterkraftmikroskopie (AFM, JPK Nanowizard microscope) zur Bestim-
mung der Hohenmodulation untersucht. Fiir die hier gezeigte Probe wird bei
einem Durchmesser der Micellen von 70 nm eine Héhenmodulation von 8,4 nm
in Linienprofilen durch AFM-Aufnahmen beobachtet [E4]. Die deutlich geringere
Hoéhenmodulation im Vergleich zum Durchmesser ist hauptséchlich auf eine Benet-
zung der Oberflache durch die Micellen und damit eine Halbellipsoid-artige Form
der Micellen auf der Oberfliche zuriickzufiihren, wie durch GISAXS-Messungen
gezeigt werden konnte [E1]. Zusétzlich erscheint die Hohenmodulation in Lini-
enprofilen durch AFM-Aufnahmen geringer als die mittels GISAXS bestimmte
Hohe von etwa 20nm, weil die Zwischenrdume in dem dicht gepackten Gitter
der Micellen etwa genauso grof§ sind wie die Héhenmodulation und damit die
AFM-Spitze mit einem Durchmesser vom etwa 20 nm nicht vollstédndig in die Zwi-
schenrdume eindringen kann. Durch die Ausdehnung der Spitze werden zusétz-
lich die lateralen Informationen verwischt, weshalb in dieser Arbeit ausschliefSlich
SEM-Aufnahmen fiir ortsaufgeloste Abbildungen und laterale Auswertungen ge-
nutzt werden. AFM-Messungen werden zur Untersuchung der Héhenmodulation
der Micellen und Micellenkerne genutzt. Die SEM-Aufnahmen von Punktgit-
tern und alle AFM-Aufnahmen in dieser Arbeit wurden von Andreas Fromsdorf
(Institut fiir Physikalische Chemie, Universitdt Hamburg) gemacht. Die SEM-
Aufnahmen von Lochgittern wurden von Christian Menk und Norbert Franz (In-
stitut fiir Angewandte Physik, Universitat Hamburg) angefertigt. Die Auswertung
der AFM-Aufnahmen von Micellen und Lochgittern wurde zum Grofiteil von Sa-
bine Piitter (Institut fiir Angewandte Physik, Universitdt Hamburg) durchgefiihrt
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und verdffentlicht. Auf diese Auswertungen der AFM-Aufnahmen wird deshalb
in dieser Arbeit nicht ndher eingegangen. Stattdessen werden die Ergebnisse der
Auswertungen verwendet und wird fiir Details auf die entsprechenden Verdffent-
lichungen [E5] und [E4] verwiesen.

Die selbstorganisierte Struktur der Micellen wird jeweils durch Argon-Ionen-
dtzen auf magnetische Filme iibertragen. Das Ionenétzen erfolgt mit einer ra-
sternden Ionenkanone (Leybold-Heraeus IQE 10/63). Die Position der Probe
wird durch eine Abbildung des Stroms des rasternden lonenstrahls eingestellt.
Zur Bestimmung der Ionendosis wird der Probenstrom gemessen, iiber die Dauer
des Ionenétzens integriert und durch die geédtzte Fliche geteilt. Die Ionendosis
wird dabei aufgrund von Sekundérelektronen iiberschétzt. Die Sekundérelektro-
nen verursachen bei konstanter Ionenenergie jedoch nur einen konstanten Faktor
zwischen gemessenen Ionenstrom und der Ionendosis, so dass relative Ionendo-
sen nicht betroffen sind. Auflerdem kénnen Abweichungen zwischen der geédtzten
Flache und der angenommenen Flache auftreten, wihrend die Bestimmung der
Ladung mit geeigneten Multimetern nur gering mit Fehlern belastet ist. Durch
unterschiedliche Justage des Ionenstrahls kann die Flédche auf der geétzt wird um
bis zu 50% variieren. Wéhrend dieser Arbeit wurden durch geeignete Probenhal-
ter und Justage der Tonenquelle die Abweichungen in der geétzten Fliche auf etwa
10% minimiert.

4.2. Nanostruktur-Lochgitter mittels lonenatzen
von Blockcopolymer-Micellen

Homogen senkrecht magnetisierte Lochgitter sind beziiglich des magnetischen
Streufeldes dquivalent zu Punktgittern mit inverser Flachenbelegung. Dadurch
sind beide Gitter gleichwertig, wenn es vor allem auf eine Streufeldmodulation
ankommt, wie zum Beispiel fiir Messungen an magnetisch modulierten zweidimen-
sionalen Elektronensystemen. Durch das Netz zwischen den Strukturen werden
bei Lochgittern auflerdem ungewohnliche Eigenschaften im Magnetowiderstand
gefunden [46]. Das magnetische Verhalten eines Lochgitters unterscheidet sich
durch die zusammenhédngenden Gebiete zwischen den Lochern entscheidend von
Punktgittern. In einem Lochgitter kénnen im Gegensatz zu Punktgittern immer
mehrdoménige Zustédnde auftreten. Die Rénder der Locher kénnen dabei sowohl
als Nukleationszentren fiir Doménen wirken als auch die Doménenwandbewegung
durch den Film (pinning) behindern. Der Einfluss von Lochern auf Filme mit
in der Ebene und senkrecht leichter Magnetisierung wird weiter unten in diesem
Abschnitt untersucht.

Magnetische Lochgitter werden auf zwei unterschiedlichen Wegen aus Blockco-
polymer-Micellen hergestellt. Eine Moglichkeit ist, ein beliebiges Substrat, meist
Silizium, mit Micellen zu beschichten und anschlieend einen Co/Pt-Film auf die
dadurch hohenmodulierte Oberfliche zu deponieren (Abb. 4.3a).
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Abbildung 4.3.: Erzeugung von Lochgittern durch streifendes Ionenétzen [182]. a) Die
Oberfldche wird mit Micellen beschichtet und ein magnetischer Film darauf deponiert.
Durch Ionenétzen unter streifenden Einfall wird das Material auf den Micellen zuerst
abgetragen und b) ein Lochgitter erzeugt.

Bei Polystyrol-Nanokugeln werden die Kugeln zur Erzeugung eines Lochgitters
und damit das magnetische Material darauf durch ein Losungsmittel entfernt und
das Material in den Zwischenrdumen bleibt auf der Oberflache [23]. Blockcopoly-
mer-Micellen sind in Losung kugelférmig, nach der Deposition auf der Oberfléache
bilden sie mit steigendem Durchmesser der Micellen eher einen geschlossenen Po-
lymerfilm mit Erhéhungen an der Position der Micellenkerne [E1]. Dadurch ist ein
nasschemisches Ubertragen der Struktur der Micellen nicht maglich, da auch die
Bereiche zwischen den Micellen abgelost werden. Eine Lochstruktur wird deshalb
durch Ionenétzen unter streifendem Einfall erzeugt. Durch den streifenden Einfall
der Tonen wird Material, das auf den Micellen liegt, zuerst abgetragen (Abb. 4.3b).
Bei dieser Methode wird im Vergleich zum nasschemischen Ubertragen der Struk-
tur eine hohere Flachenfiillung des Lochgitters erreicht, da nicht nur die Bereiche,
die bis zum Substrat unbedeckt sind, stehen bleiben.

Alternativ werden Micellen mit einem Siliziumoxidkern auf Co/Pt-Filmen zur
Herstellung von Lochgittern verwendet (Abb. 4.4a). Dabei wird ausgenutzt, dass
beim Argon-lonenétzen der Abtrag von Polymeren, die hauptséachlich aus Koh-
lenstoff bestehen, niedriger ist als von SiO, [183, 184]. Wie schon weiter oben
erwahnt, bilden die Kerne der Micellen Erhohungen in der Polymerbeschichtung
der Oberflache [E1]. Dadurch besteht die Beschichtung mit gefiillten Micellen aus
Kernen in einer Polymermatrix. Die frei liegenden Kerne werden durch senkrechtes
Ionenétzen schneller abgetragen als die umgebende Polymermatrix und es bilden
sich Locher in dieser Matrix. Dieses Lochgitter wird durch weiteres Ionenétzen
auf den magnetischen Film iibertragen (Abb. 4.4b).

Beim Ionenétzen unter streifendem und senkrechtem Einfall entstehen mor-
phologisch stark unterschiedliche magnetische Lochgitter. Beim Ionenédtzen unter
streifendem Einfall entstehen magnetische Locher, die nicht mit topographischen
Lochern der Oberflache iibereinstimmen. Das magnetische Lochgitter entsteht
durch eine Verringerung der Hohenmodulation der Oberfliche. Bei Lochgittern,
die durch Ionenétzen unter senkrechtem Einfall hergestellt werden, basiert der
Herstellungsprozesses auf topographischen Lochern die in den magnetischen Film
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Abbildung 4.4.: Erzeugung von Lochgittern durch streifendes Ionenétzen [182]. a)
Ein magnetischer Film wird mit SiOs-gefiillten Micellen beschichtet. Durch senkrechtes
Ionenéitzen wird der Kern der Micellen zuerst abgetragen und b) ein Lochgitter erzeugt.

iibertragen werden und dort das magnetische Lochgitter erzeugen. Dadurch sind
die Lochgitter, die durch senkrechtes Ionenétzen hergestellt wurden, einfacher
nachzuweisen. Fiir potentielle Anwendungen, bei denen eine Hohenmodulation
der Oberflache ein Nachteil ist, wie etwa bei Festplatten, sind die Lochgitter, die
mittels Tonendtzen unter steifendem Einfall hergestellt werden, zu bevorzugen.
Zur Herstellung von Lochgittern werden in dieser Arbeit jeweils Argonionen mit
einer Energie von 2keV und einer Stromdichte der Ionen von etwa 10 mA /cm?
verwendet.

4.2.1. Lochgitter durch streifendes lonenatzen

Die Erzeugung von Lochgittern durch streifendes Ionenétzen wird an einem
Pt1 60m/C0o7 4 nm/Ptanm-Film (ECR-Ionenstrahlzerstduben) mit leichter Magneti-
sierungsrichtung in der Probenebene und an einer (Cog7nm/Ptonm)s-Multilage
(Magnetron-Plasmazerstduben) mit senkrechter leichter Magnetisierungsrichtung
gezeigt. Die Filme wurden auf einer mit Micellen mit etwa 70 nm Durchmesser be-
legten Oberflache deponiert (Abb. 4.2b). Die Filmdicken wurden um die Dicke der
Platin-Wachstumslage gréfler gewéhlt als die Hohenmodulation der Micellen, die
aus AFM-Messungen bestimmt wurde [E4]. Hohere Dicken sind bei dieser Struk-
turierungsmethode nicht sinnvoll, da die Abschattung bei streifendem Ionenétzen
nur bis zur Hohenmodulation der Micellen erfolgen kann. Die Hohenmodulation
der Micellen geht nach der Deposition der Co/Pt-Filme von 84nm auf 7,5nm
leicht zuriick [E4].

Magnetische Eigenschaften von Co/Pt-Filmen auf Micellen

Schon durch die Deposition magnetischer Filme auf Nanokugeln kénnen magne-
tisch getrennte Bereiche und damit Nanostrukturen erzeugt werden [40]. Nach
der Deposition der Filme auf Micellen sind Unterschiede im magnetischen Ver-
halten in der leichten Richtung von Filmen mit in der Ebene und senkrechter
leichter Magnetisierungsrichtung zu erkennen (Abb. 4.5). In beiden Féllen steigen
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die magnetooptischen Signale durch die Anderung des Substrates von Silizium
zu einer Polymerbedeckung aufgrund des unterschiedlichen Brechungsindex der
Substrate. In der schweren Magnetisierungsrichtung ist teilweise mit den expe-
rimentell vorgegebenen Feldern keine Séttigung der Magnetisierung zu erkennen
(hier nicht gezeigt). Deshalb werden vor allem die Anderungen in der leichten
Magnetisierungsrichtung diskutiert (Abb. 4.5). Die longitudinale Séttigungsellip-
tizitat nimmt um etwa 40% (Abb. 4.5b) zu, die polare Kerrrotation um etwa 65%
(Abb. 4.5a). Der unterschiedliche Anstieg der beiden Kerrsignale ist auf unter-
schiedliche Einfliisse des Substrats auf die Kerrgeometrien zuriickzufiihren (siehe
dazu auch Anhang A.1, Ref. [86] und [E3]). Zur Abschéitzung der Anisotropie
wird angenommen, dass die relative Zunahme der Kerrsignale durch das Substrat
fiir beide Filme gleich ist.
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Abbildung 4.5.: Ummagnetisierungskurven fiir eine a) (Cog 7 nm/Pt2,0 nm)3-Multilage
(Magnetron-Plasmazerstduben) in einem zur Probenebene senkrechten Magnetfeld (po-
lare Kerr-Rotation) und fiir einen b) Pt 6nm/C074nm/Ptanm-Film (ECR-Ionenstrahl-
zerstiduben) in einem Magnetfeld in der Probenebene (longitudinale Kerr-Rotation).
Es sind jeweils die Hysteresen eines Films auf Silizium (schwarze Quadrate) und auf
Micellen (rote Dreiecke) gezeigt.

Bei Filmen mit 7,4 nm Kobaltdicke liegt die leichte Magnetisierungsrichtung in
der Probenebene (Abb. 4.5b). Die Magnetisierung wird bei dieser Kobaltdicke
von der Formanisotropie dominiert (sieche Abschnitt 2.1.1). Aus der Steigung der
schweren Richtung wird die Anisotropie bestimmt. Dabei wird die Anderung der
Sattigungssignale durch die unterschiedlichen Substrate beriicksichtigt. Die kor-
rigierte Steigung ist auf Micellen etwa 23% hoher als auf Silizium, das heifit die
Anisotropie des Films ist -0,62 statt -0,76 MJ/m?. Das heift, der Betrag der Ani-
sotropie nimmt um 19% ab. Durch die Hohenmodulation der Oberfliche kann
eine reduzierte Anisotropie erkliart werden, da die Oberflache der Micellen nicht
tiberall parallel zur makroskopischen Probenebene ist (Abb. 4.6a). Die Hohen-
modulation betrdgt mindestens 8,4 nm bei einem mittleren Abstand der Micellen
von etwa 70nm. Die Benetzungseigenschaften der Micellen auf dem Silizium-
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substrat bestimmen den Kontaktwinkel und damit die Form der Micellen auf der
Oberflidche. Die Oberfléche kann zum Beispiel durch ein Halbellipsoid (Abb. 4.6a)
mit zwei groflen Halbachsen von 35nm und einer kleinen Halbachse von 8,4 nm
angendhert werden, wobei die kleine Halbachse die vollstdndige Hohenmodulation
beinhaltet. Diese Form entspricht einem Kontaktwinkel von 90° und damit ei-
ner identischen Oberflachenspannung von Substrat und Polystyrol und wird im
Folgenden als Abschiatzung fiir die Form der Micellen verwendet. Dabei werden
jeweils die Zwischenrdume der Halbellipsoide vernachléssigt, da sie fiir eine hexa-
gonal dichte Packung unter 10% der Gesamtfliche ausmachen.

Micelle

Substrat (Si)

Abbildung 4.6.: Schematische Darstellung des Verhaltens der remanenten Magneti-
sierung eines Films auf Micellen, die der Hohenmodulation folgt, nachdem er in der
makroskopischen Probenebene nach rechts aufmagnetisiert wurde. a) Seitenansicht ei-
ner Magnetisierung parallel zur Oberfliche der Micelle. b) Ein mogliches Verhalten in
Draufsicht mit einer Magnetisierung die durch die Hdhenmodulation in der Probenebene
abweicht.

Durch Integration iiber die Projektion eines Einheitsvektors parallel zur Ober-
fliche des Halbellipsoid auf die makroskopischen Oberfliche wird der, zur ma-
kroskopischen Oberflache parallele, Anteil der Oberfliche der Micellen bestimmt.
Fiir eine Halbkugel ergibt sich aus diesen Berechnungen eine Reduzierung der
Anisotropie um einen Faktor 1,5, der bei Multilagen auf Polystyrol-Nanokugeln
experimentell beobachtet wurde [40]. Fiir die hier angenommen Halbellipsoide er-
gibt die Integration einen Anteil von 93%. Durch diese Form der Oberfliche wiirde
der Anisotropiebeitrag in der Ebene um etwa 7% reduziert. Umgekehrt miisste
die Hohenmodulation etwa 20nm betragen um eine Reduzierung der Anisotro-
pie um 19% zu erkliaren. Diese Hohenmodulation ist angesichts des Durchmesser
der AFM-Spitze von 20 nm nicht in Widerspruch zu den AFM-Linienprofilen und
stimmt gut mit den GISAXS-Messungen der Hohenmodulation und den Histo-
grammen der AFM-Aufnahmen iiberein. Durch diese rein geometrische Betrach-
tung kann die Reduzierung der Anisotropie erklart werden. Zusétzlich kénnen
jedoch auch wachstumsbedingte Anderungen der Anistropie auftreten, die sich
besonders bei den Lochgittern (siehe unten) zeigen.

Das Koerzitivfeld des Kobaltfilms mit einer leichten Magnetisierungsrichtung
in der Probenebene ist auf Silizium und auf Micellen etwa gleich groff. Deshalb
kann ausgeschlossen werden, dass eine Behinderung der Doménenwandbewegung
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durch die Héhenmodulation auftritt. In der leichten Magnetisierungrichtung ha-
ben Filme mit 7,4nm Kobaltdicke auf Silizium eine Remanenz von 89% (Abb.
4.5b). Das heiit etwa 11% des Films zerfallen in Remanenz in abweichend orien-
tierte Doménen oder 5,5% der Oberflache zerfallen in entgegengesetzte Doménen.
Werden die Filme auf einer Oberflache aus Micellen deponiert sinkt die Remanenz
auf 47% (Abb. 4.5b). Unter der Annahme, dass die Micellen eine Oberfléche von
Halbellipsoiden bilden, kann die Abnahme der Remanenz durch eine Magnetisie-
rung entlang der Oberflichenmodulation in Remanenz zu 7% bei einer Hohen-
modulation von 8 4nm bzw. 19% bei einer Hohenmodulation von 20 nm, analog
zur Anderung der Anisotropie, bestimmt werden (Abb. 4.6a). Diese Reduzierung
der Remanenz reicht nicht aus um die gemessene Remanenz zu erkldren, wo-
bei hier nur eine Abnahme der Magnetisierungskomponente in der Ebene durch
senkrechte Magnetisierungskomponenten beriicksichtigt wurde. Zusatzlich kann
die Magnetisierung auch in der Probenebene vom aufmagnetisierten Zustand ent-
lang der Oberfliache der Ellipsoide abweichen, zum Beispiel wie in Abb. 4.6b ge-
zeigt. Neben diesen rein geometrischen Griinden fiir eine reduzierte Remanenz
kann ein Zerfall eines grofleren Teils der Fléche in Doménen als bei einem ebenen
Film die Ursache sein. Zur Unterscheidung dieser moglichen Ursachen wurden
SEMPA-Untersuchungen zur magnetischen Mikrostruktur durchgefiihrt. Dabei
wurde auf den Micellen zusétzlich Eisen deponiert, um den magnetischen Kon-
trast der Oberfliache zu erhohen (Abschnitt 2.3.2).

In der SEMPA-Aufnahme des Films auf Micellen (SEM-Aufnahme siehe Abb.
4.7¢) nach Aufmagnetisieren sind leichte Schwankungen in der Magnetisierung
um die zuvor gesattigte Magnetisierungsrichtung zu erkennen (nach rechtes, Abb.
4.7d). Der Kontrast ist sowohl senkrecht zur Magnetisierungsrichtung, in der
zuvor aufmagnetisiert wurde (Abb. 4.7a), als auch parallel zu dieser Magnetisier-
ungsrichtung (Abb. 4.7b) zu erkennen. Die Schwankungen der Magnetisierung in
der zuvor aufmagnetisierten Richtung sind auf eine Magnetisierung entlang der
Oberflichenmodulation, wie in Abb. 4.6a dargestellt, zuriickzufithren. Die Wel-
ligkeit der Magnetisierung senkrecht dazu ist auf Magnetisierungskomponenten in
der Probeneben, die durch die Oberflichenmodulation entstehen, wie Abb. 4.6b
dargestellt, zuriickzufithren. Die Verteilung der Magnetisierung wird aus dem
Histogramm der Spin-Polarisation in der Probenebene (Abb. 4.7d) anhand der
Breite der intensivsten Bereiche abschétzt, wobei jeweils die Breite der Verteilung
bei Messungen an einem Eisen-Einkristalls von 1% Spin-Polarisation abgezogen
wurde. Die Lénge der Projektion des Magnetisierungsvektors auf die makrosko-
pische Probenebene variiert um etwa +10%. Die maximale Léange der Projektion
auf die Probenebene entspricht einer Magnetisierung in der Probenebene, das
heifit, die Projektion der Magnetisierung auf die Probenebene nimmt um bis zu
20% ab. Der Winkel zur mittleren Richtung der Magnetisierung variiert um etwa
+10°. Demnach liegen 17% der Magnetisierung in der Probenebene senkrecht
zur mittleren Richtung der Magnetisierung. Insgesamt wird durch diese beiden
Abweichungen gegen die mittlere Magnetisierungsrichtung die Magnetisierung in
Remanenz um maximal 37% reduziert.
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Abbildung 4.7.: Magnetische Mikrostruktur in der Probenebene des 7,5nm dicken
Kobaltfilms auf Micellen mit Eisen-Dekoration aus SEMPA-Messungen. In Teilabbil-
dung a) entspricht der Hell-Dunkelkontrast Doménen die nach oben/unten ausgerichtet
sind. In b) zeigt der Kontrast links/rechts Doménen. ¢) Simultan aufgenommene SEM-
Aufnahme der Probe. In d) ist das Histogramm der Magnetisierungsrichtungen in der
Ebene gezeigt, in dem als Hilfslinie ein Kreis fiir die mittlere Magnetisierung eingezeich-
net ist.

Die gemessene Variation der Projektion der Magnetisierung auf die Proben-
ebene entlang der urspriingliche Magnetisierungsrichtung stimmt mit den theo-
retische Vorhersagen fiir Halbellipsoide mit Halbachsen von 20 und 35nm iibe-
rein. Durch die Welligkeit der Magnetisierung kann iiber die Hélfte der Reduzie-
rung der Remanenz im Vergleich zum Film auf Silizium erklért werden. In den
SEMPA-Aufnahmen (Abb. 4.7a und b) ist eine zum zuvor angelegten Magnetfeld
entgegengesetzte Doméne zu erkennen (jeweils unten links in den Aufnahmen).
Mit geringerer Vergroflerung sind mehrere entgegengesetzte Doménen zu erken-
nen (Abb. 4.11). Die Doménen in diesem Bereich sind mit bis zu 10 pm Breite
im Vergleich zur nicht geiitzten Fliche von unter 20 x 20 pm? so grof, dass eine
quantitative Auswertung schwierig ist. Allerdings kann von der Existenz so grofier
Doménen auf dieser Fliache die Bedeckung der Oberfliche mit entgegengesetzten
Doménen auf knapp 20% abgeschitzt werden. Durch die Hohenmodulation der
Filme wird also die Nukleation von Doménen unterstiitzt, wodurch zusétzlich die
geringere Remanenz im Vergleich zu einem flachen Film erklart werden kann. Ins-
gesamt wird die Anisotropie eines Films mit leichter Magnetisierungsrichtung in
der Ebene auf Micellen durch die Projektion der Hohenmodulation auf die makro-
skopische Filmebene reduziert, wéhrend zur Erklarung der geringeren Remanenz
sowohl die Projektion als auch eine verstarkter Doménenzerfall durch die Hohen-
modulation notig sind.

Filme mit senkrechter leichter Magnetisierungsrichtung auf Silizium behalten
die senkrechte Magnetisierung zur makroskopischen Oberflache auf Micellen (Abb.
4.5a). Bei Filmen auf Micellen ist eine Erhchung des Koerztitvfeldes von etwa
6,6 mT auf 9,5 mT zu beobachten (Abb. 4.5a). Eine Erhohung des Koerzitivfeldes
konnte auf eine Zunahme der senkrechten Anisotropie zuriickzufiihren sein. Al-
lerdings ist in der schweren Magnetisierungsrichtung eine geringere senkrechte
Anisotropie durch die Deposition auf Micellen zu erkennen. Die Anisotropie
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betrigt fiir Multilagen auf Micellen knapp 0,1 MJ/m? (Abb. 4.12b) und auf Si-
lizium mindestens 0,35 MJ/m?. Die Anisotropie nimmt also um mehr als 70%
ab. Fir Multilagen ist die Co/Pt-Grenzfléche fiir die Anisotropie entscheidend.
Die Grenzflache folgt der Hohenmodulation und die Grenzflichenanisotropie wird
dadurch reduziert. Die Formanisotropie skaliert wie oben diskutiert ebenfalls mit
der Hohenmodulation und ihr Betrag wird kleiner. Dadurch skaliert die Summe
aus Grenzflachen-, Kristall und Formanisotropie mit der Héhenmodulation ge-
nauso wie oben fiir die Formanisotropie diskutiert. Durch die Héhenmodulation
der Filme wire eine Abnahme um etwa 20% zu erkldaren. Die groere Reduzierung
der Anisotropie kann durch das Wachstum der Filme auf Micellen und eine weni-
ger stark ausgeprégte Kristall- und/oder Grenzflichenanisotropie erklirt werden.
Zur Unterscheidung der Ursachen fiir die reduzierte Anisotropie wéren zusétzlich
ortsaufgeloste Untersuchungen der Kristallstruktur notig.

Durch die geringere Anisotropie wire eine Abnahme des Koerzitivfelds zu er-
warten. Das hohere Koerzitivfeld kann demnach durch Stoner-Wohlfarth-Schalten
durch die Hohenmodulation getrennter Teile des Films auf den Micellen erklart
werden, wie in Ref. [40] beobachtet wurde, oder auf geringere Doménenwandbe-
weglichkeit in einem hohenmodulierten Film zuriickgefithrt werden. Die Aniso-
tropieenergie KV des Films auf den erhdhten Bereichen der Micellen ist, unter
der Annahme eines Durchmessers von 70nm, um einen Faktor 130 grofler als
die thermische Energie k, 7. Deshalb wére das Koerzitivfeld der Strukturen im
Sharrock-Formalismus (Abschnitt 2.1.2) etwas unterhalb des Séttigungsfelds in
der schweren Richtung (Abb. 4.12) bei poHc = 74mT zu erwarten. Im Gegen-
satz dazu betrigt das gemessene Koerzitivfeld 9,5mT, so dass ein eindoméniges
Schalten nicht die Ursache fiir das erhohte Koerzitivfeld sein kann. Als Erkléarung
fiir die Anderung im Schaltverhalten bleibt nur eine reduzierte Doménenwand-
beweglichkeit. Bei dickeren Kobaltlagen mit leichter Magnetisierungsrichtung in
der Probenebene auf Micellen wird die Domanenwandbewegung nicht durch die
Hohenmodulation behindert. Allerdings ist dabei die Kobaltdicke fast genauso
grof} wie die Hohenmodulation, so dass durch die Hohenmodulation keine Un-
terbrechungen in der magnetischen Lage erwartet werden kénnen. Dagegen ist
bei den (Co/Pt)s-Multilagen auf Micellen die Lagendicke deutlich geringer als die
Hohenmodulation, so dass die Domédnenwandbewegung durch einzelne Locher in
den Kobaltlagen behindert werden kann. Dadurch sind die Micellen jedoch nicht
vollstandig getrennt, da kein eindoméniges Schalten des Films auf den Micellen
beobachtet wird.

Insgesamt wird fiir dicke Kobaltfilme auf Micellen eine deutliche Anderung der
Anisotropie und der Remanenz der Filme im Vergleich zum Film auf Silizium
beobachtet, wihrend das Koerzitivfeld praktisch unverdndert ist. Bei Multilagen
mit senkrechter leichter Magnetisierung ist dagegen die Remanenz der Filme un-
abhéngig von der Hohenmodulation, wéihrend sich Anisotropie und Koerzitvfeld
dndern. Im Folgenden werden die Bildung von Lochgittern und Anderungen der
magnetischen Eigenschaften dieser Strukturen durch Ionenétzen unter streifendem
Einfall diskutiert.
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Morphologie von Lochgittern, die mittels lonendtzen unter streifendem
Einfall hergestellt werden

Durch Tonenétzen unter streifendem Einfall wird der erhohte Teil des Films auf
Micellen zuerst abgetragen (Abb. 4.3). Dadurch wird die Hohenmodulation der
Oberfliche im AFM von 7,5 auf 2,9nm reduziert, es werden also mindestens
4,6 nm des Films auf Micellen abgetragen. Anhand der Histogramme der AFM-
Aufnahmen kann gezeigt werden, dass die Hohenmodulation insgesamt zwischen 7
und 9nm abnimmt. Diese Abnahme der Hohenmodulation ist ausreichend um den
Film auf den Micellen bis zur Platin-Wachstumslage abzutragen. Die Erzeugung
eines Lochgitters wird an einem Vergleich zweier Flédchen, von denen eine wahrend
des lonenétzens abgedeckt war, besonders deutlich (Abb. 4.8). Der Film auf Mi-
cellen wurde einer Tonendosis von etwa 8 x 10'® Ar™/cm? bei einer Ionenenergie
von 2keV und einem Einfallswinkel der Ionen von etwa 10° ausgesetzt. In dem
Bereich, der wihrend des Ionenétzens im Vollschatten lag, erscheinen die erhohten
Gebiete der Micellen heller als ihre Umgebung (links in Abb. 4.8a), die Micellen
sind also noch vollstandig vorhanden (vergleiche Abb. 4.2b). Der Bereich, der im
Halbschatten des abgedeckten Bereichs liegt, zeigt eine Kontrastumkehr und die
Mitten der Micellen erscheinen als Locher im magnetischen Film (rechts in Abb.
4.8a). Die Kontrastumkehr kann sowohl durch topographischen Kontrast einer
Platinoberfliche aufgrund von Plateaus in der Mitte der Micellen und steileren
Kanten als auch durch Materialkontrast zwischen Kohlenstoff oder Kobalt und
Platin erkldrt werden (zu Kontrastmechanismen des SEM siehe Ref. [185]). In der
Mitte der Locher ist meist noch ein hellerer Bereich zu erkennen, der auf stark
ausgediinntes Kobalt in den Lochern zuriickgefiihrt werden kann, dass in der Mitte
der Locher vollstandig abgetragen ist und einen Materialkontrast zwischen Kobalt
und Platin zeigt. Der in Abb. 4.8a gezeigte Bereich der Probe ist die Grenze zwi-
schen einem Schatten beim Ionenétzen und den vollstdndig geétzen Bereich der
Probe in Abb. 4.9. Da das Lochgitter im Halbschatten eines Staubkorns liegt,
ist hier gut zu erkennen, welche Teile der Micellen insgesamt abgetragen werden.
Dagegen ist in Bereichen, die mit voller Dosis geétzt wurden, ein stark erhohter
Kontrast zwischen Mittelpunkt der Micellen und dem Rest der Strukturen zu
erkennen, wie weiter unten diskutiert wird.

Die Flachenfiillung des Lochgitters nach Ionenédtzen unter streifendem Einfall
wird mit Hilfe digitaler Bildanalyse aus Abbildung 4.8a bestimmt [186]. Dazu
wird der Schwellwert der Graustufen in einem Bereich variiert, der das beobach-
tete Lochgitter etwa reproduziert (Abb. 4.8b). Die schwarzen Bereiche in den
so erzeugten Abbildungen 4.8b entsprechen den dunklen Bereichen in der SEM-
Aufnahme, also den Lochern im Film. Es sind jeweils Abbildungen zu extremen
Schwellwerten gezeigt, bei denen die Locher (links in Abb. 4.8b) oder die Zwischen-
bereiche (rechts in Abb. 4.8b) zu grof erscheinen. Die Flichenfiillung der Bereiche
zwischen den Lochern liegt bei dieser Auswertung zwischen 47 und 63%, also im
Mittel bei etwa 55% (£8%). Eine direkte Auswertung sowohl der Fléchenfiillung
als auch der Lochdurchmesser mit nur einem Schwellwert, wie sie in Abschnitt 4.3



78 MAGNETISCHE NANOSTRUKTUREN

Abbildung 4.8.: SEM-Aufnahme und Auswertung von Micellen mit einem
Pt1,6nm/C07 4nm/Ptanm-Film nach streifendem Ionenétzen. a) SEM-Aufnahme, wobei
der linke Teil der Abbildung wihrend des Ionenétzens abgeschattet war. b) schwarz-
weif} Bilder des rechten Bereichs mit Lochgitter in Teilabbildung a, nachdem ein relativ
niedriger (links in b) und hoher (rechts in b) Schwellwert fiir die Grauskala festgelegt
wurde.

fiir Punktgitter durchgefiihrt wurde, ist aufgrund der unscharfen Grenzen zwischen
Lochern und Umgebung nicht moglich. Deshalb wurden die Lochdurchmesser aus
mehreren Linienprofilen durch Abbildung 4.8a zu (60 £ 10) nm abschétzt. Fir
diese Auswertung wurden Locher mit stark ausgepriagten Rand gewéhlt, so dass
der mittlere Abstand der Locher in den Linienprofilen mit (90 £+ 10) nm oberhalb
des mittleren Abstandes in der gesamten Bildfléche liegt. Aus dem Lochdurchmes-
ser dr, und dem mittleren Abstand ar, kann die Flachenfiillung eines idealisierten
Lochgitters, bestehend aus Kreisscheiben mit einer Fléche von Zdf auf einem
Dreiecksgitter mit der Fliche zweier Dreiecke ‘éa%, zu (40 £ 16)% abgeschétzt
werden. Dieser Wert liegt etwas unterhalb der direkt bestimmten Fléchenfiillung,
da der Abstand, wie bereits diskutiert, etwas hoher als im Mittel ist.

In SEM-Aufnahmen, die in vollstandig geédtzten Bereichen gemacht wurden,
sind einzelne dunkle Punkte zu erkennen (Abb. 4.9), die deutlich kleiner sind als im
Halbschatten eines abgedeckten Bereichs (Abb. 4.8a). Die Punkte im Mittelpunkt
der Micellen sind der Bereich, der zuerst abgetragen wird und bei der Bildung eines
magnetischen Lochgitters bereits bis zu den Micellen entfernt ist. Die zuerst abge-
tragenen Bereiche sind in der Bildebene von oben nach unten leicht gestreckt, zum
Teil sind benachbarte Locher in dieser Richtung zusammenhéngend. Diese Vor-
zugsrichtung ist auf die Einfallsrichtung der Argonionen beim streifenden Ionen-
dtzen zuriickzufithren, wie in einem Vergleich unterschiedlicher SEM-Aufnahmen
an der Orientierung relativ zu den Schatten beim Ionenétzen zu erkennen ist.

Das Polymer der Micellen hat eine deutlich geringere Elektronenausbeute als
die metallische Co/Pt-Oberfliche. Die Existenz von Kohlenstoff an der Oberflache
zeigt sich zusétzlich durch stark ausgepridgte dunkle Fléchen, die zuvor abgebil-
det wurden, wenn bei den Aufnahmen zu gréfleren Rasterbereichen iibergegangen
wird. Diese dunklen Bereiche entstehen durch das Nachdunkeln von Kohlenstoff.
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Abbildung 4.9.: SEM-Aufnahme eines Lochgitters nach Ionenétzen einer
(Coo,7 nm/Pt2,0 nm)3-Multilage weit entfernt von einem Schatten beim Ionenétzen. In
der Vergrofierung (markierter Bereich) wurde der Kontrast erhoht um die Ahnlichkeit
zu Abbildung 4.8 zu verdeutlichen.

Der hohe Materialkontrast zwischen Kohlenstoff und Metall iiberdeckt den Topo-
graphiekontrast der Oberflichenmodulationen und einen eventuell auftretenden
Materialkontrast zwischen Kobalt und Platin. Zur Verdeutlichung wurde ein Be-
reich, in dem im Vergleich zur Gesamtfliche wenige Punkte aus Kohlenstoff zu be-
obachten sind, vergrofiert und der Kontrast in diesem Bereich verstérkt (Abb. 4.9).
Durch die Verstdrkung des Kontrast mittels Bildbearbeitungssoftware sind Struk-
turen zu erkennen, die sehr &hnlich zu dem oben diskutierten Lochgitter in der
Néhe eines Schatten sind (Abb. 4.8). Die Vorzugsrichtung der zuerst abgetragenen
Bereiche ist bei verstarktem Kontrast nicht mehr zu erkennen. Die Eigenschaf-
ten der SEM-Aufnhamen konnen wie folgt erklért werden. Der metallische Film
ist auf einem Grofiteil der Oberfliche noch vorhanden. Er ist jedoch bereits bis
zur Platin-Wachstumslage ausgediinnt, so dass nur noch die Zwischenrdume der
Micellen ferromagnetisch sind, wie anhand der magneooptischen Signale gezeigt
werden kann. Die Flichenfiillung des Lochgitters wird an dieser Aufnahme nicht
untersucht, da durch den Schwellwert zur Bestimmung der Fléachenfiillung alle
Strukturgrofen zwischen den Lochern in der Platin-Wachstumslage, die magne-
tisch irrelevant sind, und dem Lochgitter im magnetischen Film eingestellt werden
kénnen. Im Gegensatz dazu entspricht die weiter oben bestimmte Flachenfiillung
von (55 £ 8)% der insgesamt abgetragenen Fliche und wird im Folgenden als
Fléachenfiillung fiir die Lochgitter angenommen.

Magnetische Eigenschaften von Lochgittern, die mittels lonendtzen unter
streifendem Einfall hergestellt werden

Die Erzeugung eines magnetischen Lochgitters durch Ionenétzen unter streifen-
dem Einfall kann anhand der Kerr-Signale vor und nach lonenétzen gezeigt wer-
den. Die magnetooptischen Eigenschaften der Filme werden von der Durchmi-
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schung der Grenzflachen nur schwach beeinflusst (Abschnitt A.2) und die Aniso-
tropie von Filmen mit senkrechter leichter Magnetisierung vor und nach Ionen-
dtzen (weiter unten in diesem Abschnitt) ist konstant, was eine vernachléssigbare
Durchmischung der Grenzflichen zeigt. Deshalb kann eine Anderung der Sitti-
gungssignale aufgrund der Lagenstruktur, das heifit, einer Durchmischung der
Grenzflachen, bei der Analyse der Kerr-Signale ausgeschlossen werden. Die lon-
gitudinale Sattigungs-Elliptizitit ist fiir einen Film mit leichter Magnetisierung
in der Ebene nach Ionenétzen unter streifendem Einfall auf 66% zuriickgegangen
(Abb. 4.10b). Dieser Wert liegt nur leicht iiber der Flachenfiillung der Lochgitter
die aus SEM-Aufnahmen zu (55 &+ 8)% bestimmt wurde. In der senkrechten Ma-
gnetisierungsrichtung kénnen weder der Film auf Micellen noch das Lochgitter bei
Feldern bis 500 mT geséttigt werden (Abb. 4.10a). Fiir Felder kleiner 150 mT ist
cine Uberlagerung mit der longitudinalen Kerr-Rotation aus der leichten Magneti-
sierungsrichtung zu erkennen (Abb. 4.10a). Die Uberlagerungen sind im Vergleich
zur polaren Kerr-Rotation klein und kénnen bei der Bestimmung der Anisotropie
vernachlassigt werden. Deshalb wurde die Ummagnetisierungskurven nicht durch
inverse Messungen [76] bereinigt.
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Abbildung 4.10.: Ummagnetisierungskurven fiir einen Pt 6nm/C07 .4 nm/Ptanm-Film
(ECR-Ionenstrahlzerstduben) mit leichter Magnetisierungsrichtung in der Ebene auf
Micellen. a) Messungen in einem senkrechten Feld (polare Kerr-Rotation) und b) in
einem Feld in der Probenebene (longitudinale Kerr-Elliptizitit), jeweils vor (Film auf
Micellen) und nach Ionenétzen (Lochgitter) unter streifendem Einfall.

Unter der Annahme, dass die Séttigung der Filme in polarer und longitudina-
ler Richtung gleich stark abnimmt, ist der Betrag der negativen Anisotropie etwa
um einen Faktor zwei auf 1,24 MJ/m? angestiegen. Die Anisotropie nach streifen-
dem Ionenétzen ist damit 60% hoher als die Anisotropie des Films auf Silizium
(Abschnitt 3.1.1). Die grofiere Anisotropie kann durch eine verschwindende Kri-
stallanisotropie im Vergleich zu Filmen auf Silizium erklart werden, wodurch sich
eine effektive Anisotropie erster Ordnung von -1,19 MJ/m? ergibt. Eine mogliche
Ursache fiir die verschwindende Kristallanisotropie sind Strahlenschdden durch
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das Ionenétzen. Allerdings wird bei Filmen mit senkrechter Anisotropie, die emp-
findlicher auf Strahlenschéiden reagieren [187-189], keine Anderung der Anisotro-
piekonstanten oder Reorientierung im Vergleich zum Film auf Micellen gefunden,
so dass Strahlenschéden bei den Lochgittern ausgeschlossen werden kénnen. Ein
Anisotropiebeitrag durch die Flanken der Locher wiirde einen senkrechte Aniso-
tropie unterstiitzen und kann den hoheren Anisotropie in der Probenebene nicht
erklaren. Die Oberflichenmodulation kann das Wachstum der Filme storen, so
dass die (111)-Textur des Platin, insbesondere in den Zwischenrdumen und auf
den steilsten Flanken, die nach dem Ionenétzen stehenbleiben, nicht so stark aus-
gepragt ist. Durch eine geringere (111)-Textur kann eine Reduzierung der po-
sitiven Anisotropiebeitrage des Lochgitters erkldart werden. Das Wachstum der
Filme auf den Micellen kann dabei unverdndert sein, so dass der kleinere Betrag
der Anisotropie des Films auf Micellen nicht in Widerspruch zur Anisotropie des
Lochgitters steht.

Die leichte Magnetisierungsrichtung in der Ebene (Abb. 4.10b) zeigt nach strei-
fenden Ionenétzen eine offene Hysterese mit im Vergleich zum Film auf Micellen
leicht gestiegenem Koerzitivfeld, von pugHc = 1, 7mT auf 2,4 mT. Der Anstieg des
Koerzitivfelds kann sowohl durch die gestiegene Anisotropie des Lochgitters, als
auch durch eine Behinderung der Doménenwandbewegung durch die Locher im
Film erklart werden. Da fiir Lochgitter mit senkrechter leichter Magnetisierungs-
richtung ein dhnlicher Anstieg bei konstanter Anisotropie beobachtet wird (fol-
gende Absétze), ist das steigende Koerzitivfeld auf die Doménenwandbewegung
zuriickzufithren. Auflerdem spricht die magnetische Mikrostruktur, die weiter un-
ten diskutiert wird, fiir eine Behinderung der Doménenwandbewegung durch das
Lochgitter.

Die Remanenz in der Probenebene wird durch die Bildung eines Lochgitters von
47% auf 34% weiter reduziert (Abb. 4.10b). Die Remanenz des Films auf Micel-
len wurde zum Teil durch eine Magnetisierung, die der lokalen Oberflache folgt,
erklédrt. Bei einem Lochgitter sind hauptséchlich die Gebiete der Micellen entfernt,
die parallel zur makroskopischen Oberfliche ausgerichtet sind, wodurch die wei-
tere Reduzierung der Remanenz erklart werden kann. Allerdings wire in diesem
Modell eine geringere Anisotropie zu erwarten die jedoch, wie bereits diskutiert,
groffer wird, so dass fiir ein Verstdndnis der Hysterese mikromagnetische Unter-
suchungen (SEMPA) durchgefithrt wurden (Abb. 4.11). In der SEM-Aufnahme
sind ein abgeschatter Bereich in der Mitte der Abbildung und die darum lie-
genden geétzen Bereiche zu erkennen (markierte Bereiche in Abb. 4.11¢). Im
abgeschatteten Bereich wird eine grofle Doméne in Richtung des zuvor angeleg-
ten Magnetfeldes beobachtet, die vereinzelt von Domé&nen in andere Richtungen
in der Ebene mit einigen Mikrometern Grofle durchsetzt ist. Die geédtzten Be-
reiche sind von einem feinem Domé&nenmuster durchzogen, mit Domé&nengréfien
unterhalb von 1pm, das heifit, unterhalb von 14 Micellendurchmessern. Durch
das Lochgitter wird der Zerfall in Doménen begiinstigt. Die Grofle der Doménen
zeigt, dass im Gegensatz zu Filmen auf Micellen keine langreichweitig magnetisch
zusammenhédngenden Gebiete vorliegen. Vielmehr werden Doménen durch eine
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Abbildung 4.11.: Magnetische Mikrostruktur in der Probenebene des 7,5nm dicken
Kobaltfilms auf Micellen und des Lochgitters nach Ionenétzen unterstreifendem Einfall.
In Teilabbildung a) entspricht der Hell-Dunkelkontrast Doménen, die nach oben/unten
ausgerichtet sind. In b) zeigt der Kontrast links/rechts Doménen. c¢) Simultan aufge-
nommene SEM-Aufnahme der Probe. In c) sind die Bereiche mit Film auf Micellen und
Lochgitter markiert.

hohe Dichte von Nukleationszentren an den Réndern der Locher gebildet und
breiten sich iiber die Stege zwischen den Lochern auf benachbarte Zwischenrdume
aus. Die schwache Verbindung der magnetischen Fléchen iiber diese Stege erlaubt
die Bildung von kleinen Doménen. Eine Welligkeit der Magnetisierung ist im
Bereich des Lochgitters auch bei hoherer Vergroflerung nicht mehr zu erkennen.
Die Abnahme der Remanenz auf 34% ist also hauptsachlich durch einen deutlich
verstiarkten Doménenzerfall des Lochgitters zu erklaren. Durch die schmalen Stege
zwischen den Lochern wird die Doménenwandbewegung beim Schalten des Loch-
gitters in der leichten Richtung behindert und das Koerzitivfeld des Lochgitters
steigt.

Bei Filmen mit senkrechter Magnetisierung bleibt die leichte Richtung nach
dem streifenden Ionenétzen erhalten (Abb. 4.12). Die Anisotropie ist mit jeweils
etwa 0,1 MJ/m? praktisch unverindert, wie an den Séttigungsfeldern in der schwe-
ren Magnetisierungsrichtung vor und nach dem Ionenétzen zu erkennen ist (Abb.
4.12b). Die Anisotropie des entprechenden Films wird von den Grenzflichen do-
miniert, wihrend die Kristallanisotropie dieser Filme gering ist (Abschnitt 3.4.2).
Einfliisse durch eine verringerte Kristallanisotropie sind deshalb hier nicht zu be-
obachten. Die unverdnderte Anisotropie vor und nach dem lonenétzen zeigt auch,
dass bei lonenétzen unter streifendem Einfall Strahlenschiden im Lochgitter zu
vernachléssigen sind, im Gegensatz zur Strukturierung unter senkrechtem Einfall
bei gleicher Ionenenergie (Abschnitt 4.2.2) und bei deutlich hoheren lonenener-
gien [187-189]. Die geringen Strahlenschéden beim Ionenétzen unter streifendem
Einfall sind durch das Abschatten des Lochgitters durch die Micellen zu erkléren.
Die polare Kerr-Rotation und die longitudinale Kerr-Elliptizitét in Séttigung wer-
den durch das Tonenétzen unter streifendem Einfall auf 50 und 57% des Films auf
Micellen reduziert. Dieser Wert liegt im Bereich der Flachenfiillung, die aus den
SEM-Aufnahmen bestimmt wurde, und zeigt, dass ein Lochgitter erzeugt wurde.
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Abbildung 4.12.: Ummangetisierungskurven fiir eine (Cog 7 nm / Pt2 0 nm)3-Multilage
(Magnetron-Plasmazerstduben) mit senkrechter leichter Magnetisierungsrichtung auf
Micellen. a) Messungen in einem senkrechten Feld (polare Kerr-Rotation) und b) in
einem Feld in der Probenebene (longitudinale Kerr-Elliptizitét), jeweils vor (Film auf
Micellen) und nach Ionenétzen (Lochgitter) unter streifendem Einfall.

Die Ummagnetisierungskurve in der senkrechten Magnetisierungsrichtung &n-
dert sich nach streifendem lonenétzen fiir Filme mit senkrechter leichter Richtung
deutlich (Abb. 4.12a). Vor dem streifenden Ionenétzen ist eine rechteckige Hyste-
rese zu beobachten. Nach dem lonenitzen wird die Hysterese deutlich geschert,
die Magnetisierung ist mit 90% noch fast vollstdndig remanent. Der Verlauf der
Magnetisierung (Abb. 4.12a) kann durch lokale Unterschiede in den magnetischen
Eigenschaften erklart werden. Die Anzahl von Nukleationszentren ist durch das
Lochgitter erhoht, wie bereits fiir das Lochgitter mit Magnetisierung in der Ebene
gezeigt wurde. Die Locher im Film behindern die Bewegung von Doménenwéanden,
wodurch das Koerzitivfeld von 9,5mT auf 12mT leicht erhoht wird. Die gerin-
gere Beweglichkeit von Doméanenwénden zeigt sich vor allem durch das hohere
Sattigungsfeld von 24 mT statt 16 mT. Es ist anzunehmen, dass die magnetische
Mikrostruktur wihrend des Schaltens qualitativ dhnlich zu dem Lochgitter mit
Magnetisierung in der Probenebene ist. Aufgrund der senkrechten Magnetisie-
rung ist ein Zerfall in Doménen zur Minimierung des magnetischen Flusses aufler-
halb der Probe energetisch noch giinstiger [190], so dass noch kleinere Doménen
erwartet werden konnen.

In diesem Abschnitt wurden nach den magnetischen Eigenschaften von Filmen
auf Micellen mit leichter Magnetisierungsrichtung in der Probenebene und senk-
recht zur Probenebene die entsprechenden Lochgitter diskutiert. Durch die Erzeu-
gung eines Lochgitters mit leichter Magnetisierungsrichtung in der Probenebene
wird eine geringere Remanenz der Strukturen beobachtet, die auf einen verstérk-
ten Doménenzerfall zuriickzufiihren ist. Das Koerzitivfeld steigt dabei durch eine
reduzierte Doménenwandbeweglichkeit und der Betrag der negativen Anisotropie
nimmt zu. Bei einer senkrechten leichten Magnetisierungsrichtung wird ein fast
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vollstdndige Remanenz fiir das Lochgitter gefunden. Dabei wird eine gescherte
Hysterese mit erhohtem Koerzitivfeld beobachtet, wihrend die Anisotropie un-
verdndert bleibt. Fiir beide leichten Magnetisierungsrichtungen wird durch die
Strukturierung eine verringerte Doménenwandbeweglichkeit und ein stéirker aus-
gepriagter Doménenzerfall in den Proben nachgewiesen.

4.2.2. Lochgitter durch senkrechtes lonenatzen

Senkrechtes Ionenétzen von gefiillten Blockcopolymer-Micellen erméglicht die Her-
stellung von Punkt- und Lochgittern [47], wobei der Unterschied zwischen Punkt-
und Lochgittern durch unterschiedliche Abtragsraten des Kern- und Hiillen-Mate-
rials, sowie die Morphologie der Micellen entsteht. Polymere bestehen zu einem
grofien Teil aus kovalent gebundenem Kohlenstoff und haben damit eine gerin-
gere Abtragsrate als die meisten Materialien [184, 191], insbesondere als Siliziu-
moxid [183]. In dieser Arbeit werden Micellen verwendet, die mit einem SiOy-Kern
gefiillt sind und bei denen der Kern weniger mit Polymeren belegt ist als die Zwi-
schenrdume [E1]. Durch die Morphologie und die unterschiedlichen Abtragsraten
wird erwartet, dass beim lonenétzen unter senkrechtem Einfall ein Lochgitter
entsteht (Abb. 4.4). Dieser Abschnitt gibt eine kurzen Uberblick iiber diese Ar-
beiten, fiir weitere Details, insbesonders zu AFM-Untersuchungen, siehe Ref. [E5]
und [E4].

Die Micellen wurden auf einer (Cog s nm/Pt2.4nm)s-Multilage deponiert, die mit-
tels ECR-Ionenstrahlzerstduben hergestellt wurde. Diese Multilagen zeigen eine
gekippte Magnetisierung und einen Doménenzerfall in der senkrechten Magneti-
sierungskomponente (Abschnitt 3.1.3). Die Micellen auf dem Film haben einen
mittleren Abstand von 70 nm und einen Kern mit knapp 40 nm Durchmesser [E1].
Die Struktur der Micellen (siche Abb. 4.2b) wird auf den darunterliegenden Film
durch senkrechtes Ionenétzen mit Argon bei einer Energie von 2keV iibertragen
(Abb. 4.4). Durch das senkrechte Ionenitzen entstehen Locher in der Polymer-
matrix und der Film wird im Bereich der Locher zuerst abgetragen.

Die SEM-Aufnahme des Lochgitters nach senkrechtem Ionenétzen mit einer Do-
sis von 1,6 x 10'7 Art/cm? zeigt die Bereiche, die zuerst abgetragen werden, als
dunkle Locher in einer helleren Umgebung der stehengebliebenen Gebiete auf der
Oberfldche (Abb. 4.13). Die Fldchenfiillung wurde durch Festlegen eines Schwell-
wertes der Grauskala und digitale Bildanalyse [186] zu (50 +4)% bestimmt (siche
auch Ref. [E5]). Der Durchmesser der Locher wurde parallel zur Analyse der
Flachenfiillung zu dp, = (52 & 5) nm bestimmt. Das Lochgitter durch Ionenétzen
unter senkrechtem Einfall hat damit etwas kleinere Locher und eine etwas geringere
Flachenfiillung der Locher im Vergleich zu dem Lochgitter, das durch Ionenétzen
unter streifendem Einfall hergestellt wurde (Abschnitt 4.2.1).

Das Lochgitter nach senkrechtem lonenétzen besteht aus Vertiefungen in der
Oberflache. Deshalb ist die Hohenmodulation direkt mit dem Abtrag des magne-
tischen Films korreliert und kann direkt aus AFM-Untersuchungen bestimmt wer-
den. Dazu werden Hohenprofile aus AFM-Aufnahmen extrahiert und die Hohen-



4.2. LOCHGITTER MITTELS BLOCKCOPOLYMER-MICELLEN 85

Abbildung 4.13.: SEM-Aufnahme eines Lochgitters nach senkrechtem Ionenétzen von
Micellen mit 70 nm Periode und SiOs-Kernen auf einer (Cog snm/Pt2 4nm)s-Multilage,
die durch ECR-Ionenstrahlzerstduben hergestellt wurde.

modulation nach senkrechtem Ionenétzen bestimmt. Details zu diesen Studien
sind in Ref. [E4] zu finden. Die Hohenmodulation nach Ionenétzen mit einer
Dosis von 1,6 x 10'”Ar™ /cm? betrigt 8,4nm. Die Tiefe der Locher entspricht ei-
ner Hohenmodulation von drei Co/Pt-Bilagen. Fiir eine genauere Bestimmung des
verbleibenden Materials in den Léchern und Zwischenrdumen werden die Anderun-
gen der magnetooptischen Signale durch das Tonenitzen betrachtet (Abb. 4.14).
Die Sittigungswerte gehen bei einer Dosis von 1, 6x 1017 Art /cm? auf 32% des Wer-
tes des Films zuriick. Im Vergleich zur Fliachenfiillung aus den SEM-Aufnahmen
ist dieser Wert um etwa 40% geringer. Da das Verhéltnis der Sattigungssignale
deutlich geringer ist als die Fldchenfiillung reichen die Locher durch den komplet-
ten magnetischen Film hindurch. Das geringere Sattigungssignal kann entweder
durch Strahlenschédden an den Réndern der Locher oder eine reduzierte Filmhohe
der Bereiche zwischen den Lochern verursacht werden. Da die Hohenmodulation
aus der AFM-Auswertung etwa drei Co/Pt-Bilagen entspricht und der Film in
den Lochern vollsténdig abgetragen ist, kann von einer reduzierten Filmdicke in
den Bereichen zwischen den Lochern ausgegangen werden. Eine Abnahme des
Séttigungssignals um 40% entspricht einer Anderung von acht auf zwei Bilagen
(siche Anhang A.1). Das Lochgitter besteht aufgrund der Hohenmodulation und
der Kerr-Signale aus zwei Co/Pt-Bilagen.

In der senkrechten Magnetisierungskomponente zeigt eine (Cog 5 nm/Pt2.4 nm)s-
Multilage einen Doménenzerfall mit gekippter leichter Magnetisierungsrichtung
(Abschnitt 3.1.3). Bereits durch den Ionenbeschuss eines Films ohne Micellen
mit 7,5% der Dosis zur Herstellung des Lochgitters wechselt die leichte Magnet-
sierungsrichtung von senkrecht in die Probenebene. Bei etwa 29% der Dosis zur
Herstellung des Lochgitters ist der unbedeckte Film paramagnetisch [E4]. Durch
die Micellen auf der Oberfliche wird der Film abgedeckt und nur teilweise ab-
getragen. Die leichte Magnetisierungsrichtung wechselt ab 25% der Dosis zur
Herstellung des Lochgitters in die Probenebene (Abb. 4.14). In der senkrech-
ten Magnetisierungskomponente werden reversible Magnetisierungskurven einer
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Abbildung 4.14.: Ummagnetisierungskurven fiir eine (Cog 5 nm/ Pt2 4 nm)s-Multilage
(ECR-Ionenstrahlzerstduben) mit senkrechter leichter Magnetisierungsrichtung und fiir
Lochgitter durch senkrechtes Ionenétzen. a) Messungen in einem senkrechten Feld
(polare Kerr-Rotation) und b) in einem Feld in der Probenebene (longitudinale Kerr-
Elliptizitét), jeweils vor und nach Ionenétzen unter senkrechtem Einfall.

schweren Richtung beobachtet, die mit zunehmender Dosis bei etwas geringe-
ren Feldern geséttigt werden (Abb. 4.14a). Das heifit, die Anisotropie der Filme
nimmt mit zunehmender Dosis von -0,04 auf -0,03 MJ/m? zu. Die Locher im Film
sind die Bereiche, die mit einer hohen Ionendosis bestrahlt werden und haben
dadurch stédrkere Strahlungsschidden als die Bereiche, die nach der Strukturie-
rung das Lochgitter bilden. Der Anstieg des Anisotropie ist ein Nachweis fiir den
Schutz des Films durch die Maske aus Micellen. Die Ummagnetisierung in der
Probenebene geht von einer gekippten Magnetisierung zu einer leichten Richtung
iiber (Abb. 4.14b). Die Remanenz des Lochgitters ist dabei deutlich hoher als
sie bei Lochgittern durch Ionenétzen unter streifendem Einfall beobachtet wurde.
Dieser Unterschied kann durch stéirker zusammenhéngende Gebiete zwischen den
Lochern aufgrund der breiteren Stege erkldart werden (vergleiche Abb. 4.8 und
4.13). Zusétzlich wird durch den dickeren Film des Lochgitters, das unter strei-
fendem Einfall geétzt wurde, der Doménenzerfall in Remanenz unterstiitzt [81].
Zur Erzeugung von Lochgittern mit senkrechter leichter Magnetisierung kénnen
Filme mit hoherer Anisotropie oder eine geringere lonenenergie genutzt werden.

4.3. Nanostruktur-Punktgitter durch lonendtzen
von Micellenkernen

Die Kerne von Blockcopolymer-Micellen kénnen ebenfalls als Maske beim Ionen-
dtzen unter senkrechtem Einfall verwendet werden (Abb. 4.15). Zunéchst wird eine
Co/Pt-Multilage mit Blockcopolymer-Micellen mit SiOs-Kern beschichtet (Abb.
4.15a) und die Polymerhiille der Micellen mit einem Sauerstoffplasma (10 Minuten



4.3. PUNKTGITTER MITTELS SiOo-MICELLENKERNEN 87

bei 70 Watt) verascht. Dadurch bleiben auf der Co/Pt-Multilage nur die Kerne
der Micellen als allein stehende SiOs-Nanopartikel iibrig (Abb. 4.15b). Der Ab-
stand der Nanopartikel wird durch die Lénge der Polymere in der Hiille einge-
stellt [E1]. Die Struktur der SiOs-Partikel wird durch Ionenétzen unter senk-
rechtem Einfall auf den darunterliegenden Film iibertragen und ein Punktgit-
ter aus Co/Pt-Nanostrukturen erzeugt (Abb. 4.15¢). Die (Co/Pt)-Multilagen
werden jeweils auf einer 4nm dicken Wachstumslage hergestellt und mit einer
3nm dicken Platin-Decklage abgeschlossen. Die Decklage verhindert, dass die
magnetischen Eigenschaften der Filme durch das Sauerstoffplasma beeinflusst
werden. Messungen an Multilagen vor und nach der Plasmaveraschung haben
gezeigt, dass weder die Kerr-Signale noch die magnetischen FEigenschaften der
Filme durch das Sauerstoffplasma verdndert werden. Bei den Dickenangaben in
der Zusammensetzung der Multilagen wird zur besseren Lesbarkeit statt der ge-
nauen Lagenfolge mit Wachstums- und Decklage nur die periodisch wiederhol-
ten Lagen angegeben. Das heifit, dass zum Beispiel ein Film mit der Lagen-
struktur Pt3 nm/COO,7 nm/(PtQ nm/COO,7 nm)n—l/Pt4 nm durch (000’7 nm/Ptg nm)n ab-
gekiirzt wird.

a) Sauerstoff-
plasma

T & ¢ e Micellen

= Kerne
<= Fijlm
<+ Substrat

magnetische
<«— Nanostrukturen
+— Substrat

Abbildung 4.15.: Schematische Darstellung der Herstellung von magnetischen Nano-
strukturen aus SiO2-Kernen [182]. a) Kugelformige Micellen mit SiOy werden auf einem
Multilagenfilm abgeschieden. b) Die Polymerhiille wird durch ein Sauerstoffplasma ent-
fernt. Die dabei freigelegten SiOo-Kerne werden als Maske zum Ionenétzen benutzt und
es entsteht ¢) ein Feld aus magnetischen Nanostrukturen.

Durch die Verwendung von Micellenkernen konnen Punktgitter mit einem mitt-
leren Abstand zwischen 30 und 70 nm hergestellt werden (siche Auswahl an Mi-
cellen und SiOy-Kernen in Ref. [E1]). In dieser Arbeit werden Micellenkerne mit
mittleren Abstdnden von 30 und 70 nm fiir die Herstellung magnetischer Punktgit-
ter verwendet. Die Grofle der Nanopartikel kann durch die Lénge des hydrophilen
Blocks und damit dem Durchmesser des Micellenkerns eingestellt werden. Der
mittlere Abstand wird iiber die Gesamtlange des Polymers eingestellt.
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4.3.1. Morphologie von SiO;-Nanopartikeln

Die Eigenschaften von Micellenkernen und die Auswertung von AFM- und SEM-
Aufnahmen werden an Micellen mit 70nm mittleren Abstand eingefiihrt. Die
Morphologie der Partikel und des magnetischen Punktgitters, sowie Teile der ma-
gnetischen Eigenschaften wurden bereits verdffentlicht [E6]. Da die Ergebnisse
zum Teil fiir die Diskussion weiterer Punktgitter notig sind und zu einem gerin-
gen Teil neu ausgewertet wurden, werden bereits verdffentlichte Ergebnisse hier
erneut dargestellt. Die SiOs-Kerne der Micellen bilden nach der Behandlung mit
einem Sauerstoffplasma ein Ubergitter von gut getrennten Nanopartikeln (Abb.
4.16a). In SEM-Aufnahmen wird der Umfang der SiOs-Partikel iiberstrahlt je-
weils die Fldche der Partikel, weil die Elektronenausbeute an Kanten hoher als
auf ebenen Flédchen ist [185].

Abbildung 4.16.: SiOz-Micellenkerne auf einem Co/Pt-Multilagenfilm. a) SEM-
Aufnahme der SiOz-Partikel. b) Verteilung der SiOg-Partikel auf der Oberfliche nach
der im Text beschrieben Auswertung der SEM-Aufnahme a).

Die laterale Ausdehnung und die Fliachenfiillung der SiOo-Partikel im Punkt-
gitter wird mit Hilfe von SEM-Aufnahmen analysiert. Dazu wird ein Schwellwert
fiir die Graustufen der Abbildung festgelegt (Abb. 4.17) und die SEM-Aufnahme
in eine schwarz-weil Aufnahme mit schwarz markierten Partikeln umgewandelt
(Abb. 4.16b). Das Histogramm der Graustufen zeigt ein stark ausgeprégtes Si-
nal des Hintergrundes und damit des Substrates, wéhrend die Haufigkeit hoherer
Grauwerte gering ist (Abb. 4.17). Der Schwellwert wurde bei der Analyse der
Si0,-Partikel so gewéhlt, dass er oberhalb des Signals des Untergrunds und knapp
unterhalb des Grauwerts der Mitte der Partikel liegt. Die iiberstrahlten Rénder
der Partikel dienen dabei als Hilfsmittel zur Bestimmung des Schwellwerts, da ein
zu niedriger Schwellwert zu Ringen statt flichigen Partikeln in Abbildung 4.16b
fithren wiirde.

Die Fléachenfiillung der Partikel wird direkt aus der schwarz-weifl Aufnahme
(Abb. 4.16b) mit Hilfe der Bildauswertungssoftware ImageJ [186] zu 16,1% be-
stimmt. Dabei wurde ein Mindestradius der Partikel von 5 nm vorausgesetzt, um
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Abbildung 4.17.: Histogramm der SEM-Aufnahme von SiOs-Partikeln (Abb. 4.16).
Der Schwellwert zur Unterscheidung zwischen Partikeln und Untergrund ist markiert
(Linie).

nicht einzelne oder zufillig zusammenhéngende Pixel als SiOs-Partikel zu zdhlen.
Die laterale Ausdehnung der Partikel in der schwarz-weiff Aufnahme (Abb. 4.16b)
wurde mit Hilfe der gleichen Bildauswertungssoftware analysiert. Dabei wird die
Héufigkeit der Partikel mit einem festen Durchmesser, das heifit, eine Verteilung
der Durchmesser der Partikel bestimmt (Abb. 4.18a), auf die spéter niher ein-
gegangen wird. Die Verteilung der Partikelhohen wird aus AFM-Aufnahmen
extrahiert. In AFM-Aufnahmen erscheinen die Partikel aufgrund der lateralen
Ausdehnung der AFM-Spitze, die einem Radius von etwa 10nm hat, grofler als
in SEM-Aufnahmen. Auflerdem ist iiber den Bildbereich der AFM-Aufnahmen
ein scheinbar zunehmender Durchmesser der Partikel in der langsamen Raster-
richtung zu beobachten. Der zunehmende Durchmesser ist durch die Aufnahme
von Oberflichenatomen durch die AFM-Spitze mit zunehmender Rasterdauer zu
erkldren. Deshalb kénnen AFM-Aufnahmen nicht zur lateralen Groflenbestim-
mung genutzt werden. Die Hohe der Partikel kann aus AFM-Aufnahmen der SiOs-
Partikel bestimmt werden, solange die Partikel lokal getrennt sind. Die Auswer-
tung ist dhnlich wie die Auswertung der SEM-Aufnahmen. Die AFM-Aufnahme
wird in Graustufen umgewandelt und der Schwellwert fiir die Bildanalyse wird mit
konstanter Schrittweite variiert. Dadurch werden Partikel unterhalb der durch den
Schwellwert festgelegten Hohe nicht gezdhlt. Die Anzahl der Punkte zwischen zwei
festgelegten Hohe wird als Hohenverteilung aufgetragen (Abb. 4.18b).

Die gemessene Verteilung der Durchmesser und Hohen wird jeweils mit einer
Normalverteilung exp[—2(z — x.)?/0?] angepasst. Mit dieser Anpassung werden
Mittelwerte x, und Breiten o der Verteilungen der Durchmesser und Hohen be-
stimmt, wobei durch die Anpassung, im Gegensatz zu einer Statistik der Einzel-
werte, nur Partikelgroffen um den Mittelwert beriicksichtigt werden. Die Vertei-
lung des Durchmesser ist um 20,5 nm zentriert und hat eine Breite von 5,1 nm.
Fiir die Hohe der Partikel wird ein Mittelwert von 21,9 nm und eine Standardab-
weichung von 5,7nm bestimmt. Die Mittelwerte der Verteilungen weichen von-
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Abbildung 4.18.: Groflenverteilungen der SiOg-Partikel. Verteilung des a) Durchmes-
sers aus einer SEM-Aufnhame (Abb. 4.16) und der b) Hohe aus einer AFM Aufnahme.

Die dabei bestimmte Verteilung (Balken) wurde mit einer Normalverteilung angepasst
(Linie).

einander um 1,4nm ab, was durch unter den SiO,-Partikeln liegenden Kohlen-
stoff oder einen préferentiell seitlichen Abtrag im Sauerstoffplasma erklart werden
kann. Die Breite der Verteilungen ist dabei identisch, so dass die gemessenen
Verteilungen die Gréflenverteilungen der Kerne wiedergeben und nicht auf Mes-
sungenauigkeiten zuriickgefiihrt werden kénnen. Die SiO,-Partikel sind insgesamt
nahezu kugelférmig mit einem Durchmesser von etwa 21 nm. Die Kerne in den
gelosten Micellen haben einen Durchmesser von etwa 40 nm, das heifit die Kerne
werden durch das Sauerstoffplasma verkleinert.

4.3.2. Magnetische Punktgitter mit 70 nm mittlerem Abstand

Das Punktgitter der SiOs-Partikel wird durch Argon-lonenétzen mit einer Ionen-
energie von 500 eV auf den darunter liegenden Co/Pt-Film iibertragen. Durch die
geringere Energie der Ionen im Vergleich zum Atzen von Lochgittern wird die senk-
rechte leichte Magnetisierungsrichtung der Filme beibehalten. Zunéchst werden
Nanostrukturen aus (Cog 7 nm/Ptanm)2-Multilagen diskutiert. Zur Kontrolle der Io-
nendosis, die zum vollstdndigen Entfernen des Kobalts notig ist, wird zunéchst das
Ionenétzen von Co/Pt-Filmen ohne SiO,-Partikel als Maske untersucht. Die Dosis
zum Entfernen des Kobalts wird aus dem Verlauf der Kerr-Rotation mit der Ionen-
dosis (Abb. 4.19) bestimmt. Bei geringer lonendosis wird eine vernachléssigbare
Abnahme der Kerr-Rotation beobachtet, da in diesem Bereich die Platin-Decklage
abgetragen wird. Danach wird ein nahezu linearer Abfall der Kerr-Rotation mit
der Tonendosis beobachtet. Bei einer Tonendosis von 5 x 10'%Ar* /em? wird fiir
Co/Pt-Filme eine verschwindende Kerr-Rotation extrapoliert (Abb. 4.19). Bei
einer etwas hoheren Tonendosis von 5,3 x 1019Ar™ /em? ist experimentell kein ma-
gnetooptisches Signal der Filme mehr nachzuweisen. Mit Hilfe der Ausbeute von
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Kobalt und Platin beim Ionenétzen von 1,25 Co/Ar* und 1,27 Pt/Ar* [184] kann
abgeschiitzt werden, dass bei einer Dosis von 5 x 101®Ar™ /cm? {iber 9nm des Films
abgetragen sind, also etwas mehr als die insgesamt 6,4 nm der Co/Pt-Multilage bis
nach der untersten Kobaltlage. Es kann deshalb davon ausgegangen werden, dass
das gesamte magnetische Material abgetragen wurde. Die leichte Magnetisierungs-
richtung der Filme bleibt wihrend des Ionenétzens senkrecht zur Probenebene, die
Anisotropie wird jedoch mit zunehmender Dosis geringer.
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Abbildung 4.19.: Polare Kerr-Rotation in Abhéingigkeit von der Dosis beim Ionen-
dtzen. Der Verlauf fiir eine Probe mit Co/Pt Nanostrukturen (Quadrate) wird mit dem
einer Referenzprobe gleicher Zusammensetzung ohne Maske (Dreiecke) dargestellt. Der
Verlauf der Kerr-Rotation zwischen 1,5 and 5 x 10®Ar™/em? wurde zur Bestimmung
der Dosis fiir vollstédndiges Abtragen der Referenzprobe linear angepasst (Linie).

Die Nanostrukturen werden der Ionendosis von 5,3 x 10*Ar™/cm? ausgesetzt,
um sicher zu gehen, dass das gesamte magnetische Material zwischen den SiOs-
Partikeln entfernt wird. Nach dem Ionenétzprozess wird jedoch ein magneto-
optisches Signal nachgewiesen (Abb. 4.19), das heifit, es ist noch Kobalt auf der
Oberfliche. Da der magnetische Film zwischen den SiOo-Partikeln abgetragen und
das Material unter den Partikel geschiitzt wird, wurde ein magnetisches Punkt-
gitter erzeugt. Die Struktur der SiOy-Partikel bleibt beim Ionenitzen des Co/Pt-
Films erhalten, wie durch SEM-Aufnahmen gezeigt werden kann (Abb. 4.20). Die
Flachenfiillung der Co/Pt-Partikel ist dabei auf 14,5% im Vergleich zu 16,1% fiir
die SiO,-Partikel zuriickgegangen.

Die Verteilung der Durchmesser der Co/Pt-Partikel wird, auf die selbe Weise
wie in Abschnitt 4.3.1 beschrieben, aus der SEM-Aufnahme (Abb. 4.20) bestimmt.
Der mittlere Durchmesser der Partikel ist 20,0 nm mit einer Breite der Verteilung
von 4,6 nm (Abb. 4.21a). Der Durchmesser der Partikel ist durch préferentielles
Ionenétzen an den Rédndern [192] um etwa 0,5nm zuriickgegangen. Die Breite
der Verteilung hat sich durch das Ionenétzen nicht verdndert. Das Verhéltnis der
Fliachenfiillung vor und nach Ionenétzen von 90% und die Abnahme der Fliche
der einzelnen Partikel auf 95% sind praktisch identisch. Das heifit die Struktur
der SiOq-Partikel wurde vollsténdig auf den magnetischen Film iibertragen.
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Abbildung 4.20.: SEM-Aufnahme der (Co/Pt)s-Nanostrukturen nachdem die SiOs-
Maske (Abb. 4.16) durch Ioneniitzen mit einer Dosis von 5,3 x 1016Ar* /cm? in den
darunterliegenden Film iibertragen wurde.
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Abbildung 4.21.: Groflenverteilungen der Co/Pt-Nanostrukturen. Verteilung des a)
Durchmessers aus einer SEM-Aufnhame und der b) Héhe aus einer AFM Aufnahme.

Die dabei bestimmte Verteilung (Balken) wurde mit einer Normalverteilung angepasst
(Linie).

Die Gesamthohe der Co/Pt-Partikel inklusive eventuell darauf liegender Reste
von Si0y wurde, wie weiter oben (Abschnitt 4.3.1) beschrieben, aus einer AFM-
Aufnahme der Partikel nach dem Ionenétzen bestimmt (Abb. 4.21b). Die Hohe
ist durch das Ionenitzen von 21,9nm auf 17,2nm deutlich reduziert (vergleiche
Abb. 4.21b und 4.18b). Die Breite der Verteilung ist nach dem lonenétzen von
5,5nm auf 3,2nm reduziert. Die Abnahme der Partikelhohe durch das Ionenétzen
kann durch schnelleren Abtrag von SiO,, vor allem aufgrund der porésen Struktur
der SiO,-Partikel nachdem die Polymere darin verascht wurden, im Vergleich zu
Kobalt und Platin erkldrt werden. Durch die Gesamthdéhe der Partikel konnen
Riickschliisse auf die Hohen des Co/Pt-Film und des SiO; in den Partikeln gezogen
werden (Abb. 4.22).
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Abbildung 4.22.: Schematische Darstellung der Grofien der SiOg-Partikel a) vor und
b) nach Tonenétzen.

Die SiOs-Partikel sind nach der Sauerstoffplasma-Behandlung nahezu kugel-
formig (Abb. 4.22a). Wihrend des Ionenétzens werden die SiOy-Partikel schneller
abgetragen als der dazwischen liegende Co/Pt-Film. Wenn die Dosis ausreicht
den Co/Pt-Film bis zur letzten Kobaltlage abzutragen sind noch insgesamt 17 nm
Hohenmodulation iibrig (Abb. 4.21b). Die SiOq-Partikel auf der Oberfléche sind,
unter der Annahme, dass etwa 7nm des Films abgetragen wurden, von 20 nm auf
etwa 10nm Hohe ausgediinnt worden (Abb. 4.22b). Das heiit, es konnen Filme
mit doppelt so hoher Gesamtdicke der Co/Pt-Lagen, also etwa (Cog 7nm/Pt2,0nm)a-
Multilagen strukturiert werden, ohne die Multilage unter den SiO,-Partikeln anzu-
greifen (siehe weiter unten in diesem Abschnitt). Die Herstellung moglichst hoher
Strukturen ist ein wichtiges Ziel dieser Arbeit, da sie bei gleich bleibendem Ab-
stand groBere Magnetfelder erzeugen [51] und aufgrund des grofieren magnetischen
Volumens thermisch stabiler sein sollten [84].

Magnetische Eigenschaften von Punktgittern aus (Co/Pt),-Multilagen

Die (Co/Pt),-Multilage mit SiOs-Maske ist nach Ionenétzen mit einer Ionen-
dosis, die mehr als ausreichend ist den Film zu entfernen, noch ferromagne-
tisch. Die Kerr-Rotation nach Tonenétzen betrigt fiir die Punktgitter etwa 6%
der Kerr-Rotation des Films vor dem Ionendtzen (Abb. 4.23 und 4.19). Die
Flachenfiillung aus dem Kerr-Signal betragt 42% der aus SEM-Aufnahmen be-
stimmten Flachenfiillung. Die deutlich kleinere Flichenfiillung aus dem Kerr-
Signal kann durch eine Abnahme des magnetisch aktiven Volumen durch das
Ionenétzen erklért werden. Eine Abnahme des Volumen kann aufgrund der Hohe
der Strukturen (Abb. 4.22) nur durch einen geringeren magnetisch aktiven Durch-
messer durch Strahlungsschéden an den Randern der Partikel erklart werden. Der
magnetisch aktive Durchmesser ergibt sich mit Hilfe der unterschiedlichen Werte
der Flachenfiillung zu 12,9 nm.

Die leichte Magnetisierungsrichtung bleibt wéhrend des Ionenétzens senkrecht
zur Probenebene (Abb. 4.23). Fiir eine Ionendosis von 3,1 und 5,3 x 106 Ar™ /cm?
wird in der Ummagnetisierungskurve in der Ebene eine schwere Magnetisierungs-
richtung beobachtet (Abb. 4.23b). Die Anisotropie der Co/Pt-Partikel ist unter
Beriicksichtigung der reduzierten Kerr-Signale etwa um einen Faktor vier klei-
ner als fiir den Co/Pt-Film. Der Film hat eine Anisotropie von 0,52 MJ/m3.
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Die Nanostrukturen miissten demnach eine Anisotropie von 0,13 MJ/m? aufwei-
sen. Bei dieser Anisotropie wére die Magnetisierung in der schweren Richtung
bei einem Feld von 200mT geséttigt. Die Anderung der Steigung der schwe-
ren Magnetisierungsrichtung muss also zum Teil auf die magnetooptischen Eigen-
schaften von bzw. die Streuung an Nanostrukturen zuriickgefithrt werden. Eine
nichtlineare Abhéngigkeit der magnetooptischen Signale von der Flichenfiillung
konnte bereits fiir Co/Au-Nanostrukturen gezeigt werden [20, 21]. Dabei wird in
Punktgittern in der Ndhe der Plasmonenresonanz der Gold-Strukturen eine deut-
liche Frequenzabhéngigkeit der polaren Kerr-Rotation beobachtet, die bei einem
Verhiltnis zwischen Durchmesser und mittlerem Abstand der Strukturen kleiner
1/2 zu einem Vorzeichenwechsel der Kerr-Signale fithren kann [21]. Die Plasmo-
nenresonanz von Platin liegt bei Nanostrukturen mit einem Durchmesser unter
100 nm im sichtbaren bis ultravioletten Wellenléngenbereich [193], so dass auch
fiir Co/Pt-Strukturen Einfliisse der Plasmonenfrequenz auf die Kerr-Signale auf-
treten konnen, wenn die Strukturen nicht durch Platin verbunden sind.
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Abbildung 4.23.: Magnetisierungskurven der (Co/Pt)2-Nanostrukturen in Abhéngig-
keit von der Ionendosis. a) Messungen in einem senkrechten Feld (polare Kerr-Rotation).
Die Hysterese bei der hochsten Tonendosis ist um einen Faktor 10 vergrofiert dargestellt
(Achse rechts). b) Messungen in einem Feld in der Probenebene (longitudinale Kerr-
Elliptizitat).

Die Ummagnetisierungskurven senkrecht zur Probenebene sind jeweils offene
Hysteresen mit nahezu vollstdndiger Remanenz. Das Koerzitivfeld nimmt zwi-
schen Film und Co/Pt-Nanostrukturen von 32mT auf 166 mT etwa um einen
Faktor 5 zu. Die Anisotropie der Partikel ist maximal genauso grof§ wie die Ani-
sotropie des Films, so dass der Anstieg des Koerzitivfeldes durch einen Ubergang
des Schaltverhaltens von durch Doménenwandbewegung dominierten Schalten des
Films zu eindoménigen Schalten der Nanostrukturen verursacht wird (Stoner-
Wohlfarth-Schalten, siehe Abschnitt 2.1.2). Bevor auf die magnetischen Eigen-
schaften des Punktgitters, im Vergleich zu Strukturen mit gednderter Hohe ge-
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nauer eingegangen wird, ist zu kldren, wie die Hysterese bei einer mittleren Io-
nendosis (Abb. 4.23) entsteht.

Wird die Tonendosis so gewahlt, dass nur eine der beiden Kobaltlagen abgetra-
gen wird, ist ein Schalten in der leichten Magnetisierungsrichtung in zwei Schritten
zu erkennen (3,1 x 10'Ar*/cm? in Abb. 4.23a). Ein zweistufiges Schaltverhal-
ten wurde bereits fiir Nanostrukturen aus CoCrPt-Filmen gefunden [32]. Eine
Quantifizierung des Schaltverhaltens beziiglich des an den beiden Schritten betei-
ligten magnetischen Volumen war in Ref. [32] nicht moglich. Durch den Aufbau
der magnetischen Filme in zwei Lagen kann in dieser Arbeit eine genaue Analyse
der beiden Stufen durchgefithrt werden. Bei kleinen Feldern schalten die Bereiche
zwischen den Partikeln, passend zum geringen Koerzitivfeld von ionengeétzten Fil-
men (hier nicht gezeigt). Die Teile des Films unter den SiO,-Partikeln schalten bei
hoheren Feldern &hnlich zur Hysterese der Co/Pt-Nanostrukturen mit vollsténdig
entfernten Zwischenbereichen (Abb. 4.23a). Zur Trennung der beiden Schaltfel-
der wurde von der Magnetisierungskurve bei mittlerer Ionendosis die mit einem
Faktor 2,5 multiplizierte Hysterese der Co/Pt-Nanostrukturen abgezogen (Abb.
4.24). Durch diese Umrechnung wird das zweistufige Schalten nach lonenétzen
mit einer mittleren Dosis auf das einfache Schalten der Bereiche zwischen den
SiOq-Partikeln reduziert. In Abbildung 4.24 ist das Schalten der einzelnen Be-
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Abbildung 4.24.: Trennung des Schaltverhaltens bei der mittleren Ionendosis von
3.2 x 101%Ar* /em? in Abb. 4.23a. Die Hysterese bei mittlerer Ionendosis abziiglich der
2,bfachen Hysterese der Nanostrukturen und die mit einem Faktor 2,5 multiplizierte
Hysterese der Nanostrukturen sind gezeigt.

reiche in getrennten Magnetisierungskurven dargestellt. Ein Faktor 2,5 zwischen
Co/Pt-Partikeln und dem gemessenen Hub bei der mittleren Dosis bedeutet, dass
der magnetische Durchmesser 20,5 nm betréigt, wobei der oben bestimmte magne-
tisch aktive Durchmesser der Co/Pt-Strukturen zur Berechnung verwendet wurde.
Der aktive Durchmesser bei mittlerer Ionendosis genauso grof§ wie der mittlere
Durchmesser der SiOy-Partikel vor dem Ionenétzen (Abb. 4.18a). Das heifit, die
komplette (Co/Pt)s-Multilage unter der Fliache der SiOy-Partikel schaltet als eine
magnetische Einheit.
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Auch in der schweren Richtung (in der Ebene) sind bei einer mittleren Dosis
Bereiche mit unterschiedlicher Steigung der Ummagnetisierungskurve zu erkennen
(Abb. 4.23b). Bei Feldern bis 100 mT wird die Magnetisierung zwischen den SiO,-
Partikeln in die schwere Richtung gedreht, wéhrend bei hoheren Feldern nur noch
eine Drehung der Magnetisierung unter den SiO,-Partikeln beobachtet wird (Abb.
4.23b). Die Anisotropie der Filme wird durch den lonenbeschuss zwischen den
Partikeln reduziert, so dass eine modulierte Anisotropie im Film entsteht. Die
gleiche Steigung in der schweren Richtung fiir den Film und bei mittlerer Dosis ist
zufillig und bedeutet nicht, dass die Bereiche zwischen den Partikeln die gleiche
Anisotropie wie der Film haben. Das Séttigungssignal und damit die Steigung
fiir gleiche Anisotropie sollte nur noch etwa halb so grof sein, da die oberste
Kobaltlage bereits abgetragen ist.

Das Verhalten in der schweren und leichten Richtung ist mit vor kurzem ver-
offentlichten theoretischen Vorhersagen zu Filmen mit rdumlich modulierter Ani-
sotropie [194] gut vereinbar, wie im Folgenden beschrieben wird. Fiir die Modula-
tion der Magnetisierung sind die Doménenwandbreite des Films ow = \/A/K ~
7nm und die Modulationsldnge der Anisotropie bzw. der mittlere Abstand des
Punktgitters d ~ 70 nm entscheidend. Die Modulationslénge ist hier etwa zehn-
mal so grofl wie die Domédnenwandbreite. Durch diesen groflen Unterschied kénnen
sich Doménenwénde zwischen den Bereichen unterschiedlicher Anisotropie bil-
den. Deshalb ist eine vollstdndige Modulation der Magnetisierung von 90° in
der schweren und 180° in der leichten Richtung moglich [194]. Die Moglichkeit
einer vollstdndigen Modulation der Magnetisierung zeigt sich in den Ummagneti-
serungskurven der Strukturen bei mittlerer Dosis. In der leichten Richtung kénnen
die Bereiche zwischen den Micellenkernen bereits bei kleinen Feldern umschalten,
wahrend die geschiitzten Bereiche ihre urspriingliche Magnetisierung behalten.
Fiir Magnetfelder zwischen den beiden Schaltfeldern ist die Magnetisierung der
beiden Bereiche entgegengesetzt mit einer 180° Modulation der Magnetisierung.
In der schweren Magnetisierung drehen sich diese beiden Bereiche unterschiedlich
schnell aus der leichten Magnetisierungsrichtung, ein Winkel von 90° wird dabei
jedoch nicht erreicht.

An SiO,-Partikeln auf (Co/Pt)s-Multilagen konnte nach Ionenétzen nachgewie-
sen werden, dass ein Punktgitter aus magnetischen Nanostrukturen erzeugt wurde.
Die magnetischen Eigenschaften solcher Punktgitter hdngen von der Grofle der
Strukturen ab und werden im Folgenden bei einer Variation der Lagenzahl des
zugrundeliegenden Films untersucht.

Punktgitter aus Co/Pt-Multilagen mit variabler Lagenzahl

Der Einfluss der Hohe der Nanopartikel auf die magnetischen Eigenschaften wurde
anhand von Nanostrukturen aus (Cog7um/Pt20nm)2-; (C0oo7nm/Pt2onm)s- und
(Co0,7nm/Ptasnm)s-Multilagen unter Verwendung der gleichen Micellenkerne zur
Strukturierung untersucht. Durch die Zusammensetzung der Filme bleibt die Ani-
sotropie nahezu konstant wihrend das magnetische Volumen der Nanostrukturen
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zunimmt, so dass die Partikel eine thermisch stabilere Magnetisierung aufweisen
sollten (siche Abschnitt 2.1.2). Durch eine grofere Hohe der Strukturen ergeben
sich bei gleich bleibendem Abstand auflerdem groflere Magnetfelder der Struktu-
ren. Die Multilagen wurden jeweils bei 500 eV lonenenergie mit einer lonendosis
gedtzt, die ausreichend gewéhlt wurde um das Material zwischen den Micellen-
kernen zu entfernen (Tabelle 4.1). Zwischen (Co/Pt)s und (Co/Pt),-Multilagen
wurde die geétzte Fliache etwa um einen Faktor 4 variiert, so dass die Werte der
Tonendosis unterschiedlich bestimmt wurden und zwischen den angegebenen Wer-
ten der Dosis relative Abweichungen von bis zu 20% méglich sind. Die Ionendosis,
die zur Erzeugung des Punktgitters notig ist, wurde jeweils separat anhand der
magnetooptischen Signale kontrolliert, so dass die Ionendosis jeweils dem Abtrag
der Multilage zwischen den Kernen entspricht. Zur Untersuchung der Morpho-
logie wird die mittlere Hohe der erzeugten Strukturen aus der Hohenverteilung
(Abb. 4.25) genutzt, die aus AFM-Aufnahmen bestimmt wird, wie weiter oben
(Abschnitt 4.3.1) beschrieben ist.
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Abbildung 4.25.: Hohenverteilung von Nanostrukturen basierend auf a) (Co/Pt)4-
und b) (Co/Pt)s-Multilagen. Die Ionendosis wurde jeweils ausreichend gewéhlt, um die
Multilage zwischen den Nanopartikeln zu entfernen.

Die Hohe der Partikel ist bei der (Co/Pt)s-Multilage durch das Ionenétzen, im
Vergleich zu SiOq-Partikeln und Strukturen aus (Co/Pt),-Multilagen, auf 13,9 nm
zuriickgegangen, wobei die Breite der Hohenverteilung der (Co/Pt)s-Multilage
entspricht (Tabelle 4.1). Vier Co/Pt-Bilagen sind, inklusive der 3nm dicken
Decklage, insgesamt 12,8 nm dick. Das heifit, die beobachteten Strukturen be-
stehen aus der vollstandigen (Co/Pt),-Multilage mit maximal 1 nm SiOy auf der
Co/Pt-Struktur. Zur Strukturierung der (Co/Pt)s-Multilage wurde eine mehr als
doppelt so hohe Tonendosis benotigt (Tabelle 4.1). Die Strukturen haben danach
nur noch eine Hohe von 5,5nm, das heifit, durch das Ionenétzen wurde schon
ein groBer Teil der (Co/Pt)s-Multilage mit einer Dicke von etwa 27nm abgetra-
gen. Anhand der Hohe der Strukturen kann abgeschétzt werden, dass maximal
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noch zwei Co/Pt-Bilagen vorhanden sind. In den Kerr-Signalen werden demnach
maximal die gleichen Werte wie fiir (Co/Pt), Filme erwartet.

h [nm] | o [nm] | Dosis [10'® Ar™ /cm?
Si0, 219 | 57 -
(Co/Pt); | 172 | 3.2 5.3
(Co/Pt)s | 139 | 35 6,2
(Co/Pt)s | 55 | 08 17

Tabelle 4.1.: Mittlere Hohe h und Breite der Hohenverteilung o der SiOz- und Co/Pt-
Partikel, die mit der angegebenen Ionendosis gedtzt wurden.

Die Kerr-Rotation der Nanostrukturen als Funktion der Co/Pt-Bilagen der zu-
grundeliegenden Filmen hat ein Maximum bei 4 Bilagen (Abb. 4.26). Die polare
Kerr-Rotation der (Co/Pt),-Multilage ist knapp viermal so grof8 wie bei einer
(Co/Pt)o-Multilage. Das heifit, das gesamte Volumen der (Co/Pt)s-Multilage in
den Nanostrukturen ist magnetisch aktiv. Bei (Co/Pt)s-Strukturen kann die Kerr-
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Abbildung 4.26.: Ummagnetisierungskurven in einem senkrechten Magnetfeld (polare
Kerr-Rotation) fiir Punktgitter von Nanostrukturen aus (Co/Pt),-Multilagen mit n= 2,
4 und 8.

Rotation durch die optischen Eigenschaften der Partikel beeinflusst werden (siehe
oben). Bei (Co/Pt),-Strukturen sind optische Einfliisse eventuell nicht so deutlich,
da nur knapp iiber die unterste Kobaltlage hinaus geétzt wurde. Die Ionendosis
bei der Strukturierung wurde bei der (Co/Pt)o-Multilage relativ hoch gewihlt, wo-
durch die Partikel bereits bis zum Substrat reichen konnen. Wird nur nur eine Ko-
baltlage abgetragen, entsprechen die Kerr-Signale bei (Co/Pt),-Multilagen auch
der gesamten Fliche der Strukturen, die aus dem SEM bestimmt wurde (Abb.
4.20 und 4.24). Bei den (Co/Pt),-Strukturen ist die Platin-Wachstumslage noch
praktisch vollstindig vorhanden, so dass eine gréflenabhingigen Verschiebung
der Plasmonenresonanz durch die Verbindung der Strukturen iiber die Platin-
Wachstumslage verhindert wird. Die Kerr-Rotation der Nanostrukturen aus einer
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(Co/Pt)s-Multilage betréigt etwa ein Drittel der Kerr-Rotation von Nanostruk-
turen aus einer (Co/Pt)s-Multilage. Deshalb kann in diesen Strukturen nur maxi-
mal eine Kobaltlage magnetisch aktiv sein. Zusétzlich ist es ebenfalls moglich, dass
einzelne Nanostrukturen durch Strahlenschéiden schon komplett nichtmagnetisch
sind. Das heifit, die (Co/Pt)s-Multilagen sind zu dick, um sie mit den hier verwen-
deten Masken und Methoden {iber ihre gesamte Dicke zu strukturieren. Insgesamt
ist zu erkennen, dass bei einer (Co/Pt)s-Multilage die Strukturierungsmoglichkei-
ten mit den hier verwendeten SiO,-Partikeln mit 20 nm Durchmesser optimal aus-
genutzt werden, da die (Co/Pt),-Strukturen nach der Hohenverteilung praktisch
nur aus den Co/Pt-Bilagen bestehen und nach den Sattigungswerten das gesamte
Volumen der Strukturen magnetisch aktiv ist.

Die teilweise Zerstorung der (Co/Pt)s-Multilage zeigt sich auch in den magne-
tischen Eigenschaften der Nanostrukturen (Abb. 4.26), die hier anhand der leich-
ten Magnetisierungsrichtung untersucht werden. Bei (Co/Pt)s-Multiagen kann
mit dem experimentellen Aufbau kein longitudinales Signal nachgewiesen werden,
das heift die Magnetisierung in der schweren Richtung kann nicht untersucht wer-
den und eine Bestimmung der Anisotropie ist nicht moglich. Das Koerzitivfeld
der Strukturen aus (Co/Pt)s-Multilagen ist deutlich geringer als fiir die (Co/Pt)s-
und (Co/Pt),-Multilagen. Dies kann sowohl auf eine reduzierte Anisotropie, als
auch auf ein geringeres magnetisches Volumen zuriickzufithren sein. Die Héhen-
modulation und die Kerr-Rotation zeigen ein reduziertes magnetisches Volumen
auf etwa eine Co/Pt-Bilage fiir jedes Partikel. Bei einer Co/Pt-Bilage und kon-
stanter Anisotropie wire ein superparamagnetisches Verhalten der Punkte, mit
KV/kgT = 25, zu erwarten, wenn die Anisotropie der (Co/Pt)s-Multilagen ver-
wendet wird. Aufgrund der gemessenen Magnetisierungskurve miissen die Partikel
zum Teil aus zwei Co/Pt-Bilagen bestehen, mit einer, im Vergleich zu Strukturen
aus (Co/Pt)s-Multilagen, durch Strahlenschidden reduzierten Anisotropie.

In der schweren Richtung kann die Magnetisierung der (Co/Pt)s und (Co/Pt)4-
Strukturen jeweils nicht gesittigt werden. Die Anisotropie betridgt also minde-
stens 0,35 MJ/m3. Eine Skalierung der S#ttigungswerte mit gleichen Faktoren wie
in der leichten Richtung hat sich bei (Co/Pt)s-Strukturen als ungeeignet erwie-
sen (sieche oben). Deshalb wird nur die untere Grenze der Anisotropie aus der
schweren Richtung verwendet. Die Hysteresen der Nanostrukturen aus (Co/Pt)s-
und (Co/Pt),-Multilagen zeigen ein fast identisches Verhalten (Abb. 4.26). Bei
einer Zunahme des magnetischen Volumen wire anzunehmen, dass ein hoheres
Koerzitivfeld beobachtet wird. Zum Verstdndnis dieser dhnlichen Koerzitivfelder
wird der gesamte Bereich des Schaltens der Nanostrukturen genauer untersucht.
Das Schalten der (Co/Pt)s- und (Co/Pt)s-Nanostrukturen erfolgt iiber einen re-
lativ breiten Feldbereich zwischen poH = 0 und 300mT (Abb. 4.27). Mogliche
Ursachen fiir eine breite Verteilung des Schaltfeldes sind lokale Fluktuationen der
Anisotropie, wie von Thomson, Hu und Terris [82] fiir 50-500 nm grofle Struk-
turen aus Co/Pd-Multilagen vorgeschlagen, und eine Verteilung des Schaltfeldes
durch die GroBenverteilung der Nanopartikel (Abb. 4.21a). Zur Untersuchung der
Ursachen dieses breiten Schaltverhaltens wurde die Schaltfeldverteilung fiir die
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(Co/Pt)s- und (Co/Pt),-Multilagen untersucht (Abb. 4.27). Die Schaltfeldver-
teilung wird durch die Ableitung der Hysterese nach dem Feld bestimmt. Der
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Abbildung 4.27.: Vergleich der gemessenen Schaltfeldverteilung der (Co/Pt)a- (oben)
und (Co/Pt)4-Nanostrukturen (unten) in Abbildung 4.23 mit einer nach Ref. [85] berech-
neten Schaltfeldverteilung aus der Grofienverteilung der Nanostrukturen (Abb. 4.20).
In rot ist jeweils die berechnete Verteilung fiir die summierte Kobaltdicke aller Lagen
gezeigt. Fiir (Co/Pt)2-Strukturen ist in blau die berechnete Verteilung einer einzelnen
Kobaltlage gezeigt.

Schaltfeldverlauf der (Co/Pt)s- und (Co/Pt)s-Nanostrukturen ist sehr &hnlich
(Abb. 4.27), wobei fiir (Co/Pt),-Strukturen ein geringfiigig schérferer Verlauf be-
obachtet wird. Die mittleren Schaltfelder sind mit jeweils pgH = 190 £ 20mT
identisch und entsprechen den Koerzitivfeldern der Magnetisierungskurven (Abb.
4.26). Die gleichen Koerzitivfelder konnen sowohl auf eine geringere Anisotro-
pie der (Co/Pt)s-Nanostrukturen als auch auf ein gleiches magnetisches Volu-
men durch unabhéngige Kobaltlagen zuriickzufithren sein (Abschnitt 2.1.2). Die
Einfliisse dieser Groflen auf die Schaltfeldverteilung werden durch einen Vergleich
mit berechneten Verteilungen untersucht (Gl. 2.10). Die Schaltfeldverteilung der
(Co/Pt)s-Strukturen wurde unter der Annahme berechnet, dass das gesamte Volu-
men des Kobalts und nur die Hélfte des Volumens in den magnetischen Nanostruk-
turen zur Anisotropieenergie KV beitriagt. Dazu wurde der Sharrock-Formalismus
(Abschnitt 2.1.2) zur Berechnung der Schaltfelder aus der Anisotropie, dem Volu-
men der Partikel und der Temperatur benutzt [85]. Die Anisotropie wird als freier
Parameter variiert und die Grofenverteilung der Nanostrukturen (Abb. 4.21a)
wird zur Bestimmung der Schaltfeldverteilung eingesetzt.

Die berechnete Schaltfeldverteilung der (Co/Pt)s-Nanostrukturen trifft den Ver-
lauf der gemessenen Verteilung sehr gut (Abb. 4.27). Die Ubereinstimmung der
berechneten und gemessenen Schaltfeldverteilung zeigt, dass die Annahmen be-
rechtigt sind, die zur Berechnung der Schaltfeldverteilung gemacht wurden. Da-
bei wurde eine Anisotropie von 0,49 MJ/m3 verwendet, die etwa genauso grofl
wie die Anisotropie des entsprechenden Films von 0,52 MJ/m? ist, die aus der
schweren Magnetisierungsrichtung bestimmt wurde (Abb. 4.23b). Das heifit, die
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Anisotropie des Films bleibt wiahrend der Strukturierung erhalten. Zum Vergleich
wurde versucht, die Schaltfeldverteilung mit der Dicke einer einzelnen Kobaltlage
zu berechnen (Abb. 4.27). Dadurch wird eine breitere Verteilung erzeugt als ge-
messen wurde, fiir die eine unrealistisch hohe Anisotropie von 0,76 MJ/m? notig
ist, um das Koerzitivfeld zu reproduzieren. Die (Co/Pt),-Multilage verhélt sich
wie eine magnetische Einheit mit einer Gesamtdicke, die der Summe der einzel-
nen Kobaltlagen entspricht. Eine zusétzliche Verteilung der Anisotropie in dem
Film, die zu einer Verbreiterung der Schaltfeldverteilung fithrt, wiirde die Uberein-
stimmung mit dem gemessenen Schaltverhalten verschlechtern. Im Gegensatz zu
Arbeiten, bei denen eine Verteilung der Anisotropie zu einer Schaltfeldverteilung
mit einer Breite im Bereich des Koerzitivfeldes fiihrt [82], entspricht der Durch-
messer der Strukturen in dieser Arbeit weniger als zwei Kristalliten des Films
(Abschnitt 3.4.1). Durch diese kleineren Strukturen wird nur eine Verteilung der
Anisotropie durch unterschiedliche Kristallite in den Strukturen vernachléssigbar.
Unterschiede in der Koordination der Kobaltatome und eine Verteilung verspan-
nungsinduzierter Anisotropie durch lokal unterschiedliches Wachstum der Kobalt-
lagen, wie in Ref. [82] als mogliche Ursachen fiir eine Verteilung der Anisotropie
vorgeschlagen, sollten hier ebenfalls beobachtet werden. Da keine zusétzliche Ver-
breiterung der Schaltfeldverteilung beobachtet wird, kénnen diese Einfliisse auf die
Anisotropie ausgeschlossen werden. Diese Eigenschaften der Anisotropie decken
sich mit der Diskussion der Ursachen der Anisotropie der Multilagen (Abschnitt
3.4.2), die haupséchlich Unterschiede der Kristallstruktur der Filme und Eigen-
schaften der Grenzflichen als Ursachen der Anderungen der Anisotropie durch die
verschiedenen Herstellungsmethoden zeigt.

Die gemessene Schaltfeldverteilung der (Co/Pt)-Nanostrukturen ist breiter als
die berechnete Schaltfeldverteilung mit einer Kobaltdicke, die vier Co/Pt-Bilagen
entspricht (Abb. 4.27). Die Anisotropie wurde dabei anhand des Maximums der
Verteilung zu 0,34 MJ/m? bestimmt, was 31% unterhalb des Wertes der (Co/Pt)s-
Strukturen liegt. Die Anisotropie ist etwas kleiner als die Untergrenze der Aniso-
tropie, die aus der schweren Magnetisierungrichtung bestimmt wurde. Das heifit,
dieser Wert der Anisotropie ist moglich. Die deutliche Anderung der Anisotro-
pie und die breitere Schaltfeldverteilung konnte dadurch erklédrt werden, dass bei
einigen Nanostrukturen erste Strahlenschéiden und damit eine Anderung der Ani-
sotropie fiir einzelne Strukturen beobachtet wird. Allerdings wiirde die Schaltfeld-
verteilung, die fiir (Co/Pt)s-Strukturen berechnet wurde, besser mit der gemes-
senen Verteilung iibereinstimmen, als die Berechnung mit vier Kobaltlagen, die
eine magnetische Einheit bilden. Dabei wire die Anisotropie der Strukturen etwa
genauso grofl wie die Anisotropie der zugrundeliegenden (Co/Pt)s-Multilage. Der
Grund fiir ein Schaltverhalten mit der Kobaltdicke von zwei Co/Pt-Bilagen konnte
eine rein paarweise Austauschkopplung der Kobaltlagen iiber die Zwischenlage (in-
terlayer exchange) sein. Diese Eigenschaft der Zwischenlagen-Austauschkopplung
wurde bisher nicht diskutiert und sollte an weiteren Proben mit geéinderter Lagen-
struktur, zum Beispiel (Co/Pt)s;-Multilagen mit gleicher Lagenfolge, oder durch
Messungen mit gednderter Temperatur iiberpriift werden.
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Zusammenfassend konnen durch die in diesem Abschnitt diskutierten SiOs-
Nanopartiklen als Masken magnetische Nanostrukturen mit senkrechter leichter
Magnetisierungsrichtung und einem Durchmesser von etwa 20 nm bei einem mitt-
leren Abstand von 70 nm hergestellt werden. Die maximal erreichbare Hohe die-
ser Nanostrukturen wird durch (Cog 7nm/Pta,onm)s-Multilagen erreicht, was einem
Verhaltnis Hohe zu Durchmesser von 1:2 entspricht.

4.3.3. Magnetische Punktgitter mit 30 nm mittlerem Abstand

Die Herstellung von magnetischen Nanostrukturen erlaubt die Untersuchung gré-
Benabhéngiger Figenschaften der Strukturen. Im vorhergehenden Abschnitt wurde
das Volumen der Nanostrukturen durch die Héhe der magnetischen Partikel va-
ritert. In diesem Abschnitt wird auf den Einfluss der lateralen Ausdehnung der
Partikel auf die magnetischen Eigenschaften eingegangen. Dazu werden Micel-
len mit einem AuBlendurchmesser von etwa 30 nm und einem SiOs-Kern mit etwa
13nm Durchmesser [E1] benutzt (Abb. 4.28a).
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Abbildung 4.28.: SEM-Aufnahme und -Auswertung von SiOs-Micellenkernen mit
einem Durchmesser von 13nm und mittleren Abstand von 30nm auf einem Co/Pt-
Multilagenfilm. a) SEM-Aufnahme und b) Gréflenverteilung von SiOs-Micellenkernen
auf einem Co/Pt Multilagenfilm (Balken) und Anpassung durch eine doppelte Normal-
verteilung (Linie).

Die Polymerhiille der Micellen wird, unter gleichen Bedingungen wie bei den
zuvor diskutierten SiO9-Partikeln, in einem Sauerstoffplasma vollstdndig entfernt
und die Kerne bleiben gut getrennt auf der Oberfliche der Co/Pt-Multilage zuriick
(Abb. 4.28a). Neben Kernen mit einem Durchmesser von etwa 13 nm sind auch
kleinere Partikel in der SEM-Aufnahme (Abb. 4.28a) zu erkennen. Die kleineren
Partikel haben eine deutlich geringere Fléachenfiillung als die groleren und werden
beim senkrechten Ionenétzen entfernt (Abb. 4.30a), so dass sie die integralen Mes-
sungen der Magnetisierung nicht beeinflussen. Die Fléchenfiillung der SiO, Par-
tikel wird, wie weiter oben (Abschnitt 4.3.1) beschrieben, aus SEM-Aufnahmen
zu 21% bestimmt und ist damit knapp 50% hoher als bei den SiO,-Partikeln
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mit 20nm Durchmesser. Die Verteilung des Durchmessers der Kerne wird, wie
weiter oben (Abschnitt 4.3.1) beschrieben, aus der SEM-Aufnahme (Abb. 4.28)
bestimmt. Die Verteilung des Durchmesser wurde mit der Summe aus zwei Nor-
malverteilungen angepasst (Abb. 4.28b). Der mittlere Durchmesser der Partikel
ist in der Anpassung 13,7 nm mit einer Breite der Verteilung von 3,3nm. Der
Durchmesser betriagt also etwa 67% des Durchmessers der zuvor untersuchten
SiOy-Partikel. Die zusétzlich auftretenden kleineren Kerne haben einen mittleren
Durchmesser von 7,7nm bei einer Breite der Verteilung von 1,7 nm.

Die Hohe der SiO,-Partikel kann hier nicht aus der Auswertung der AFM-
Aufnahmen, die weiter oben (Abschnitt 4.3.1) beschrieben wurde, bestimmt wer-
den, da die Nanopartikel mit Zwischenrdumen von etwa 17nm Breite zu nahe
zusammen liegen, um mit einer AFM-Spitze mit einem Durchmesser von etwa
20 nm das Substrat zwischen den Kernen zu erreichen. Zur Abschiatzung der Héhe
wird das Histogramm der AFM-Aufnahme verwendet (Abb. 4.29). Die Héhen in
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Abbildung 4.29.: AFM-Histogramme von SiOs-Micellenkernen und Co/Pt-Partikeln
mit einem Durchmesser von 13nm und mittleren Abstand von 30 nm.

einer AFM-Aufnahme der SiO,-Partikel variieren um etwa 10nm. Dieser Wert
ist dhnlich zum Durchmesser der Partikel, kann jedoch nur als untere Grenze fiir
die Hohenmodulation durch die SiOs-Kerne gewertet werden. Eine AFM-Spitze
mit 20 nm Durchmesser dringt zwischen zwei Kugeln mit einem Durchmesser von
14nm und einem Zwischenraum von 17 nm nur etwa 9nm tief ein. Die gemes-
sene Hohenmodulation stimmt mit diesem berechneten Wert gut iiberein, so dass
von kugelféormigen SiOq-Partikeln mit einem Durchmesser von 14 nm ausgegangen
werden kann.

Die magnetischen Nanostrukturen werden aus (Cog 7 nm/Pt2nm)2-Multilagen her-
gestellt. Die Struktur der SiOs-Partikel wird durch Ionenétzen unter senkrechtem
Einfall auf den Film iibertragen (Abb. 4.15), wie in einer SEM-Aufnahme nach
Tonendtzen zu erkennen ist (Abb. 4.30a). Die Ionendosis wurde genauso wie bei
den zuvor diskutierten (Co/Pt)s-Strukturen mit 20 nm Durchmesser gewéhlt. Die
kleineren Partikel, die vor dem lonenétzen beobachtet wurden (Abb. 4.28a), sind
durch das lonenétzen fast vollsténdig entfernt (Abb. 4.30a). Die Flidchenfiillung
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der Partikel betrigt 19% und ist damit im Vergleich zu den SiOs-Partikeln nur
leicht zuriickgegangen. Die mittleren Abstdnde der Partikel sind nach dem Ionen-
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Abbildung 4.30.: SEM-Aufnahme und -Auswertung von Co/Pt-Nanostrukturen nach-
dem die SiOy-Maske (Abb. 4.28) durch Ionenétzen in den darunterliegenden Film tibert-
ragen wurde. a) SEM-Aufnahme und b) Groflenverteilung von Co/Pt-Nanostrukturen
[Balken| und Anpassung durch eine doppelte Normalverteilung (Linie).

dtzen unverdndert, wie auch durch GISAXS-Messungen bestétigt wird. Der mitt-
lere Durchmesser der Co/Pt-Partikel wird aus der Verteilung der Partikeldurch-
messer zu 12,4nm, mit einer Breite der Verteilung von 3,1 nm, bestimmt (Abb.
4.30b). Der mittlere Durchmesser nimmt durch préferentielles Ionenétzen an den
Réndern [192] um etwa 1 nm ab. Bei SiOq-Partikeln mit 20 nm Durchmesser wurde
bei gleicher Tonendosis eine dhnliche Abnahme des Partikeldurchmessers beobach-
tet. Die Breite der Verteilung nimmt durch das Ionenétzen fiir beide Gréfien
der SiO,-Partikel leicht ab. Die Abnahme des Durchmessers zeigt, dass die Pro-
zesse bei der Strukturierung durch Ionenétzen gleich sind. Die Hohe der Co/Pt-
Strukturen nach Ionenétzen kann aus dem Histogramm von AFM-Aufnahmen
abgeschitzt werden (Abb. 4.29). Die Co/Pt Strukturen haben nach der Breite
des Histogramms eine Hohe von etwa 6-7nm. Das heifit, die Hohe der Struk-
turen ist etwa genauso grofl wie die Dicke der (Co/Pt)s-Multilagen von 6,4 nm.
Deshalb sind Multilagen mit zwei Co/Pt-Bilagen das Maximum der mdoglichen
Strukturhche mit diesen Micellenkernen. Die Hohe der Partikel ist um etwa 6 bis
7nm zuriickgegangen, etwas mehr als bei den SiOs-Partikeln mit 20 nm Durch-
messer, deren Hohe um etwa 5 nm zuriickgeht.

Die Flichenfiillung spiegelt sich in der Anderung der magnetooptischen Signale
durch das Ionenétzen wieder (Abb. 4.31). Die polare Kerr-Rotation ist nach dem
Ionenétzen auf 12% des Wertes des Films zuriickgegangen (Abb. 4.31a). Die
Hohe der Strukturen zeigt, dass beide Lagen des Films in den Strukturen vor-
handen sind. Die Flédchenfiillung, die sich aus der Kerr-Rotation ergibt, kann
deshalb auf einen reduzierten magnetisch aktiven Durchmesser im Vergleich zum
Durchmesser, der aus SEM-Aufnahmen bestimmt wurde, zuriickgefiihrt werden.
Aus dem Verhéltnis der relativen Kerr-Rotation zur Flachenfiillung der Co/Pt-
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Nanopartikel aus SEM-Aufnahmen kann der magnetisch aktive Durchmesser der
Nanostrukturen zu 9,5 nm abgeschéitzt werden. Allerdings muss auch hier bertick-
sichtigt werden, dass die Kerr-Signale von einer Plasmonenresonanz der Struktu-
ren beeinflusst werden konnen.

a) b)
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Abbildung 4.31.: Ummagnetisierungskurven der Co/Pt-Nanostrukturen bei un-
terschiedlicher Ionendosis. Messungen in einem a) senkrechten Feld (polare Kerr-
Rotation). Die Hysterese Co/Pt-Strukturen ist um einen Faktor 5 vergrofiert darge-
stellt (Achse rechts). b) Messungen in einem Feld in der Probenebene (longitudinale
Kerr-Elliptizitét).

In beiden Ummagnetisierungskurven ist eine reversible Magnetisierung, das
heifit, eine Ummagnetisierung ohne Hysterese, zu erkennen (Abb. 4.31). Die
Probenebene ist nach dem Ionenétzen die schwere Magnetisierungsrichtung ge-
blieben, da die Magnetisierung in dieser Richtung spéter gesittigt wird. In der
schweren Richtung ist, unter Beriicksichtigung der reduzierten Kerr-Signale, eine
grofere Steigung der Magnetisierung bei kleinen Feldern bis etwa 100 mT als bei
dem entsprechenden Film zu erkennen (Abb. 4.31b). Die Magnetisierung ist je-
doch auch bei den hochsten Feldern von etwa 500 mT noch nicht geséttigt und
dreht mit einer geringeren Steigung als bei kleinen Feldern in die schwere Magne-
tisierungsrichtung. Der Ubergang zwischen hoher und niedriger Steigung ist flie-
Bend und lésst sich mit einer Kriimmung der Magnetisierungskurve beschreiben.
Unterschiedliche Steigungen der Magnetisierungskurve in der schweren Richtung
sind ein Indiz fiir unterschiedliche magnetische Systeme auf der Oberfliche. Hier
konnen durch die Gréenverteilung der SiOs-Masken unterschiedlich stark vom
Ionenétzen beeinflusste Strukturen entstehen, die verschiedene Anisotropien ha-
ben und damit eine gekriimmte Magnetisierungskurve in der schweren Richtung
verursachen. Dementsprechend wurden bei zwei Bereichen mit unterschiedlicher
Anisotropie zwei Steigungen der Magnetisierungskurve in der schweren Magneti-
sierungsrichtung gefunden (Abb. 4.23).

Bereits mit der Anisotropie des Films ist das Verhéltnis von Anisotropieenergie
KV zu thermischer Energie kgT' bei Raumtemperatur und unter Verwendung des
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mittleren Durchmesser der Strukturen aus SEM-Aufnahmen nur etwa 22. Das
heifit, die Strukturen sind superparamagnetisch, da maximal die Anisotropie des
Films zu erwarten ist. Die reversible Ummagnetisierung in einem senkrechten
Feld ist demnach durch ein superparamagnetisches Verhalten der Nanostrukturen
zu erkldren. Die Ummagnetisierungskurven der Co/Pt-Strukturen in einem senk-
rechten Feld und einem Feld in der Probenebene zeigen einen anisotropen Super-
paramagnetismus mit senkrechter leichter Richtung. Fiir eine Temperatur von
etwa 230 K oder einer Messung mit einer Frequenz der Ummagnetisierung von
etwa 10Hz ist ein Ubergang zu ferromagnetischem Verhalten zu erwarten, das
heifit, die Strukturen wéaren zum Beispiel fiir Tieftemperatur-Anwendungen bei
der Temperatur von fliisssigem Helium ferromagnetisch mit einer senkrechten leich-
ten Magnetisierungsrichtung.

Die Strukturen mit einer Héhe von 6-7nm und einem Durchmesser von 12,4 nm
konnen durch Kreisscheiben mit einem Verhiltnis der Hohe zum Durchmesser
von 1:2 beschrieben werden. Dadurch ergibt sich eine auf knapp 30% reduzierte
Formanisotropie von Kobalt [195] von etwa 0,4 MJ/m3. Aufgrund der reduzierten
Formanisotropie konnte die Volumenanisotropie von Filmen ausreichen, die mit-
tels ECR-Ionenstrahlzerstauben hergestellt wurden, um eine senkrechte leichte
Magnetisierungsrichtung der Strukturen zu erzeugen. Das magnetische Streufeld
solcher Strukturen ware deutlich hoher als fiir Multilagen, da sie vollstdndig aus
Kobalt bestehen. Allerdings kann abgeschétzt werden, dass die Anisotropieenergie
bei einem Durchmesser der Strukturen von 13 nm nur etwa fiinfmal so grof3 wie die
thermische Energie bei Raumtemperatur ist. Das heifit, die Strukturen wéren su-
perparamagnetisch. Allerdings wéren sie aufgrund der hohen Streufeldmodulation
fiir Tieftemperatur-Anwendungen gut geeignet.

Zusammenfassend wurde mit den in diesem Abschnitt diskutierten SiOo-Parti-
keln als Maske das superparamagnetsiche Limit fiir Punktgitter aus den hier ver-
wendeten Co/Pt-Multilagen erreicht. Die senkrechte leichte Magnetisierungsricht-
ung der Co/Pt-Multilagen bleibt dabei erhalten. Ein ferromagnetisches Verhalten
kann fiir Tieftemperaturmessungen und héhere Frequenzen des Umschaltens er-
wartet werden.



5. Zusammenfassung und Ausblick

Co/Pt-Multilagenfilme

Im Rahmen dieser Arbeit wurden Co/Pt-Multilagenfilme mit senkrechter leichter
Magnetisierungsrichtung hergestellt. Die strukturellen Eigenschaften der Filme
wurden untersucht und in Bezug zu den magnetischen Eigenschaften gesetzt. Beim
ECR-Ionenstrahlzerstduben wachsen die Filme mit starker (111)-Textur von Pla-
tin und (0001)-Textur von Kobalt, was sich in der grofen Volumenanisotropie
der Filme von 0,43 MJ/m? widerspiegelt. Aufgrund der starken Durchmischung
der Grenzflachen, die mittels Strukturuntersuchungen nachgewiesen wurde, ist die
Grenzfliichenanisotropie mit 0,29 mJ/m? die Geringste der diskutierten Filme. Bei
Co/Pt-Filmen, die mittels Magnetron-Plasmazerstduben hergestellt wurden, ist
die Grenzflachenanisotropie grofler und die Volumenanisotropie kleiner, was jeweils
auf scharfere Grenzflachen und teilweises fcc-Wachstum mit zunehmender Kobalt-
dicke zuriickgefithrt wird. Bei Filmen, die mittels Magnetron-Plasmazerstauben
auf einer ECR-Wachstumslage hergestellt wurden, wird die hochste Grenzflachena-
nisotropie (0,55 mJ/m?) gefunden, wihrend sich die effektive Volumenanisotropie
durch die ECR-Wachstumslage nicht d&ndert. Die hohere Grenzflichenanisotropie
ist auf eine stirkere (111)-Textur und geringere Rauigkeit der Pt-Wachstumslage
zuriickzufiihren.

Die Reorientierung der leichten Magnetisierungsrichtung von senkrecht nach in
der Ebene erfolgt fiir alle Herstellungsmethoden {iber eine gekippte leichte Ma-
gnetisierung, wie jeweils an der Anisotropie zweiter Ordnung zu erkennen ist. Die
Breite des Bereichs mit gekippter Magnetisierung héangt stark von der Herstel-
lungsmethode ab und ist fiir Filme, die mittels Magnetron-Plasmazerstduben auf
einer ECR-Wachstumslage gewachsen werden am breitesten. Im Rahmen dieser
Arbeit wurde erstmals die Doménenstruktur einer gekippten leichten Magneti-
sierungsrichtung untersucht und mit dem lange bekannten Doménenzerfall von
Co/Pt-Multilagen in Verbindung gebracht (Abschnitt 3.1.3). Dieser Zusammen-
hang ist nicht zwingend, wie in Abschnitt 3.3.2 diskutiert wurde.

Die Doménenstruktur der gekippten Magnetisierung von Co/Pt-Multilagen kann
durch Korner im Film stabilisiert sein. Um den Einfluss der Kornigkeit auf die
gekippte Doménenstruktur zu untersuchen ist ein Vergleich mit einkristallinen
Systemen mit gekippter leichter Magnetisierungsrichtung sinnvoll, am nahelie-
gendsten wéren dabei Kobaltfilme auf Pt(111), bei denen bereits mittels MOKE-
Untersuchungen eine gekippte Magnetisierungsrichtung nachgewiesen wurde [70].

Ein Parameter, der fiir die Anisotropie von Co/Pt-Multilagen entscheidend sein
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kann ist die Temperatur, wie etwa von Stamps et al. [65] gezeigt werden konnte.
Da die Filme und Nanostrukturen, die in dieser Arbeit vorgestellt wurden, auch
fiir Tieftemperatur-Messungen genutzt werden sollen, ist eine Untersuchung der
temperaturabhédngigen magnetischen Eigenschaften sinnvoll.

Zusammenfassend wurden die Eigenschaften von Co/Pt-Multilagenfilmen bei
Raumtemperatur in dieser Arbeit systematisch untersucht. Insbesondere wurde
der Zusammenhang zwischen Herstellungsmethoden und magnetischen Eigenschaf-
ten diskutiert. In zukiinftigen Arbeiten kénnen Co/Pt-Multilagen mit senkrechter
leichter Richtung routineméfig hergestellt werden, wobei die magnetischen und
magnetooptischen Eigenschaften hauptséchlich zur Kontrolle der Filmzusammen-
setzung bendtigt werden.

Magnetische Nanostrukturen

In dieser Arbeit wurden neuartige Methoden zur Herstellung magnetischer Nano-
strukturen mittels Masken aus Blockcopolymer-Micellen eingefiihrt und erfolg-
reich magnetische Lochgitter und Punktgitter hergestellt. Durch die Deposition
von Co/Pt-Filmen auf Micellen und Ionenétzen unter streifendem Einfall wurden
magnetische Lochgitter mit leichter Magnetisierungsrichtung senkrecht zur und in
der Probenebene hergestellt. Die Anderungen in den Ummagnetisierungskurven
der Lochgitter und Filme auf Micellen mit leichter Richtung in der Ebene konn-
ten durch Untersuchungen der magnetischen Mikrostruktur erklart werden. Fiir
Lochgitter mit senkrechter leichter Magnetisierungsrichtung wird in einem senk-
rechten Feld eine gescherte Hysterese beobachtet. Dieses Schaltverhalten wird mit
einem Doménenzerfall der Magnetisierung und einer geringeren Doméanenwand-
beweglichkeit erkldrt. Als alternativer Ansatz wurden Lochgitter durch Ionen-
dtzen unter senkrechtem Einfall hergestellt. Dabei wurde eine Reorientierung
der leichten Magnetisierungsrichtung durch den Ionenbeschuss mit einer Ionen-
energie von 2keV beobachtet. Zur Herstellung magnetischer Punktgitter wur-
den Filme mit einer senkrechten leichten Magnetisierungsrichtung verwendet. Es
konnte gezeigt werden, dass Punktgitter in einer weichmagnetischen Matrix die
Ursache fiir ein zweistufiges Schalten bei Strukturen ist, bei denen nur eine von
zwei Co/Pt-Bilagen abgetragen wurde. Die magnetischen Punktgitter bestehen
aus eindoménigen Strukturen, die eine dhnliche Anisotropie wie die zugrunde lie-
genden Filme haben. Durch eine Variation der Lagenzahl der Co/Pt-Multilagen
konnte gezeigt werden, dass die Filmdicke, die mit den in Abschnitt 4.3.2 verwen-
deten Micellenkernen strukturiert werden kann, etwa die Héalfte des Durchmessers
der SiO9-Kerne betragt.

Die gefundene Schaltfeldverteilung der (Co/Pt)s-Punktgitter konnte mit einer
konstanten Anisotropie und der Groflenverteilung der Nanostrukturen beschrie-
ben werden. Allerdings wurde bei der Analyse der Schaltfeldverteilung von Struk-
turen aus (Co/Pt),-Multilagen eine dhnliche Verteilung wie bei Strukturen aus
(Co/Pt)e-Multilagen beobachtet. Dieses gleichartige Schaltverhalten kann nicht
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mit der gleichen Anisotropie und doppeltem Volumen erkléart werden.

Als mogliche Erklarungen wurden dabei eine Anisotropieverteilung der (Co/Pt)4-
Strukturen durch Strahlenschidden oder eine rein paarweise Zwischenlagen-Kopp-
lung in den Multilagen vorgeschlagen. Zur Unterscheidung dieser Ursachen kann
die Temperatur- oder Frequenzabhéngigkeit des Schaltverhaltens dienen, da sie
eine Trennung der Einfliisse von magnetischem Volumen und Anisotropie erlaubt.
Zusétzlich kann eine Variation der Filmzusammensetzung oder Lagenzahl Auf-
schluss iiber die Ursachen des Schaltverhaltens der Punktgitter geben.

Bei magnetischen Punktgittern mit 12 nm Strukturdurchmesser wurde in dieser
Arbeit das superparamagnetische Limit erreicht. Da die Kobaltdicke bereits am
Maximalwert der Anisotropie multipliziert mit der Kobaltdicke gew&hlt wurde,
kann keine weitere Erhohung der Anisotropieenergie KV erreicht werden. Die
Gesamtdicke der (Co/Pt),-Multilage ist herstellungsbedingt bereits am oberen
Limit der Strukturhohe, so dass eine Erhohung der Anzahl der Co/Pt-Bilagen
nicht moglich ist. Eine Verringerung der Dicke der Pt-Zwischenlagen bzw. ein
hoheres Verhéltnis zwischen Kobalt- und Platindicke kann durch zusétzliches ma-
gnetisches Volumen in den Strukturen ein ferromagnetisches Verhalten bei Raum-
temperatur unterstiitzen. Ein weiterer Ansatz fiir hohere Strukturen und damit
mehr magnetisches Volumen ist die Verwendung von Micellenkernen, die gegen
Ionenétzen eine hohere Widerstandsfihigkeit zeigen. Dazu sind Experimente mit
V,0s5-Kernen sowie chemisch verstiarkten Kernen in Arbeit.

Sowohl fiir die Feldmodulation in einem 2DEG als auch fiir eine potentielle
Anwendung als Speichermedium ist eine Erhchung der Ordnung der Micellen
von grofer Bedeutung. Es konnte bereits von Glass et al. [177] gezeigt wer-
den, dass durch Vorstrukturierung der Substrattopographie eine Verbesserung
der langreichweitigen hexagonalen Ordnung von Blockcopolymer Micellen erreicht
werden kann. Im Rahmen dieser Arbeit wurden hauptsachlich die Moglichkeiten
der Herstellung von Nanostrukturen mittels Blockcopolymer Micellen untersucht.
Nachdem diese Moglichkeiten systematisch untersucht wurden, wird inzwischen,
gemeinsam mit der Gruppe Wachstum am Institut fiir Angewandte Physik der
Universitdt Hamburg, an Methoden zur mesoskopischen Vorstrukturierung ge-
arbeitet, um die Ordnung der Nanostrukturen fiir potentielle Anwendungen zu
verbessern.

Fiir die Feldmodulation in einem zweidimensionalen Elektronengas (2DEG)
kommen alle vorgestellten Nanostrukturen mit senkrechter leichter Magnetisier-
ungsrichtung in Frage. Fiir maximale Feldmodulationen ist die Flachenfiillung fiir
ein Lochgitter etwa 60% und fiir ein Punktgitter etwa 40% [51]. Die in dieser
Arbeit prisentierten Lochgitter haben eine Flichenfiillung um 50%, liegen also
nahe an der Zielsetzung fiir eine hohe Feldmodulation. Die Punktgitter haben
dagegen eine Fldchenfiillung zwischen 15 und 20%, also nur etwa die Hélfte des
angestrebten Wertes. Deshalb sind die Lochgitter fiir die Feldmodulation in einem
2DEG besser geeignet und werden fiir entsprechende Experimente verwendet.

Weitere interessante Fragestellungen ergeben sich aus den magnetischen und
strukturellen Eigenschaften von Punkt- und Lochgittern nach senkrechten Io-
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nenétzen: Die Reorientierung der leichten Magnetisierungsrichtung bei 2keV lo-
nenenergie, die bei 500 eV nicht beobachtet wird, legt eine Untersuchung des Ein-
flusses des Tonenbeschusses auf Co/Pt-Multilagen in diesem Energiebereich nahe,
die wichtige Informationen zur Strukturierung von Multilagen mittels Ionendtzen
liefern kann. Der Einfluss von Ionenbeschuss auf Co/Pt-Multilagen wurde bisher
nur fiir lonenenergien iiber 20keV untersucht [187-189]. Um die Mechanismen,
die zu abnehmenden Strukturhéhen bei Punktgittern mit zunehmender Ionen-
dosis fithren, genauer zu verstehen, wurden bereits erste Untersuchungen zum Io-
nenétzen mit simultanen Messungen der Kleinwinkel-Rontgenstreuung unter strei-
fendem Einfall (GISAXS) an der ESRF in Grenoble durchgefiihrt. Dabei wurde
der Ubergang von SiOy-Partikeln zu Co/Pt-Strukturen und bei weiter steigender
Dosis ein Verschwinden der Strukturen beobachtet. Weiterfiithrende Untersuchun-
gen zum lonenétzen mit simultanen GISAXS-Messungen sind in Vorbereitung.
Aufgrund des Schaltverhaltens der Punkt- und Lochgitter mit senkrechter leich-
ter Magnetisierungsrichtung sind ortsaufgeloste Untersuchungen der senkrechten
Magnetisierung der Nanostrukturen in einem Magnetfeld interessant. Dazu bie-
tet sich Rontgen-Holographie [196] an, da erginzend zu den hier prisentierten
Ergebnissen bereits erste Messungen zur feldabhingigen Doménenstruktur von
Co/Pt-Multilagen mit einer Auflosung besser als 50 nm an der ESRF (Grenoble)
durchgefiihrt werden konnten.

Ein interessanter Aspekt von magnetischen Lochgittern ist, dass die struktu-
rierten Gebiete durch ein Netz verbunden sind, das es erlaubt Strom durch die
Strukturen zu leiten. Arbeiten zum Magnetowiderstand von Lochgittern mit Steg-
breiten von etwa 100 nm haben bereits interessante Transporteigenschaften gezeigt
[46]. Die Lochgitter, die in dieser Arbeit hergestellt wurden, haben Stegbreiten von
10-20nm. Dadurch konnen in den Stegen sehr schmale Dominenwéande erzeugt
werden [197], so dass neuartige Magnetowiderstandseffekte, wie ein Doménen-
wandwiderstand, auftreten kénnen.

Zusammenfassend konnen mit Hilfe der hier eingefiihrten Techniken magneti-
sche Nanostrukturen am Limit des aktuellen Standes von Strukturierungstech-
niken hergestellt werden. Die magnetischen Eigenschaften der Strukturen wur-
den in dieser Arbeit ausfiihrlich untersucht. Magnetische Lochgitter bieten die
zusétzliche Moglichkeit den Magnetowiderstand zu untersuchen und sind gut fiir
die Erzeugung hoher Feldmodulationen geeignet. Bei Punktgittern konnen durch
die groBenabhéngige magnetischen Eigenschaften grundlegende Eigenschaften des
Magnetismus von Nanostrukturen untersucht werden, wie die Zusammenhénge
zwischen Schaltverhalten, Anisotropie und Strukturgréflen. Durch eine Varia-
tion des Durchmesser und mittlerem Abstand der Strukturen in den Punktgittern
kénnen zusétzlich Wechselwirkungen zwischen den magnetischen Nanostrukturen
untersucht werden. Dazu steht eine grofie Auswahl an SiO,-gefiillten Micellen zur
Verfiigung, wie in Ref. [E1] gezeigt wurde.
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A. Magnetooptische Eigenschaften
von Co/Pt-Filmen

A.1. Magnetooptische Kerr-Signale in Abhadngigkeit
von den Kobalt- und Platindicken der
Multilagen

Die magnetooptischen Eigenschaften der Co/Pt-Multilagen kénnen Aufschluss
iiber magnetischen Eigenschaften der Filme geben, wie in Abschnitt A.2 beschrie-
ben wird. Daneben werden die magnetooptischen Kerr-Signale verwendet um die
Dicke der Kobalt- und Platinlagen zu kontrollieren, wie im Folgenden beschrieben
wird. Dabei wird jeweils auf eine Fehlerangabe der Kerr-Signale verzichtet, da
zusitzlich die relative Genauigkeit der Werte durch die Auftragungen gezeigt wer-
den soll. Fiir ultradiinne Filme wird ein linearer Verlauf der Kerr-Signale mit der
dicke des magnetischen Materials erwartet (siche Abschnitt 2.3.1 und Ref. [92]).
Der linearer Verlauf der longitudinalen Kerr-Elliptizitit wird in Abb. A.1 gezeigt.
Dabei sind Filme, die mittels ECR-Ionenstrahlzerstduben und Magnetron-Plasma-
zerstdauben hergestellt wurden gemeinsam dargestellt. Die Abhéngigkeit der longi-
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Abbildung A.1.: Longitudinale Kerr-Elliptizitéit von Einzellagen mit der Kobaltdicke.
Es sind alle verwendeten Herstellungsmethoden mit unterschiedlichen Dicken der Pt-
Wachstumslage in einem Graph dargestellt. Der Verlauf wurde fiir alle Messwerte ge-
meinsam angepasst (Linie).

tudinalen Kerr-Elliptizitdt von der Kobaltdicke ist von der Herstellungsmethode
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und den Platinlagen unabhéngig, wie am identischen Verlauf fiir unterschiedli-
chen Filmsysteme zu erkennen ist (Abb. A.1). Der Verlauf der longitudinalen
Elliptizitdat wurde linear angepasst mit einem Achsenabschnitt von 16 prad und
einer Steigung von 68 prad/nm. Mit Hilfe dieser Werte kann die Kobaltdicke einer
Einzellage, unabhéngig von der Herstellungsmethode bestimmt werden.
Zusétzlich kann der Verlauf der polaren Kerr-Signale, wie an Magnetron-Filmen
auf einer ECR-Wachstumslage in Abb. A.2 gezeigt ist, zur Kontrolle der Kobalt-
dicke verwendet werden. Die polare Kerr-Elliptizitdt und -Rotation wurde jeweils
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Abbildung A.2.: Polare Kerr-Elliptizitdt und -Rotation von Pt3nm/Cotq, nm/Ptsam-
Einzellagen in Abhingigkeit von der Kobaltdicke, die mittels Magnetron-
Plasmagzerstduben auf einer ECR-Wachstumslage hergestellt wurden. Die Verldufe wur-
den jeweils linear angepasst (Linien).

linear angepasst. Dadurch ergibt sich eine Achsenabschnitt von 50prad bzw.
—40prad und eine Steigung von 542 prad/nm bzw. 348 urad/nm. Mit Hilfe die-
ser Werte kann ebenfalls die Dicke der Kobaltlage bestimmt werden. Allerdings
sind die polaren Kerr-Signale auf die Dicke der Platin-Wachstumslage sensitiv,
wie unten diskutiert wird. Zusétzlich wird die lineare Anpassung verwendet um
Kerr-Signale fiir Kobaltdicken zu extrapolieren, bei denen die Magnetisierung in
Feldern in der Probenebene von 500 mT nicht mehr geséttigt werden kann.

Fiir die polare Kerr-Elliptizitit wird eine deutliche Abhéngigkeit von der Dicke
der Platin-Wachstumslage im Dickenbereich bis etwa 15 nm gefunden (Abb. A.3).
Dabei wurde versucht die Kobaltdicke konstant zu halten, jedoch treten im Bereich
zwischen 10 und 25 nm zwei unterschiedliche Reihen von Kerr-Elliptizitdten auf,
die am ehesten auf unterschiedliche Kobaltdicken zuriickgefiihrt werden kénnen.
Die Abhéngigkeit der polaren Kerr-Elliptizitit von der Dicke der Wachstumslage
kann durch einen rein optischen Ansatz fiir die Kerr-Signale reproduziert werden
(Abb. A.3), wie in Ref. [E3] ausfiihrlich beschrieben wird. Durch diese Abhéngig-
keit von der Dicke der Wachstumslage kann, bei bekannter Kobaltdicke, die Dicke
der Platinlagen bestimmt werden.

Alternativ kann die Platindicke an Multilagen aus der Abhéngigkeit der Kerr-
Signale von der Dicke der Platin-Zwischenlage (Abb. A.4) bestimmt werden. Mit
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Abbildung A.3.: Polare Kerr-Elliptizitdt von Einzellagen in Abhéingigkeit von der
Dicke der Pt-Wachstumslage. Die Filme wurden mittels ECR-Ionenstrehlzerstduben

hergestellt. Ein berechneter Verlauf der Kerr-Elliptizitét ist eingefiigt, wie in Ref. [E3]
beschrieben.
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Abbildung A.4.: a) Polare Kerr-Rotation und b) longitudinale Kerr-Elliptizitdt von
Magnetron-Multilagen mit der Dicke der Platin-Zwischenlage.

abnehmender Dicke der Platin-Zwischenlage nimmt das Kerr-Signale von Multi-
lagen zu. Fiir Platindicken zwischen 1nm und 3nm ist der Verlauf der polaren
Kerr-Rotation (Abb. A.4a) nahezu linear. Die lineare Anpassung des Verlaufs
ergibt einen Achsenabschnitt von 2600 prad und eine Steigung von -41 prad/nm.
Bei Messungen mit einem Feld in der Probenebene kann die Magnetisierung ab
einer Dicke der Platin-Zwischenlage von etwa 2nm mit Feldern von 500 mT nicht
mehr gesittigt werden, weshalb die longitudinale Kerr-Elliptizitat ab dieser Dicke
nicht mehr bestimmt werden kann (Abb. A.4b). Zusitzlich ist eine Abweichung
der Sattigungselliptizitéit bei einer Platindicke von 0,7 nm zu beobachten. Deshalb
wurde hier auf eine Anpassung des Verlaufs verrzichtet.

Das Verhalten der Kerr-Signale von Co/Pt-Multilagen mit der Lagenzahl ist
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sowohl fiir die Strukturierung von (Co/Pt)s-Multilagen als auch fiir potentielle
Anwendungen als magnetooptischer Speicher von Interesse. Die polare Kerr-
Rotation (Abb. A.5) nimmt mit der Lagenzahl zunéchst ndherungsweise linear
zu, zwischen vier und acht Co/Pt-Bilagen éndert sich die Kerr-Rotation jedoch
kaum mehr und wird geséttigt. Fiir potentielle Anwendungen als magnetoopti-
sches Speichermedium bringt deshalb eine Lagenzahl iiber acht keine Vorteile. Bei
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Abbildung A.5.: Polare Kerr Rotation von (Cog 5 nm/Pt24 nm)-Multilagen, die mittels
ECR-Ionenstrahlzerstduben hergestellt wurden, in Abhéngigkeit von der Anzahl der
Co/Pt-Bilagen.

Nanostrukturen, die etwa aus (Co/Pt)s-Multilagen hergestellt werden (Abschnitt
4.2.2 und 4.3), wurde bei der Interpretation der Kerr-Rotation der geringe Anstieg
mit der Lagenzahl zwischen vier und acht Co/Pt-Bilagen (Abb. A.5) beriicksich-
tigt.

Insgesamt konnen die Kerr-Signale der Filme genutzt werden um die Lagen-
dicken in den Multilagen zu kontrollieren. Zusétzlich kénnen die Kerr-Signale
dazu dienen, die Dicke der Lagen, etwa nach einem Wechsel der Targets beim
[onenzerstauben, zu bestimmen. Zur Kontrolle wird dabei jeweils die Anisotropie
der Filme untersucht, die im Vergleich zu den Kerr-Signalen stéirker von der Her-
stellungsmethode abhéngig ist und vor allem von der Kobaltdicke empfindlicher
abhéngt als die Kerr-Signale. Zusétzlich werden extrapolierte Sattigungswerte
verwendet um die Anisotropie von Filmen zu bestimmen, die in der schweren
Magnetisierungsrichtung nicht geséttigt werden koénnen.

A.2. Die Voigt-Konstante von Co/Pt-Filmen

Die magnetooptischen Eigenschaften von Co/Pt-Multilagen werden wie auch die
magnetischen Eigenschaften vom Wachstum der Filme beeinflusst. Insbesondere
sind die magnetooptischen Eigenschaften von der Kristallstruktur der Kobaltlagen
abhéngig [198, 199]. AuBerdem wird eine Verstarkung der Kerr-Signale durch
polarisiertes Platin an den Grenzflichen beobachtet [200]. Daneben kann eine
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Durchmischung von Platin und Kobalt an den Grenzflichen zu einer Erhéhung
des Kerr-Signals fithren, da das magnetooptische Signal einer CoPt Legierung im
allgemeinen hoher ist, als das anteilige Signal des legierten Kobalts [62, 201].

Zur Beschreibung des Kerreffekts wird eine rein optische Beschreibung mit
Voigt-Konstante Q) als Nebendiagonaleintréige des dielektrischen Tensors benutzt
(Abschnitt 2.3.1). Die Linearisierung dieses Matrixformalismus fiir diinne magne-
tische und nichtmagnetische Lagen ergibt vereinfachte analytische Formeln zur
Berechnung der Kerr-Signale [101, 202] und erméglicht eine lineare Anpassung der
Kerr-Signale. Details zu den Berechnungen wurden bereits in einer Arbeit zum
Thema der magnetooptischen Eigenschaften von Co/Pt-Filmen, die mittels ECR-
Ionenstrahlzerstduben und Magnetron-Plasmazerstauben hergestellt wurden, be-
schrieben [E3].

Eine der auffélligsten magnetooptischen Eigenschaften von ultradiinnen Kobalt-
filmen ist ein Vorzeichenwechsel der polaren Kerr-Elliptizitdt mit der Dicke der
Wachstumslage (Abb. A.3). Dieser Verlauf kann mit dem Volumenwert von Kobalt
als Voigt-Konstante nicht durch eine Simulation reproduziert werden. Deshalb
wurde eine Methode entwickelt, um die Voigt-Konstante der Filme experimentell,
mit moglichst wenigen zusétzlichen Parametern, zu bestimmen. Dazu wird die
Platin-Wachstumslage so dick gewihlt, dass kein Licht mehr am Substrat reflek-
tiert wird (> 60nm) und die Kobaltdicke und Platin-Decklagendicke von Filmen
mit einer einzelnen Kobaltlage variiert. Aus den Kerr-Signalen solcher Proben
wird die kombinierte Voigt-Konstante des Kobalts und der Platin-Grenzflache
mit Hilfe der Linearisierung fiir jeweils eine diinne nichtmagnetische und magne-
tische Lage bestimmt [202]. Zusétzlich wurden die Voigt-Konstanten von dicken
Kobaltfilmen (>50 nm) mit Hilfe der exakten optischen Beschreibung nach Zak et
al. [92] aus den longitudinalen Kerr-Signalen bestimmt.

Es wurden die Voigt-Konstanten fiir Filme bestimmt, die sowohl mittels ECR-
als auch mittels Magnetron-Zerstduben hergestellt wurden. Die Werte von () sind
fiir die beiden Herstellungsmethoden bei ultradiinnen oder dicken Kobaltfilmen
jeweils fast gleich [E3]. Mit den Werten fiir ultradiinne Filme kann der Verlauf
der Kerr-Signale mit der Dicke der Wachstumslage reproduziert werden (Abb.
A.3), obwohl die Bestimmung der Voigt-Konstante in einem Bereich durchgefiihrt
wurde, in dem die Kerr-Sinale von der Dicke der Wachstumslage unabhéngig sind.
Der Unterschied zwischen ultradiinnen und mehr als 50 nm dicken Kobaltfilmen
bei gleicher Herstellungsmethode ist dagegen sehr deutlich. Vor allem der Ima-
ginérteil der Voigt-Konstante ist fiir ultradiinne Filme um einen Faktor vier bis
neun erhoht (0,40-0,45 statt 0,05-0,10) [E3]. Die Werte fur dicke Kobaltfilme
passen gut zu Voigt-Konstanten, die an Volumenkobalt [198, 199] und auch an
Co/Cu Multilagen bestimmt wurden [203]. Der deutliche Unterschied in der ma-
gnetooptischen Konstante zwischen ultradiinnen und dicken Kobaltfilmen kann
durch Grenzflichenbeitrage erkléart werden, die bei dickem Kobalt keine Rolle
mehr spielen. Fiir eine Analyse der Ursachen der Grenzflichenbeitrige wurde die
polare Kerr-Rotation direkt verglichen. Dabei wurden Hinweise gefunden, dass
die hohen Voigt-Konstanten fiir ultradiinne Filme durch die diffusen Grenzflachen



130 MAGNETOOPTISCHE EIGENSCHAFTEN VON CO/PT-FILMEN

mit einer Dicke zwischen 0,5 und 0,7nm (Abschnitt 3.4.1) und zusétzliches po-
larisiertes Platin an den Grenzflichen von etwa 0,4 nm Dicke verursacht werden
[E3].

Die Polarisation des Platin zeigt sich auch bei Messungen der Magnetisie-
rung von Co/Pt-Multilagen als zusétzlicher Beitrag zur Gesamtmagnetisierung
der Multilagen [112] und wurde bereits direkt durch Réntgen-Zirkulardichroismus
an Platin-Absorptionskanten nachgewiesen [204]. Zusammenfassend wird anhand
der magnetooptischen Eigenschaften von ultradiinnen und mehr als 50 nm dicken
Kobaltlagen ein Grenzflachenbeitrag zu den Kerr-Signalen nachgewiesen. Es wer-
den Hinweise gefunden, dass dieser Grenzflachenbeitrag teilweise durch die Durch-
mischung der Grenzflichen und zusétzliches polarisiertes Platin verursacht wird.



B. Details zum Aufbau des
MOKE-Experiments

Die MOKE-Untersuchungen in dieser Arbeit werden mit einem statischen Ellipso-
meter [99] mit einem Helium-Neon-Laser mit einer Lichtwellenldnge von 632,8 nm
und 5mW Lichtleistung durchgefiihrt. Der Laserstrahl ist bereits im Verhéltnis
500:1 linear polarisiert und wird fiir einen héheren Polarisationsgrad zusétzlich
durch ein Glan-Thompson Polarisationsprisma mit einem Ausléschungsvermégen
besser als 10~7 gefithrt. Das linear polarisierte Licht wird danach an der Probe
reflektiert, die sich zwischen den Polschuhen eines Elektromagneten (Applied Ma-
gnetics: 2H2-45) befindet. Der Elektromagnet wird durch eine bipolare Strom-
versorgung (Kepco BOP 50-20MG) gesteuert. Die Ummagnetisierung der Proben
wird in einem &dufleren Feld bis zu 0,5T in longitudinaler und polarer Geometrie
mit 45° Einfallswinkel des Lichts und 3 cm Polschuhabstand untersucht. In po-
larer Geometrie sind bei senkrechtem Einfall des Lichts und wenigen Millimetern
Polschuhabstand Untersuchungen mit Feldern bis zu 2 T moglich. Die Anderung
der Polarisation des Lichtes wird mit einem statischen Detektor untersucht. Die-
ser setzt sich aus einem Glan-Thompson Polarisationsprisma, fiir Messung der
Elliptizitat zusétzlich einer \/4-Verzogerungsplatte, und einem Phototransistor
mit Verstirkerschaltung zusammen. Um moglichst die gesamte Intensitét des
Lichts zu nutzen, wird das Licht durch eine Linse auf den Phototransistor fo-
kussiert. Einfliisse durch Umgebungslicht werden durch einen schmalbandigen
optischen Filter fiir A = 632,8 nm minimiert. Die \/4-Verzogerungsplatte wird
entlang der Hauptachsen des elliptisch polarisiertem Lichts ausgerichtet. Nach
dem Durchgang durch die \/4-Platte ist Licht ohne Drehung der Polarisations-
ebene linear polarisiert und gegen die Hauptachsen um den Wert der Elliptizitéat
gedreht. Durch eine Drehung der Polarisotionsebene gegen die Hauptachsen der
A/4-Verzogerungsplatte wird ist das Licht elliptisch polarisiert. Der Polarisati-
onsfilter wird durch Minimierung der Intensitédt in Ausloschung gebracht und um
einen festen Winkel ¥ = 6,23 mrad bis 12,46 mrad verkippt, um zwischen un-
terschiedliche Vorzeichen der Drehung der Polarisationsebene unterscheiden zu
kénnen. Ohne Verkippung des Polarisators wird die Intensitdt unabhéngig von
der Drehrichtung des Lichtes erhéht. Durch die Verkippung wird eine Abhéngig-
keit der Intensitdt von der Drehrichtung des Lichtes verursacht. Die Intensitét
nach dem Polarisator mit und ohne \/4-Verzogerungsplatte kann mit Hilfe des
Miiller-Formalismus berechnet werden [99]. Die Intensitét setzt sich jeweils aus
trigonometrischen Funktionen der Kerr-Elliptizitdat und Kerr-Rotation zusammen
und ist nicht analytisch nach diesen Groflen 16sbar [99, 100]. Fiir kleine Winkel
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le|, 0] < |¥] < 1 kann die Differenz der Intensitit I(uoH) bei positiven und
negativen Magnetfeld linearisiert werden. Diese lineare Ndherung kann bei Mes-
sungen mit A\/4-Verzogerungsplatte nach der Elliptizitdt und bei Messungen ohne
A/4-Verzogerungsplatte nach der Rotation zu

I(poH) — I(—poH) ﬁ
4

€,0 = =
I—1

(B.1)

aufgelost werden. Die Elliptizitdt und Rotation ergibt sich aus der Intensitét
bei einem Feld B, der mittleren Intensitit I = [I(puoH) + I(—poH)]/2 und der
Intensitédt I in Ausloschung. Die Elliptizitat und Rotation werden mit Gl. 2.11 in
Bogenmafl berechnet und in der Einheit prad angegeben. Details zur Herleitung
von Gl 2.11 sind zum Beispiel in Ref. [100] zu finden. Durch die Verwendung des
statischen Ellipsometers sind Drehungen der Polarisationsebene von unter 5 prad
nachweisbar.
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