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1 Einleitung

Die obersten Atomschichten eines Festkorpers bestimmen wesentlich, wie er mit seiner
Umgebung wechselwirkt. Die derzeitige Anwendung mit der groiten Bedeutung, die einen
Oberflacheneffekt ausnutzt, stellt die heterogene Katalyse in der chemischen Industrie dar.
Die Erhohung der Geschwindigkeit einer chemischen Reaktion, die in normaler Umgebung
nur langsam ablauft, wird durch Prozesse verursacht, denen die speziellen Eigenschaften
der Oberfliche des Katalysators zugrunde liegen [1, 2]. Ein anderes Gebiet, in dem die
speziellen Eigenschaften von Oberfldchen genutzt werden, ist die Mikroelektronik. Beson-
ders hervorzuheben ist hier die Entdeckung des Riesenmagnetowiderstands (GMR) von
Griinberg und Fert, der auf der Kombination einer diinnen nicht-magnetischen Schicht mit
zwei ferromagnetischen Schichten beruht [3, 4]. Die technische Relevanz der Entdeckung
zeigt sich darin, dass der GMR-Effekt schon wenige Jahre spéter praktischen Einsatz
bei der weiteren Miniaturisierung von Festplattenkopfen fand. Die Wichtigkeit von Ober-
flacheneigenschaften steigt nicht nur durch die fortlaufende Miniaturisierung in vielen
Bereichen, sondern es geht darum, Funktionalitdten von Oberflichen gezielt herzustellen
und zu optimieren. Voraussetzung ist das Verstandnis des Zusammenhangs zwischen ato-
marer Struktur und makroskopischen Materialeigenschaften. Um genaue Erkenntnis der
geometrischen, elektronischen, ferroelektrischen und magnetischen Strukturen zu erlan-
gen, ist es Voraussetzung eine qualitativ hochwertige Schicht vorliegen zu haben. Dazu ist
es unabdingbar, reproduzierbare Verfahren zur Préparation der Schichten zu erarbeiten.
Insbesondere oxidische Schichten sind dabei von Interesse, da sie die gesamte Bandbreite
der genannten Funktionalitdten bieten und sich mit dem Aufbau von Heterostrukturen
das Potential fiir vollig neue Eigenschaften und damit Funktionalitdten ergibt.

Die strukturelle Qualitéit einer diinnen Oxidschicht wird durch die Wechselwirkung mit
dem Substrat bestimmt. Diese Wechselwirkung kann dazu fithren, dass die diinne Oxid-
schicht in einer Struktur aufwéchst, die im Volumenkristall nicht existiert. Daher ist die
vorrangige Frage welche geometrischen Struktur die diinne Oxidschicht ausbildet. Denn
dies ist die Grundlage fiir das weitere Verstédndnis der magnetischen oder ferroelektrischen
Ordnung. Dariiber hinaus kann eine Schicht wiederum als Substrat zum Wachstum wei-
terer Schichten mit anderen Eigenschaften dienen.

Insbesondere Manganoxid ist aufgrund seiner speziellen Eigenschaften in den Fokus der
Forschung geriickt. Mangan ist ein 3d-Ubergangsmetall, deren Oxide eine auBergewhnliche
Elektronenkonfiguration besitzen. Bei den 3d-Ubergangsmetalloxiden spaltet das 3d-Niveau
energetisch auf, so dass sich Elektronenkonfigurationen ergeben kénnen, bei denen die
Elektronen im 3d-Niveau bevorzugt die gleiche Spinausrichtung haben. Bei Mangan-
oxid ist dieser Effekt besonders ausgeprégt, so dass sich z.B. bei MnO eine High-Spin-
Konfiguration ergibt, bei der ein Gesamtspin von 5/2 vorliegt. Dies ist der hochste Spin,
der im 3d-Niveau existieren kann. Ein lokaler effektiver Spin grofler als Null ist die Vor-



1 Finleitung

aussetzung fiir die Ausbildung einer magnetischen Ordnung. Somit sind Manganoxide
vielversprechende Kandidaten fiir funktionelle magnetische Schichten. Bei den hoéheren
Manganoxiden, wie Mn3Oy4, Mn,O3 und MnO,, nimmt der lokale Gesamtspin des 3d-
Niveaus mit der Oxidationsstufe ab. Jedes dieser Manganoxide wichst jedoch in einer
anderen Kristallstruktur, was bei der Ankopplung einer diinnen Schicht an geeignete Sub-
strate eine Rolle spielt. In der vorliegenden Arbeit wurden die Oberflicheneigenschaften
und das Wachstum ultradiinner Schichten von MnO und Mn3O, auf Ag(001) untersucht.
Das Ziel multiferroischer Heterostrukturen ist die Kombination der Eigenschaften von ma-
gnetischen und ferroelektrischen Schichten durch magnetoelektrische Kopplung iiber die
oxidische Grenzfliche. Als Ferroelektrikum wurden in dieser Arbeit ultradiinne Schichten
von BaTiO3 auf Pt(001) untersucht. BaTiO3 gehort zu den bisher am intensivsten er-
forschten Elektrokeramiken. Der Volumen-BaTiOs-Kristall hat Einheitszellen mit Perow-
skitstruktur und gilt damit als Prototyp fiir alle anderen Ferroelektrika mit dieser Struk-
tur. Von besonderen Interesse bei ultradiinnen ferroelektrischen Schichten ist die Struktur
und die Wechselwirkung mit dem Substrat, die zu einer festen Polarisation der Schicht
fithren kann [5]. Das Substrat Pt(001) eignet sich zum Wachstum von BaTiO3 durch eine
geringe Gitterfehlanpassung und thermische Stabilitédt bei Temperaturen iiber 1000 K, die
zur Praparation der diinnen BaTiOs-Schichten benotigt werden. Die Anwendungsrelevanz
von ferroelektrischen Schichten mit schaltbarer Polarisation hat nicht zuletzt schon die
Produktion von nicht-fliichtigen FeRAM-Speicherchips gezeigt [6, 7].

Diinne Schichten auf einem metallischen Substrat bieten den Vorteil, dass oberflachen-
physikalische Methoden, die auf der Wechselwirkung mit Elektronen beruhen, genutzt
werden koénnen. Zur Charakterisierung der aufgewachsenen Schichten wurde Rontgen-
Elektronen-Spektroskopie (XPS), Auger-Elektronen-Spektroskopie (AES) und Rontgen-
Nahkanten-Absorptions-Spektroskopie (NEXAFS) verwendet. Bei XPS werden Elektro-
nen analysiert, die {iber den dufleren photoelektrischen Effekt mit Réntgenphotonen an-
geregt werden. Auger-Elektronen-Spektroskopie analysiert Elektronen, die beim inneren
Photoeftfekt durch einen Elektronenstrahl angeregt werden und ist ausgesprochen ober-
flachenempfindlich. Beide Methoden dienen zur zerstorungsfreien Ermittlung der chemi-
sche Zusammensetzung von Oberflichen. Mit NEXAFS werden die unbesetzten elektroni-
schen Zusténde eines Atoms analysiert, wodurch Riickschliisse auf die Positionen der loka-
len Nachbaratome moglich sind. Diese Methoden eignen sich, um nach der Préparation ei-
ner Schicht eines mehrkomponentigen Systems zu iiberpriifen, ob die gewiinschte Stochio-
metrie und Dicke vorhanden ist. Zur Bestimmung des Wachstumsverhalten wurde Ras-
tertunnelmikroskopie (STM) eingesetzt. Damit kann eine Oberfliche im Realraum ab-
gebildet werden und der Wachstumsmodus, Inselgroflen und Stufenkantenausrichtung
untersucht werden. Zur Bestimmung der langreichweitigen Ordnung der Schichten kam
Beugung langsamer Elektronen (LEED) zum Einsatz. Mit den durch Interferenz entste-
henden Beugungsmustern kann eine Aussage zu lateralen Periodizitdt der Schicht und
zur langreichweitigen strukturellen Ordnung getroffen werden. Weiterhin lésst sich durch
Analyse der Intensitédtsvariation der Beugungsreflexe in Abhédngigkeit der Elektronen-
energie eine vollstiandige Strukturbestimmung durchfiihren (LEED-I(V)). Somit kénnen
substratinduzierte Abweichungen von der Volumenstruktur festgestellt werden. In der
vorliegenden Arbeit war dies insbesondere fiir die BaTiO3-Schichten von Interesse, da die



Polarisierbarkeit stark von Verzerrungen der Perowskitzelle abhéngt. Weiterhin wurden
zu einer genaueren Strukturbestimmung Verbesserungen der Messung und Datenanaly-
se der LEED-I(V)-Datensitze entwickelt, die in Kapitel 3 diskutiert werden. Fiir die
Ag(001)-Oberflache, die als Substrat genutzt wurde, sagen Rechnungen eine kleine Rela-
xation voraus. In bisherigen Experimente lag die ermittelte Grole der Relaxation an der
experimentellen Auflésungsgrenze, womit sich die Frage stellte, ob das mit dieser Arbeit
vorliegende genauere Strukturbestimmungsverfahren diese Grenze iiberwinden kann. Die
Untersuchung und die Ergebnisse dazu werden in Kapitel 4 diskutiert.

In der heterogenen Katalyse von Ethen ist die Struktur der Oberfliche von Ag(001) un-
ter Adsorption von O relevant. Obwohl Ag(001) auch noch bei weiteren Reaktionen als
Katalysator genutzt wird, ist die genaue Struktur der Oberfliche bei O-Adsorption nicht
bekannt. Rechnungen zur Ag(001)-O-Struktur ergeben zwei Strukturen mit annéihernd
gleicher Oberflichenenergie und aktuelle experimentelle Untersuchungen weisen darauf
hin, dass die entstehenden Strukturen nur eine lokale Ordnung besitzen [8]. Da LEED
nicht zur lokalen Strukturbestimmung geeignet ist, wurde O auf Ag(001) mit Photoelek-
tronenbeugung (PED) untersucht. Bei dieser Methode wird die Intensitétsmodulation ei-
ner ausgewahlten Photoemissionslinie aufgenommen, die aufgrund der Interferenz der am
Gitter elastisch gestreuten Elektronen variiert. Aus diesen Modulationskurven lésst sich
die lokale Struktur um das angeregte Atom berechnen. Die Ergebnisse dieser Untersuchung
werden in Kapitel 5 diskutiert. Eine besonders interessante und bisher wenig beachtete
Anwendung von PED ergab sich bei der Untersuchung der diinnen MnO-Schichten auf
Ag(001). Durch die High-Spin-Konfiguration im d-Niveau von MnO spaltet die Mn-3s-
Photoemissionslinie in zwei spinpolarisierte Linien auf. Aus der Modulation der Intensitét
der gebeugten spinpolarisierten Photoelektronen in Abhéngigkeit von der Energie lasst
sich auf eine eventuell vorhandene lokale magnetische Ordnung schliessen. Erste Ergeb-
nisse dazu werden in Kapitel 6.4 behandelt.

Die vorliegende Arbeit stellt Experimente zum Wachstum und der Struktur von magneti-
schen und ferroelektrischen ultradiinnen Schichten vor. Das Verstdndnis dieser Schichten
ist die Grundlage zum Wachstum von Heterostrukturen, die zukiinftig eine Kombination
der jeweiligen physikalischen Eigenschaften ermoglichen.






2 Grundlagen

2.1 Rastertunnelmikroskopie

Das Rastertunnelmikroskop (STM) hat sich seit den 1980er Jahren zu einem Standard-
instrument entwickelt, um leitfdhige Oberflichen im Realraum atomar abzubilden. Das
zugrundeliegende physikalische Prinzip ist der quantenmechanische Tunneleffekt, der bei
sehr kleinen Absténden einen Strom durch eine klassisch uniiberwindbare Barriere er-
moglicht. Dieser messbare Strom ist exponentiell von der Abklingldnge der Wellenfunk-
tion im Bereich atomarer Abstinde abhéngig, wodurch das STM sehr empfindlich auf
Strukturen auf der Oberfliache ist. Das erste STM wurde von Binnig und Rohrer 1982
entwickelt, wofiir sie 1986, gleichzeitig mit Ernst Ruska fiir die Entwicklung des Elektro-
nenmikroskops, den Nobelpreis erhielten [9].

Den grundlegenden Tunnelprozess fiir ein freies Elektron zeigt Abbildung 2.1 in einer
eindimensionalen Darstellung. Das Elektron, das durch die Wellenfunktion repréasentiert
ist, bewegt sich von links durch ein gestuftes Potential das in jedem Gebiet eine kon-
stante Hohe hat. Die Barriere in Gebiet II wird dabei mit einer gewissen Wahrschein-
lichkeit durchtunnelt. Die Beschreibung dieses Prozesses erfolgt mit der zeitunabhéngigen
Schrodingergleichung

hod ()

2m dx?

+V (@) ¢ (2) = B¢ (z). (2.1)

Die GroBe 1 (z) beschreibt die Wellenfunktion und V' (x) das Potential am Ort x, m die
Masse des Elektrons und E die Energie. Diese Beschreibung entspricht einem tunneln zwi-
schen zwei unendlich ausgedehnten ebenen Metallplatten. An einer quantenmechanischen
Potentialbarriere hat die Wellenfunktion neben dem transmittierten Anteil auch immer
einen reflektierten Anteil. Der Strom, der durch die Barriere fliefit, kann demnach fiir ein
einzelnes Elektron iiber den Transmissionskoeffizienten als Verhéltnis von reflektierten
Teilchenstrom R zu transmittierten Teilchenstrom 7' beschrieben werden

1

T(B) = —— (22)
14 & ;]ZQ)Q sinh? (ad)
sinh? (ad)
R(E) da?k? 4 sinh? (ad) (2:3)

(a?+k2)*
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Abbildung 2.1: Eindimensionale Darstellung des Tunnelns eines von links kommenden
freien Elektrons durch eine Barriere konstanter Hohe und Léange d. Das
Elektron ist durch den Verlauf seiner Wellenfunktion symbolisiert.

Hierbei sind d die Lange der Barriere, k der Elektronenimpuls und der Koeffizient «
definiert mit

2mkE
2m (V — E)

. (2.5)

o =

hZ

Nun ldsst sich T'(FE) fiir den Fall einer sehr hohen bzw. sehr breiten Barriere vereinfa-
chen. Dies bedeutet, dass ad > 1 angenommen werden kann. Entwickelt man weiterhin

sinh? (ad) iiber sinh (z) = £=£—, so vereinfacht sich T(E) zu

T (E) ~ e 24, (2.6)

Fiir ein Potential im Bereich von x; bis x5 lisst sich T'(E) mit einem Integral ausdriicken

T(E) ~ exp (—% / V2m (V (z) = E)dx) | 2.7)

Dieser Zusammenhang zeigt die Vorteile des Tunneleffekts zur Abbildung von Oberfléchen.
Die Transmission und damit der Tunnelstrom héngt exponentiell von der Lénge der Bar-
riere ab. Daher ist ein STM besonders empfindlich auf die Abklingldngen der Wellenfunk-
tionen zwischen Probe und Spitze. Im Idealfall besitzt die Spitze ein vorderstes Atom, das
die Transmissionsanteile des Tunnelstroms dominiert und somit wie ein atomarer Sen-
sor wirkt. So sind Auflésungen der Oberfliche in der gleichen atomaren Gréflenordnung
moglich.
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2.1 Rastertunnelmikroskopie

tip

| sample - |

Abbildung 2.2: Schematische Darstellung der Tunnelgeometrie. Die Spitze hat eine belie-
bige Form, wird aber am Ende kugelférmig mit dem Radius r angenom-
men. Der Abstand grofiter Probennéhe ist d.

Zur Beschreibung des Tunnelvorgangs in einem STM haben Tersoff und Hamann 1983
eine angepasste Theorie geliefert [10]. Dazu wurde der Tunnelkontakt als ebene Probe
und kugelférmige Spitze mit Abstand d und Radius r betrachtet, wie in Abbildung 2.2
dargestellt. Ausgegangen wird von einem Ansatz von Bardeen, der den Tunneliibergang
durch eine Barriere zwischen zwei Metallen mit den Zustandsdichten pg der Probe bzw.
pr der Spitze beschreibt [11]

1=2T¢ Oo[f(EF—eV+6)—f(EF+€)] x ps (Bp — eV +€) pr (Ep + ¢) [M[" de.

h
(2.8)

—00

kpT
neliibergangsmatrixelement. Das Tunneliibergangsmatrixelement gibt die Wahrscheinlich-
keit an, dass ein Elektron an einer Grenzflache mit iiberlappenden Wellenfunktionen von
einer Elektrode zur anderen iibergeht. Bardeen gibt fiir M folgendes Oberflachenintegral

an
_h oY 9X*

In diesem recht allgemeinen Ansatz kénnen zwei Vereinfachungen eingefiihrt werden. Fiir
T = 0 K ist die Fermi-Verteilung eine Stufenfunktion und die Groéflenordnung des Tun-
neliibergangsmatrixelements M éndert sich im Bereich des Tunnelkontakts nicht signifi-
kant. Damit ist der Betrag des Stroms nur noch von der Faltung der Zustandsdichten von
Probe und Spitze abhéngig

-1
Hier ist f die Fermi-Verteilung mit f(E) = {1 + exp [M}} und M das Tun-

eV
Ioc/ ps (Ep — eV +¢€) pr (Er + €) de. (2.10)
0
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Die Ndaherung von Tersoff und Hamann beschreibt das fiir das Tunneln relevante Ende der
Tunnelspitze nun als kugelférmig mit dem Radius r. Bei der Wellenfunktion der Spitze
werden nur Anteile mit Drehimpulsanteil 1 = 0 beriicksichtigt. Sie ist somit s-artig und
kugelsymmetrisch. So ergeben sich als neue Zustandsdichten der Faltung, die Zustands-
dichte der Spitze am Fermi-Niveau und die Zustandsdichte der Probe am Mittelpunkt der
Kriimmung der Spitze ry.

eV - pr(EF)- Z |1y (7”0)|2 -0 (E, — Er) 2 (2.11)

J/

-~

pS(EFJD)

Hier ist R der Spitzenradius und k = 2~ '(2m@)'/? die minimale inverse Abklinglinge der
Wellenfunktion im Vakuum mit ¢ als Austrittsarbeit.

Aufbauend auf diesem Zusammenhang, geben Tersoff und Hamann fiir den speziellen Fall
von metallischer Spitze und Probe eine Ndherung fiir die Tunnelleitfihigkeit an [12]. Es
wird ausgenutzt, dass ) [, (7“0)|2 o e~ 2k(F+d) ist und fiir die Zustandsdichte der Spitze
werden typische Werte von Metallen angenommen.

o o< 0.LR%FD N "y, (rg)|* - 6 (B, — Ep) oc e, (2.12)

Lasst man die Annahmen zur Zustandsdichte der Spitze weg, so kann man auch fiir den

Tunnelstrom schreiben
I U-ps(Ep)-e 2 (2.13)

Diese Gleichung beschreibt die Abhéngigkeit des Tunnelstroms von der Tunnelspannung
und dem Abstand d. Betreibt man ein STM ausgehend von dieser Gleichung so, dass der
Tunnelstrom und die Tunnelspannung konstant gehalten werden und d verdndert wird,
so tastet man eine Fldche konstanter Zustandsdichte auf der Probe ab.

Fiir die in dieser Arbeit gemessenen oxidischen ultradiinnen Schichten muss das Modell
des metallischen Tunnelkontakts um eine diinne Oxidlage erweitert werden. Es wird zwi-
schen den zwei Fallen unterschieden, in denen man bei einer gewéhlten Tunnelspannung
von einem besetzten in ein unbesetztes Band tunnelt und den Fall, bei dem der Tunnelpro-
zess innerhalb der Bandliicke stattfindet. Im ersten Fall, hat man metallisches Verhalten.
Findet der Tunnelprozess jedoch innerhalb der Bandliicke statt, so kommt ein weiterer
Kontrastmechanismus hinzu. Die ultradiinne Oxidlage verursacht im Tunnelkontakt einen
zusétzlichen Spannungsabfall durch Polarisation. Der Spannungsabfall hdangt sowohl von
der Dicke, als auch von der dielektrischen Konstante, der Oxidschicht ab. Abbildung 2.3
stellt den metallischen Tunnelkontakt (a) und das Tunneln im Einfluss einer Oxidschicht
(b) dar. Uber den Abstand Z liegt eine Tunnelspannung Vj;.s an. Die besetzten Zusténde
sind dunkelgrau, die unbesetzten hellgrau und die verbotenen Zusténde weifl dargestellt.
Die Tunnelspannung in Abbildung 2.3 (b) ist so gewéhlt, dass das Ferminiveau der Probe
in Hohe der Bandliicke der Oxidschicht liegt. Das Feld zwischen Spitze und Probe geht
damit durch die Oxidschicht und verursacht eine Polarisation in der Oxidschicht. Da-
mit einher geht ein zusétzlicher Spannungsabfall in der Oxidschicht, der von deren Dicke
d und dielektrischen Konstante €, abhéngt. Das Verhalten &hnelt einem Kondensator,
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Abbildung 2.3: Eindimensionales Modell des Tunnelkontakts im Energieschema mit ei-
ner metallischen Spitze. (a) mit metallischer Probe (b) mit ultradiinner
Oxidschicht auf einer metallischen Probe. Im Oxid tritt ein zusétzlicher
Spannungsabfall V; auf.

dessen dielektrische Eigenschaften durch das Oxid bestimmt werden. In den Abbildungs-
eigenschaften duflert sich dies im direkten Vergleich zu einer Metalloberfliche als Bereich,
in dem die Spitze ndher an die Probe gefiihrt werden muss, um den gleichen Tunnelstrom,
wie bei einer metallischen Oberfléche zu erreichen.

2.2 Elektronenspektroskopische Methoden

In diesem Kapitel wird kurz auf die fiir diese Arbeit wichtigsten genutzten elektronen-
spektroskopischen Oberflichenmethoden eingegangen. Referenzen zu weiterfithrender Li-
teratur sind jeweils am Ende der Abschnitte angegeben.

Rontgenelektronenspektroskopie

Rontgenelektronenspektroskopie wird verwendet, um die Energieniveaus der kernnahen
Elektronen von Atomen zu bestimmen. Es wurde urspriinglich von Kai Siegbahn 1957
unter dem Namen Electron Spectroscopy for Chemical Analysis (ESCA) entwickelt, da
sich durch die chemische Umgebung der Atome die kernnahen Elektronen-Energieniveaus
verschieben [13]. Abbildung 2.4 stellt das Energieniveauschema fiir den Photoemissions-
prozess schematisch dar. Ein Rontgenphoton mit der Energie hv regt ein Elektron aus
dem Kernniveau mit der Ionisierungsenergie F; an. Das detektierbare Photoelektron hat
die Energie Ey;, = hv — E; — ¢. Im gemessenen Spektrum kommt zusétzlich der An-
teil des Sekundérelektronenuntergrunds von inelastisch gestreuten Elektronen hinzu. Die
Oberflichenempfindlichkeit hdngt von der Austrittstiefe der Photoelektronen ab, die je
nach kinetischer Energie der Elektronen im Bereich von 4 bis 15 ML liegt [14]. In der

13
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Abbildung 2.4: Energieniveauschema der Photoemission. D(E) entspricht der Zustands-
dichte im Festkorper, I(E) der Photoemissionintensitét als Funktion der
Energie.

iiblichen Anwendung wird die Methode zur Elementidentifikation und Mengenbestimmung
auf Oberflachen herangezogen. Jedes Element besitzt ein charakteristisches Spektrum mit
Maxima bei Energien die den spezifischen Bindungsenergien der Elektronen zugeordnet
werden konnen. Speziell bei der Préparation von Schichten auf einem Substrat lassen
sich auch Riickschliisse auf die Dicke der aufgebrachten Schicht iiber die Dampfung der
Substratintensitiat ziehen. Da die Wahrscheinlichkeiten des Anregungsprozesses bei der
Absorption eines Photons vom Ubergangsmatrixelement abhéingt, wird die ermittelte In-
tensitdt beim Vergleich von Elementverhéltnissen noch durch die empirisch bestimmte
relative Empfindlichkeit dividiert [15].

Augerelektronenspektroskopie

Die Augerelektronenspektroskopie ist eine sehr oberflichenspezifische Methode mit che-
mischer Empfindlichkeit. In einem angeregten Atom tritt der Auger-Prozess als Alterna-
tivprozess zur Rontgenemission zum Aulffiillen eines Lochs auf. Das Loch wird durch einen
Elektronenstrahl mit einer Energie zwischen 2 keV bis 50 keV oder durch Réntgenphotonen
erzeugt. Der Auger-Prozess ist eine Abregung durch einen strahlungslosen Ubergang, bei
dem zwei Elektronen von héheren Energieniveaus beteiligt sind. Ein Elektron von einem
hoheren Niveau fiillt dabei das kernnahe Loch, wihrend gleichzeitig ein anderes Elektron
mit der freiwerdenden Energie angeregt wird und das Atom verlassen kann. Abbildung
2.5 stellt das Energieniveauschema des Vorgangs dar. Das freiwerdende Elektron hat eine
fiir den Auger-Prozess charakteristische kinetische Energie.
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Abbildung 2.5: Energieniveauschema des Augerprozesses.

Die Augerelektronenspektroskopie wird dhnlich wie die Rontgenelektronenspektroskopie
zur Bestimmung der chemischen Zusammensetzung von Oberflichen verwendet. Der Vor-
teil liegt jedoch darin, dass keine Rontgenstrahlungsquelle zur Anregung benétigt wird,
sondern eine apparativ weniger aufwendige Elektronenkanone ausreicht. Typische kom-
pakte Augerelektronenspektrometer kombinieren einen Cylindrical Mirror Analyzer (CMA)
mit der Elektronenkanone im Zentrum. Da die Auger-Linien im Spektrum auf einem ho-
hen, aber in erster Naherung konstanten, Sekundérelektronenuntergrund liegen, wird die
Datenaufnahme mit einem Lock-In-Verstéarker durchgefithrt. Die Messkurve entspricht
damit der Ableitung nach der Energie [16].

Photoelektronenbeugung

Die Photoelektronenbeugung ist eine Methode zur lokalen Strukturbestimmung an Ober-
flichen. Als Elektronenquelle werden Photoelektronen genutzt, die im oberflichennahen
Bereich elastisch gestreut werden. Die Photoelektronen werden mit einem Elektronen-
analysator detektiert. Damit ist der Quellort der gebeugten Elektronen ein spezifisches
Energieniveau eines Atoms. Durch Variation der Energie der linear polarisierten einge-
strahlten Rontgenstrahlung wird die Energie der Photoelektronen verédndert. Abbildung
2.6 zeigt ein Diagramm, bei der die O 1s Photoemissionslinie von Ag(001)-O fiir kinetische
Energien von 35 eV bis 350 eV aufgenommen wurde. Neben dem variierenden Untergrund
ist eine Modulation der Intensitéit der O 1s Photoemissionslinie in Abhéngigkeit von der
Energie zu erkennen. Neben der Energieabhingigkeit wird fiir vollstéindige Datensétze
auch die Winkelabhéngigkeit aufgenommen. Mit anschlieBenden theoretischen Cluster-
Rechnungen kann die geometrische Struktur aus den Intensitdtsmodulationen M (E,0)
bestimmt werden.

Die Aufnahme von energieabhéngigen Photoelektronbeugungskurven erfordert die Nut-
zung einer Synchrotronstrahlungsquelle. Apparativ ist ein synchrones Durchfahren der
Energie der Rontgenstrahlung und des Elektronenanalysators Voraussetzung. Der Mess-
zeitaufwand ist erheblich, da fiir jedes feste F, 0 ein kurzes XPS-Spektrum iiber die Photo-
emissionslinie gemessen wird. Die Datenauswertung gestaltet sich vergleichbar aufwendig.
Zur Bestimmung der Modulationskurve muss die Intensitét jedes einzelnen Photoemissi-
onsspektrums korrekt bestimmt werden. Dazu muss zuerst die Untergrundintensitit abge-
zogen werden. Diese setzt sich aus dem Sekundarelektronenuntergrund iiber den gesamten
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Abbildung 2.6: PED-Beugungsdaten der O-1s-Linie von Ag(001)-O in normaler Emissi-
on. Jede 2 eV bzw. jede 3 eV ab 180 eV wurde ein Spektrum der O-1s-
Linie aufgenommen. Die Intensitét ist auf den einfallenden Photonenstrom
normiert.

Energiebereich zusammen und dem Untergrund bei jeder Einzellinie. Zur Bestimmung der
Kurve des Sekundéarelektronenuntergrunds wird von jeder aufgenommenen Photoemissi-
onslinie die Untergrundintensitét der niederenergetischen Seite genommen und aus diesen
Abschnitten eine Gesamtkurve zusammengesetzt. Die Stetigkeit der Gesamtkurve wird
durch Skalierung der Anschlusssegmente mit einem Faktor erreicht. Damit werden In-
tensitétsvariationen des Gittermonochromators bei verschiedenen Energien ausgeglichen.
Zur Reduktion des Rauschens wird die Untergrundkurve mit einem Smoothing-Spline-
Algorithmus gegldattet. Das gleiche Verfahren kommt nochmals fiir den Untergrund der
hochenergetischen Seite der Photoemissionslinien zum Einsatz. Die sich daraus ergebende
Gesamtkurve wird mit einem Faktor auf die Gesamtkurve des Untergrunds der niederener-
getischen Seite skaliert. So lisst sich die Untergrundkurve fiir die Photoemissionslinien im
Bereich niedriger kinetischer Energie ergénzen, in dem keine Datenpunkte in der ersten
Untergrundkurve existieren. Die sich ergebende Gesamtkurve wird von den Spektren der
Photoemissionslinien abgezogen. Nun wird von jeder einzelnen Photoemissionslinie der
Untergrund nach Shirley abgezogen und die Intensitidt aufintegriert. Daraus ergibt sich
die Kurve der Photoelektronenintensitéit als Funktion der Energie. Zur Bestimmung der
Modulationskurve wird ein Iy dieser Kurve mit einem Smoothing-Spline-Algorithmus be-
stimmt und die Modulation mit I/(Iy — 1) ermittelt.
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Rontgen-Nahkanten-Absorptions-Spektroskopie

Die Rontgen-Nahkanten-Absorptions-Spektroskopie (NEXAFS) ist eine oberflichenana-
lytische Methode zur lokalen Strukturbestimmung. Bei NEXAFS wird die Absorptions-
wahrscheinlichkeit eines Rontgenphotons in einem bestimmten Energieniveau im Atom in
Abhéngigkeit von der Energie bestimmt. Das absorbierte Rontgenphoton regt ein Elek-
tron in einen unbesetzten Zustand an. Da die Anregungsenergie bei NEXAFS nur bis etwa
30 eV iiber die Absorptionskante durchgefahren wird, werden die Anregungswahrschein-
lichkeiten in die ersten unbesetzten Niveaus gepriift. Die Bestimmung der Anregungs-
wahrscheinlichkeit wird indirekt iiber die Intensitdt der Abregungsprozesse durchgefiihrt.
Die einfachste Moglichkeit besteht darin, die Gesamtausbeute der Abregung durch das
Messen des resultierenden Probenstroms zu bestimmen. Wird ein Elektronenanalysator
eingesetzt, kann ein zur Anregung charakteristischer Auger-Elektronen-Zerfall gemessen
werden. Das Resultat der verschiedenen Verfahren unterscheidet sich insofern, als dass
durch die langsameren Elektronen bei der Messung der Gesamtausbeute der Signalanteil
aus tieferen Schichten stérker ist als der von reinen Auger-Prozessen. Das Absorptionss-
pektrum stellt die Ubergangswahrscheinlichkeit des angeregten Energieniveaus in die ers-
ten unbesetzten Zustdnde dar. Damit lassen sich Riickschliisse auf die lokale geometrische
Struktur um das angeregte Atom ziehen, da die Geometrie der unbesetzten Endzustéinde
stark von den Bindungsgeometrien zu den benachbarten Atomen abhéngen. Abbildung
2.7 zeigt ein NEXAFS Spektrum der O K-Absorptionskante von MnzO,4 auf Ag(001). Die
Kurve zeigt somit die Abregung des O 1s Lochs durch den Auger-Ubergang. Die starken
Unterschiede der Kurven fiir senkrechten und streifenden Einfall spiegeln die Asymmetrie
der Umgebung der O-Atome in der Spinell-Struktur von Mn3O,4 wieder.

Aufgrund der benétigten Variation der Energie der eingestrahlten Rontgenstrahlung ist

NEXAFS O K Kante
Ag(001)/Mn,0O,,

—— senkrechter Einfall
—— streifender Einfall

Intensitat [arb. u.]

T { T { T { T { T { T { T { T {
528 532 536 540 544 548 552 556

Photonenenergie [eV]

Abbildung 2.7: NEXAFS-Spektrum der O-K-Absorptionskante von MnzO,4 auf Ag(001).

zur Messung von NEXAFS eine Synchrotronstrahlungsquelle erforderlich. Die polarisierte
Strahlungsquelle ist von groflen Vorteil fiir NEXAFS, da dies ausgenutzt werden kann,
bestimmte Endzustdnde durch Dipolauswahlregeln zu unterscheiden. Unter Variation des
Einstrahlwinkels ist die Methode auf die Symmetrie der Bindungen empfindlich. Ein Vor-
teil, der nochmal hervorgehoben werden soll, ist die Elementspezifitéit, die es erlaubt die
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direkte Umgebung der angeregten Atome zu untersuchen [17].

2.3 Theoretische Grundlagen zur Beugung
niederenergetischer Elektronen (LEED)

Das LEED Beugungsbild durch die zweidimensionale Periodizitét
der Oberfliche

Beugt man Elektronen an einer periodischen Kristalloberfliache, entsteht entsprechend der
Periodizitét der Oberfliche ein charakteristisches Beugungsbild. Konstruktive Interferenz
fiir ein dreidimensionales Gitter ergibt sich aus der Laue-Bedingung

k — ko = ha* + kb* + lc*. (2.14)

Hier ist /;0 der Wellenvektor der einfallenden Elektronenwelle und & der auslaufenden
Welle mit ky = 27/Xg bzw. k = 2r/X. Die Vektoren @*,b* und & sind die primitiven
Translationsvektoren im reziproken Raum. Die Faktoren h, k und 1 sind die Millerschen
Indizes. Betrachtet man nur die elastische Streuung gilt weiterhin ‘EO‘ = ‘E ‘

Im zweidimensionalen Fall einer Oberfléche ist die Gitterperiodizitiat senkrecht zur Ober-
fliche gebrochen. Damit ist die Laue Bedingung nicht mehr von ¢* abhéngig, wodurch im
reziproken statt Punkten eindimensionale Linien die Bedingung fiir die Beugung erfiillen.
In der Oberflichenréntgenbeugung wird dafiir als Begriff crystal truncation rods (CTR)
bzw. reziproke Gitterstédbe verwendet. Die Laue Bedingung reduziert sich auf

Kl — B = ha* + kb, (2.15)

Diesen Zusammenhang kann man mit dem Modell der Ewald-Kugel deutlich machen,
wie in Abbildung 2.8 dargestellt ist. Dort ist die Ewald-Kugel mit dem Radius HE” H als

kreisformige Projektion in 2D gezeichnet und die reziproken Gitterstibe als Schnittlini-
en. Die Laue-Bedingung ist an allen Punkten erfiillt, wo die reziproken Gitterstibe die
Kugeloberflache schneiden.

Die Wellenlénge der Elektronen von 30 bis 500 eV betrégt nach der de-Broglie Beziehung
2.16 zwischen 2,2 und 0,5 A und ist in der GroéBenordnung atomarer Absténde.

A= f ) (2.16)
2mE

Weiterhin haben die Elektronen bei diesen Energien eine Eindringtiefe von wenigen Ang-
strom, was die Oberflachenempfindlichkeit auf wenige atomare Lagen beschréinkt [14]. Da
somit doch die Struktur in ¢-Richtung eine endliche Eindringtiefe hat, ergibt sich auf-
grund der Mehrfachstreuung eine Intensitdtsmodulation der Reflexe, die im Ewald-Bild
entlang der reziproken Gitterstibe aufgetragen werden kann. Andert man die Energie der
Elektronen, verindert sich der Radius der Ewald-Kugel proportional zu v/ E, wodurch sich
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II 2900

Abbildung 2.8: Konstruktion der Ewaldkugel Projektion parallel zur Oberfliche. Die
Schnittpunkte der Ewaldkugel mit den reziproken Gitterstiben definie-
ren entsprechend der Laue-Bedingung die erlaubten Reflexe.

die Reflexe mit steigender Energie der Position des (00)-Reflexes auf dem Schirm n&hern.
In der kinematischen LEED-Theorie wird die Elektronenwelle als ebene Welle ¢;; =
Ajj exp(ik7) beschrieben. Die Amplitude A,; 148t sich in einen Strukturfaktor und einen
Gitterfaktor zerlegen. So ergibt sich fiir die Intensitét

L = | Ay (k, B)* = |FI* |G (2.17)

Im Gitterfaktor stecken die Form und Anordnung der Einheitszellen und die Form und
Richtung der Beugungsmaxima mit G = Zmnp exp (z <El — EO) anp>, wobei dann ein

Maximum vorhanden ist, wenn k; — kg genau 27 ist. Der Strukturfaktor F beschreibt
die Anordnung der Atome in der Einheitszelle mit F' = ). f; exp (=27i (ha; + kb; + lc;)).
Der atomare Streufaktor f; gibt die Starke der Streuung des i-ten Atoms an und ist im
Prinzip die fouriertransformierte Elektronendichte des Atoms. Die hk,l sind die Miller-
Indizes und a,b,c die Gittervektoren. Die Interferenzbedingung nach Bragg entlang der
Oberflichennormalen ist l¢; (1 + cos ¢) = nA, womit sich als Phasendifferenz

O = (2m/A) lc; (1 + cos Oy;) ergibt. Setzt man diese Bedingung in F ein ergibt sich

Betrachtet man nun die Intensitét, so ist diese periodisch von der Wellenldnge der Elek-
tronen abhéngig. Eine reale I(V)-Kurve zeigt dagegen jedoch viele weitere Maxima als
Intensitatsstruktur. Erst bei hoheren Energien von mehr als 600 eV sind die kinemati-
schen Maxima dominant. Bei den typischen LEED-Energien reicht fiir die Beschreibung
der I(V)-Kurven ein Modell, das nur Einfachstreuung beriicksichtigt, nicht aus.

Die Mehrfachstreuung von sphéirischen Elektronenwellen

Zur theoretischen Bestimmung der Intensitdt der gestreuten Elektronenwelle erfordert die
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Betrachtung die Einbeziehung von Mehrfachstreuung und die Beschreibung der gestreu-
ten Elektronenwelle als Kugelwelle. Ausgegangen wird von der Schrodinger-Gleichung fiir
ein LEED-Elektron das mit N Atomen der Oberfliche wechselwirkt. Ignoriert man den
Spin, kann dies als Hartree-Fock-Gleichung geschrieben werden

( Z|T_TW|+V55F‘)+Z/ lL%_“ d3rz>¢(m
_Z</ Wi ()0 |(i)d37i)¢z(ﬁ=E¢(F). (2.19)

7

Da der dritte Term der Austauschwechselwirkung mit ¢ (7;) nicht lokal ist, miisste die-
se Gleichung durch eine sehr rechenaufwendige selbstkonsistente Hartree-Fock-Rechnung
gelost werden. Deshalb wird der Austauschterm iiber die Slater-Approximation unter
Einfiihrung des X«a Austauschpotentials lokal gemacht

o 3 3621% (7:;)2

Ver (F) =3 81

(2.20)

Wird weiterhin angenommen, dass die Atompotentiale Kugelsymmetrie haben und nicht
iiberlappen, vereinfacht sich 2.19 im Partialwellenbild zu einer eindimensionalen Differen-

tialgleichung
1\ d [ LdR(r) P21+ 1)
C2m (_2> dr <r dr ) * 2mr? Bu(r)

(S V) V) R ) = R, (221)

In einem relativ dicht gepackten Kristall &ndert sich das Potential in den Bereichen
zwischen den kugelsymmetrischen Potentialen der Atome nur wenig, so dass es in guter
Néherung konstant gesetzt werden kann.

Dieses Potentialmodell ist bekannt als Muffin-Tin-Potential. Abbildung 2.9 stellt den Ver-
lauf des Potentials schematisch dar. Der Betrag des konstanten Potentials zwischen den
Atomen ist auf das Vakuumpotential bezogen und héngt von der Ladungsverteilung in
der Oberfliiche ab. Die aktuellen Theorien kénnen diesen Wert nicht ausreichend genau
bestimmen, so dass er als Realteil des inneren Potentials als Optimierungsparameter in
die LEED-Simulation eingeht. Die Idee ist, die Schrodingergleichung fiir jedes sphérische
Atompotential einzeln zu lésen und dann den lokalen Losungen in den restlichen Berei-
chen anzupassen [18].

Die Elektronenwellen, die an den sphérischen Potentialen gestreut werden, sind ebene
Wellen fiir die an der Oberfliche einfallenden Wellen und sphérische Wellen fiir die ge-
streuten Wellen. Als Losung fiir eine einfallende sphérische Welle ¢; = R; (r) Yi, (0, ¢)
ergibt sich in Anwesenheit eines Muffin-Tin-Potentials die Besselfunktion j

jl:%exp <(126l)h (kr) + b (k:r)) (2.22)
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Abbildung 2.9: Schematische Darstellung des Muffin-Tin-Potentials an einer Oberfléche.
An jeder Atomposition befindet sich ein kugelsymmetrisches Potential.
Die Bereiche dazwischen sind auf einem konstanten Potential. (aus [18])

mit der Phasenverschiebung o, hl(l) und hl@) den Hankelfunktionen erster und zweiter
Art. Aufgrund der sphérischen Form des Potentials und der Drehimpulserhaltung kann
sich der Impuls von der einfallenden zur ausfallenden Welle 1 nicht d&ndern, so dass sich
nur die Phase dndern kann. Der Anteil der Streuung wird iiblicherweise in Form des
t-Matrixelements angegeben

h? (1 .
t = 5 (E) sin §;e. (2.23)

Die Streuung einer ebenen Welle exp (ZE . F) an dem sphérischen Atompotential wird mit
Hilfe der Entwicklung nach sphérischen Wellen beschrieben

— 2mk
exp <zk’ : F) — ZZ Zi”l (204 1)t P (cosb) hl(l) (kr) (2.24)
I

mit P, (cos 6) als Legendre-Polynome aus dem Partialwellenbild und 6 als Streuwinkel zwi-
schen k£ und 7. Die Legendre-Polynome sind iiber die Kugelflichenfunktionen Y;,,, definiert

l
2 = -
Pi(cost) = o D Vi (F) Yo (7). (2.25)

m=—

Das besondere an diesem Ansatz fiir die gestreuten Wellen ist, dass nur die Phasenver-
schiebung §; bekannt sein muss, um fiir eine beliebig einfallende Welle die Streuung an
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den sphérischen Atompotentialen zu berechnen.

Bei Atomen hoher Ordnungszahl werden die relativistischen Streuphasen in Abhéngigkeit
von der Energie durch Losung der Dirac-Gleichung fiir jedes Atom und 1 berechnet [19].
Eine moglichst genaue Beschreibung des Muffin-Tin-Potentials, das von der Ladungsver-
teilung zwischen den Atomen abhéngt und den sich daraus ergebenden Streuphasen ist
bis heute Gegenstand der Forschung [20, 21, 22]. Inelastische Effekte durch temperatu-
rabhéngige Dampfung werden als Imaginérteil der Streuphasen mit eingeschlossen. So
verschiebt sich die Phase der gestreuten Welle um exp(i2Re(¢;)) und wird gleichzeitig
um exp(—2Im(é;)) geddampft. Im Gegensatz zur Verwendung des Debye-Waller-Faktor ist
diese Methode durch die Einbeziehung der Dampfung bei jedem einzelnen Streuprozess
fiir Mehrfachstreurechnungen korrekt.

Zur Beschreibung der Mehrfachstreuung muss nun die Streuung an einzelnen sphérischen
Atompotentialen auf mehrere Atome erweitert werden. Der elementare Vorgang ist die
Ausbreitung einer von Atom 1 gestreuten Welle zu Atom 2 und deren Streuung an diesem
im Partialwellenbild. Jede weitere Streuung kann durch eine Abfolge dieser Vorginge be-
schrieben werden. Die Wellenausbreitung einer Welle mit £ = ({77) von Atom 1 an 7} zu
Atom 2 an 75 kann mit einer Greenschen Funktion G'? beschrieben werden, so dass sich
mit dem Streumatrixelement t aus Gleichung 2.23 die Streuamplitude ausdriicken lasst als
t1G"ty [18]. Wird die Welle weiter von einem dritten Atom gestreut, ergibt sich als Streu-
amplitude t;G*?t,G?3t3 usw.. Betrachtet man in einem einfachen Fall nur zwei Atome,
so konnen mit Mehrfachstreuung zwischen diesen Atomen zwei Gesamtstreuamplituden
definiert werden

Ty =t +tGPty + G2 1.G* My + ... (2.26)
Ty = ty + t2G*'t) + .G, Gty + .. (2.27)

Zusiitzlich muss beriicksichtigt werden, dass die einlaufenden Wellen fiir G2 und G?*
nicht identisch sind, sondern eine Phasenverschiebung entsprechend des Atomabstands
haben. Dies kann in den Greenschen Funktionen beriicksichtigt werden, die dann aus
Symmetriegriinden folgende Eigenschaft bekommen [23]

T, =t + t,G12T, (2.28)
Ty =ty + t,G2T7. (2.29)

Das ergibt ein losbares Gleichungssystem fiir 77 und T3

T\ _ (1 —G2\ " (1
(D)-Con ) (5) e

mit [ als Identitdtsmatrix. Das Gleichungssystem, das hier exemplarisch fiir zwei Atome
gezeigt ist, ldsst sich ohne weiteres auf N Atome erweitern. Die Grofle der Teilmatrizen,
wie z.B. I ergibt sich aus der Anzahl der Streuphasen, die zur Berechnung der Streuung
bendtigt werden. Die Dimension von I ist (Iq: + 1)%, was nochmals mit der Anzahl der
Atome N? skaliert. Die Inversion der Streumatrix nimmt bei der Simulation den gréfiten
Anteil der Rechenzeit in Anspruch. Nach der Losung des Gleichungssystems erhélt man die
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Amplitude der auslaufenden Welle durch phasenrichtige Summation der Teilamplituden

N
Ty =D exp i (Fin = Foue) - 78] T3, (2.31)
i=1
Die Streumatrix l&8t sich noch wesentlich vereinfachen, wenn Periodizititen und Sym-
metrien der Oberflache ausgenutzt werden. Durch die Periodizitéit der Oberflache gibt es
Atome, die eine identische Streumatrix ¢ aufweisen. Weiterhin kann der Rechenaufwand
auf einen Bruchteil reduziert werden, wenn Symmetrien des Gitters ausgenutzt werden.
Das in der Simulation benutzte SATLEED Programmpaket verwendet noch einige weitere
Néherungen [24]. So wird die vollstdndige sphérische Mehrfachstreurechnung nur inner-
halb einer definierten Lage berechnet. Zwischen diesen Lagen wird die Wellenausbreitung
iiber ebene Wellen beschrieben, mit Transmissions- und Reflektionsmatrizen fiir die ein-
zelnen atomaren Lagen. Die Streuung in dem Stapel der Oberflichenlagen wird mit der
Renormalized-Forward-Scattering Perturbation Method von Pendry et al. berechnet [25].
Dies verringert die benotigte Rechenzeit, hat jedoch den Nachteil, dass bei Intralagen-
absténden unter 1 A die Amplituden des Wellenfelds nicht mehr konvergieren.
Nach der volldynamischen Streurechnung der Referenzstruktur wird in einem zweiten
Teil fiir leicht verschobene Atompositionen eine Stérungsrechnung erster Ordnung durch-
gefiihrt. Dazu wird angenommen, dass eine kleine Verschiebung der Position um 07 eine
kleine Anderung der Streumatrix t; verursacht, so dass die resultierende Gesamtamplitude
geschrieben werden kann als

Ty = t; + ot; (7). (2.32)
Die Streuung mit dt; wird auf ¢; bezogen, indem die Atomposition mit einer entsprechen-
den Greenschen Funktion G,/ auf die Referenzposition transformiert wird.

5tj,L,L’ = tj,l(SL,L’ + Z GL,L” (_‘Wj) tj,l” GL,L” (+5Fj) (2'33)

Die Stérungsrechnung ist je nach Atom bis zu einer Verschiebung von 0,1 bis 0,2 A eine
ausreichend genaue Naherung. Bei grofleren Verschiebungen muss eine neue Referenzrech-
nung durchgefiihrt werden. Fiir jede Variation der Atomposition werden neue I(V)-Kurven
ausgerechnet, die mit den entsprechenden [(V)-Kurven aus dem Experiment verglichen
werden.

Vergleich der I(V)-Kurven mit dem Reliability Faktor

Um eine theoretisch berechnete und experimentelle Kurve vergleichen zu kénnen, wird
iiblicherweise ein Verfahren angewendet, das einen Zahlenwert ausrechnet, der die Uberein-
stimmung der Kurven angibt. Die Berechnung dieses Wertes geschieht mit einem Verfah-
ren, das die physikalischen Modelle, aus denen die Kurven entstanden sind, beriicksichtigt.
Bei LEED I(V)-Kurven wird davon ausgegangen, dass sie zum grofien Teil aus einer Ab-
folge von lorentzformigen Maxima bestehen mit

a<
= J ) 2.34
2 BB (234)
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Der Imaginérteil des Potentials bestimmt dabei die Breite der Maxima. Ausgehend von
diesem Ansatz hat Pendry 1980 den r-Faktor als Zahlenwert zum Vergleich von I(V)-
Kurven eingefiihrt [26]. Dazu wird zuerst die Pendry Y-Funktion definiert, die lorentzformige
Minima und Maxima gleich gewichtet

mit L(E) = =. (2.35)

Die Y-Funktion nimmt Werte zwischen Y;,,, = % |Vi| an und hat genau bei L = £1/ |V}
ein Maximum bzw. Minimum. Der Pendry r-Faktor wird mit Hilfe der Y-Funktion definiert
als

Rp = f (Yth - Yempt)2 dE_ (2.36)
(Y5 +Ya,) dE

Durch die Eigenschaften der Y-Funktion ist der r-Faktor besonders empfindlich auf Ver-
schiebungen der Maxima bzw. Minima in den Intensitdtskurven. Da die Y-Funktionen
normiert sind, spielen absolute Intensitétsverhéltnisse der theoretischen zur entsprechen-
den experimentellen I(V)-Kurve keine Rolle bei der r-Faktor-Berechnung. Der Nenner des
Rp Terms normiert den r-Faktor so, dass er bei keiner Korrelation der Kurven einen Wert
von eins hat. Ist eine Korrelation vorhanden, wird die Differenz der Y-Funktionen im
Zahler kleiner, wodurch der r-Faktor gegen null geht.
Wenn eine experimentelle und theoretische I(V)-Kurve in Abhéngigkeit eines Simulations-
parameters verglichen werden, ergibt sich in der r-Faktor Kurve fiir eine Korrelation der
I(V)-Kurven ein Minimum. Zur Bestimmung der Signifikanz des Minimums wird eine neue
GroBe RR (Double Reliability Factor) definiert, die das Vertrauensintervall des r-Faktors
beschreibt [26]. Dabei wird davon ausgegangen, dass ein einzelnes lorentzformiges Maxi-
mum in den I(V)-Kurven nur durch die Position des Maximums auf der Energieachse den
Vergleich der Y-Funktionen beeinfluit und der Fehler auf der Energieachse normalverteilt
ist. Weiterhin wird angenommen, dass die Kriimmung der Kurve R(z;) im Minimum fir
ein Maximum € = (2Rmin)_1 ist. Damit ergibt sich fiir RR:

8|V;
RR =/ Vilp (2.37)
AEtot

Hierbei ist Fy, der Gesamtenergiebereich der I(V)-Kurven und V; der Imaginérteil des
Potentials. Pendry schétzt die Anzahl der lorentzférmigen Maxima mit N = % ab.
Die Berechnung von RR wurde 1988 von Adams et al. verbessert [27]. Bei einer LEED-
Simulation ist es im Allgemeinen nicht notwendig, die Kriimmung e im Minimum der
Variation R(x;) abzuschétzen, da ohne weiteres die Kurve um das Minimum mit einer
Parabelfunktion angepasst werden kann, so dass die Kriilmmung im Punkt R(z;) = Rn
direkt bestimmt werden kann. Mit der direkt bestimmten Kriimmung ergibt sich fiir RR

28]

Rmin

—

vy
Aus dem Vertrauensintervall des r-Faktors lasst sich der Fehlerbalken des Parameters ax;
bestimmen.

RR = (2.38)
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2.4 Materialeigenschaften

Im folgenden sollen die grundlegenden Eigenschaften der verwendeten Materialien in dem
Umfang, wie fiir die Fragestellungen und die Diskussion der Ergebnisse relevant ist, be-
schrieben werden. In dieser Arbeit wurden als Substrate Silbereinkristalle verwendet. Auf
diesem Substrat wurden im Speziellen ultradiinne Schichten von Manganoxid untersucht.
Mangan kann acht verschiedene Oxidationszusténde annehmen und bildet von den 3d-
Ubergangsmetalloxiden die grofite Vielfalt von Oxidstrukturen aus. Das Phasendiagramm
fiir ausgewéhlte Manganoxide ist in Abbildung 2.10 dargestellt. Die eingezeichneten Be-
reiche im Phasendiagramm stellen Gleichgewichtszustdnde im Volumenkristall dar. Bei
ultradiinnen Schichten kann ein solches Phasendiagramm nur als Richtwert dienen, da
erfahrungsgeméf der Einfluss des Substrats eine nicht zu vernachléssigende Rolle spielt
und das Wachstum einer diinnen Schicht oft durch die Kinetik bestimmt wird. In grau ist
der Druckbereich fiir Sauerstoff markiert, der im Rahmen dieser Arbeit in UHV-Kammern
bei der Untersuchung mit Oberflichenmethoden verwendet wurde. Die erwarteten Man-
ganoxidphasen der ultradiinnen Schichten sind somit MnO und a-Mn3O,4. Im weiteren
wird sich in dieser Arbeit nur auf diese zwei Manganoxidphasen beschrénkt, die in dieser
Arbeit hauptséchlich prapariert und untersucht wurden.
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Abbildung 2.10: Phasendiagramm ausgewihlter Manganoxide (aus [29, 30]). Die durchge-
zogenen Linien geben die Bereiche an, in denen die Ubergénge zwischen
den verschiedenen Oxiden in den Referenzarbeiten untersucht wurden.

2.4.1 Silber

Silber ist eines der am ldngsten bekannten Metalle. Es ist sehr duktil und inert gegeniiber
sauberer Luft und Wasser. Der Schmelzpunkt von Silber liegt relativ niedrig bei 1235 K.
Es bildet als Kristall ein kubisch-flichenzentriertes Gitter mit einer Gitterkonstante von
a=0,409 nm aus. Die normale unrekonstruierte Ag(001)-Kristalloberfliche hat demnach
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Einheitszelle der

b W b fce-Kristallstruktur
b b Atom in der fcc-Zelle

L ¢ a, =0.409 nm
\ - V\/ a, =0.392nm
Abbildung 2.11: Kugelmodell der seitenzentriert-kubischen-Kristallstruktur. Angegeben
sind die Gitterkonstanten fiir Ag und Pt.

eine quadratische Struktur mit einem néchsten Nachbarabstand von 0,289 nm in der pri-
mitiven Einheitsmasche. Abbildung 2.11 zeigt die geometrische Struktur des Silbereinkris-
talls. Der Abstand der Ag(001)-Lagen betrigt 0,205 nm. Die Anderung des senkrechten
Lagenabstands durch Oberflichenrelaxation wurde in Kapitel 4 im Ergebnisteil detailliert
untersucht.

Silber hat eine Gitterkonstante, die 7,9 % kleiner ist als die von einkristallinen MnO
mit 0,444 nm. Bei dieser Gitterfehlanpassung war zu erwarten, dass sich im Bereich ul-
tradiinner Schichten neue interessante Strukturen bilden. Da sich Silber nur bei hohen
O,-Driicken oxidieren lédsst, kann ausgeschlossen werden, dass sich bei der Praparation der
Manganoxide auch Silberoxid bildet. Adsorbatstrukturen von O auf Ag(001), die schon
bei niedrigeren Driicken entstehen, konnten bei der Bildung von MnO eine Rolle spielen
und wurden auch in dieser Arbeit untersucht.

2.4.2 Mangan

Mangan ist ein grau-weiflliches, hartes und sehr sprodes Metall. Als Element mit der Or-
dungszahl 25 hat es die Elektronenkonfiguration [Ar]3d®4s? und gehért damit zu den 3d-
Ubergangsmetallen. Es ist chemisch reaktiv und bildet unter Luft eine diinne Oxidschicht
aus. Als eines der am héufigsten natiirlich vorkommenden Metalle, liegt es hauptséchlich
als Oxid, Silikat, Carbonat und als Manganknollen auf dem Ozeanboden vor. Die zu den
Oxiden gehorenden Minerale heissen Hausmannit (MnzO,), Braunit (MnyO3) und Braun-
stein (MnOy 7_5). Die Schmelztemperatur reinen Mangans betragt 1519 K. Mangan wird
industriell hauptséchlich fiir Stahllegierungen verwendet.

Untersuchungen von Schieffer et al. zu Sub-Monolagenbedeckung von Mn auf Ag(001) im
Bereich von 0,5 bis 1,5 Monolagen ergeben die Bildung einer ¢(2x2)-Struktur direkt nach
dem Aufdampfen [31]. Untersuchungen zum Gleichgewichtszustand von Elmousshine et
al. zu geringen Mengen Mn auf Ag(001) bei 300 K ergeben, dass sich die Mn-Atome als
Doppellage unter der obersten Ag-Monolage anordnen [32]. Die weitere Diffusion des Mn
in das Ag-Volumen wird durch die magnetische Kopplung der Mn-Atome untereinander
verhindert. In fritheren Untersuchungen von Schieffer et al. ergab sich, dass der Ubergang
von der ¢(2x2)-Struktur zur Gleichgewichtsstruktur einer Mn-Doppellage unter der Ober-
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2.4 Materialeigenschaften
fldche bei 300 K in wenigen Stunden ablauft [33].

2.4.3 MnO

MnO gehort zu den 3d-Ubergangsmetalloxiden und kristallisiert in der Kochsalzstruktur.
Abbildung 2.12 veranschaulicht einen Ausschnitt eines MnO-Kristalls. Die Gitterkonstan-
te betragt 0,444 nm, wodurch sich ein Lagenabstand von 0,222 nm ergibt. Das einfache
kubische Gitter resultiert in einer ABA-Stapelfolge der MnO-Lagen.

(¥

MnO-Einheitszelle
A0 = 0.444 nm

o
U bu an

%% %, ¢

Abbildung 2.12: Kristallstruktur der Einheitszelle eines MnO-Einkristalls.

MnO ist auch aufgrund der besonderen elektronischen Eigenschaften interessant. Mit der
Elektronenkonfiguration von Mn 3d®> O 2p® gibt das Mn zwei Elektronen an den Sauer-
stoff ab und erreicht damit im ionischen Bild eine Neon-Konfiguration. Das besondere an
den 3d-Ubergangsmetalloxiden ist, dass d-Orbitale zuerst mit Elektronen parallelen Spins
besetzt werden. Das bedeutet, dass bei einer Konfiguration mit fiinf d-Elektronen sich
eine 5/2-high-spin Konfiguration ausbildet. Die Ursache liegt in der Wechselwirkung der
fiinf orthogonalen d-Orbitale des Mn mit den O p-Orbitalen, wobei das Mn-Atom sich
in oktaedrischer Koordination zu den O-Atomen befindet. Das erste Modell, die Kristall-
Feld-Theorie, basierte auf der reinen elektrostatischen Stérung der d-Orbitale des Metal-
lions durch die umgebenden Anionen. Die spétere Liganden-Feld-Theorie beschreibt die
Kristall-Feld- Aufspaltung anspruchsvoller iiber den Uberlapp der Orbitale und die kova-
lenten Wechselwirkungen. Durch die Symmetrieeigenschaften des Drehimpulsanteils des
d-Orbitals ergibt sich eine energetische Aufspaltung des Orbitals zu zwei verschiedenen
Energieniveaus. Diesen Zusammenhang stellt Abbildung 2.13 dar. Das energetisch hohere
Niveau hat e, Symmetrie und das niedrigere Niveau ty, Symmetrie. Normal fiillen im
Grundzustand die Elektronen entsprechend der Hundschen Regel das d-Orbital, so dass
die Elektronen soweit moglich zuerst mit parallelen Spin eingesetzt werden. Da das d-
Orbital aufspaltet hingt die giinstigste Spinbesetzung nun von der relativen Stérke der
Kristall-Feld-Aufspaltung im Vergleich zur Elektron-Elektron-Austauschwechselwirkung
ab. Bei einer starken Aufspaltung ist es giinstiger zuerst das niedrigere to,-Niveau mit
Elektronen aufzufiillen, wodurch sich eine Low-Spin-Konfiguration ergibt. MnO besitzt
eine geringe Kristall-Feld- Aufspaltung, so dass sich mit fiinf d-Elektronen eine t;’ e High-
Spin-Konfiguration mit S =5 /2 bildet. Eine ausfiihrliche Beschreibung der Elgenschaften
von Ubergangsmetalloxidionen in oktaedrischer Koordination findet sich in [34].
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Abbildung 2.13: (a) 3d-Orbitale eines Ubergangsmetallions in einer oktaedrischen Koordi-
nationsumgebung (aus [34]). (b) resultierende Energieniveauaufspaltung.

Ein fiir 3d-Ubergangsmetalloxide charakteristischer elektronischer Effekt ist die Aufspal-
tung der 3s Photoemissionslinie. Dafiir gibt es zwei Ursachen. Zum Einen den Ladungs-
transfer vom Sauerstoff und zum Anderen die Spin-Wechselwirkung zwischen s- und d-
Orbital. Im Fall eines Ladungstransfers geht ein Elektron aus der Grundzustandskonfi-
guration des Valenzbandes des Liganden L in das d-Band iiber. Wenn das durch den
Photoemissionsprozess entstehende Rumpfloch im s-Orbital mit s—1 bezeichnet wird,
dann gibt es den klassischen Endzustand s—1d"L und einen zweiten Endzustand durch
den Ladungstransfer mit s—1d"*!L~!. Untersuchungen von Hermsmeier et al. zeigen je-
doch, dass sich die d°-Konfiguration von MnO beim Photoemissionsprozess aus dem
3s-Niveau nicht dndert [35]. Rechnungen von de Vries et al. mit der nichtorthogona-
len Konfigurationswechselwirkungsmethode zu MnO ergeben eine zusétzliche Linie, die
durch einen Beitrag des Ladungstransfers um 10 eV zu hoheren Bindungsenergien ver-
schoben ist [36]. Das prominenteste Satellitenmerkmal der Mn 3s Photoemissionslinie ist
jedoch nur etwa 6 eV zu hoheren Bindungsenergien verschoben und wird der Spinwech-
selwirkung des s- mit dem d-Niveau zugeordnet. Dabei wechselwirkt das freie Photoelek-
tron aus dem 3s-Niveau mit dem Spin des dort verbleibenden Elektron und den Spins
der Elektronen im 3d-Niveau. Die Energieaufspaltung der 3s-Photoemissionslinie ergibt
sich aus der Wechselwirkung zwischen paralleler und antiparalleler Spinkonfiguration.
Nach dem van Vleck Theorem ist diese Energiedifferenz proportional zum 3d-Gesamtspin:
AE < EBd 11111 3s 1) — E(Bd 11111 3s |) o< A(2S534 + 1), wobei A dem Austauschin-
tegral entspricht [37]. Dabei hat MnO durch die 5/2-high-spin Konfiguration die grofite
Aufspaltung und die hoheren Manganoxide eine entsprechend geringere. Tabelle 2.1 gibt
einen Uberblick mit Werten aus der Literatur. Aufgrund der direkten Abhingigkeit der
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a b C d e f

MnO 6,15 58 6,1 - 59 6,1
MnzO, - 53 - - 46 53
Mn,O; 57 52 55 54 52 54
MnO, - 47 45 - 45 45
Mn : ~ 41 - 36 37

Tabelle 2.1: Energieaufspaltung der Mn-3s-Photoemissionslinie von Mn und seinen Oxi-
den (aus [38]).
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Abbildung 2.14: Von Feng et al. mit BSLYP berechnete projizierte spinaufgeloste Zu-
standsdichte von MnO [40]. Positive Werte entsprechen Spin-up und ne-
gative Werte Spin-down Zustandsdichten.

Energiedifferenz von der Spinbesetzung und damit vom Oxidtyp kann diese Eigenschaft
zur Identifikation des vorliegenden Manganoxids genutzt werden. Wird von einer Aufspal-
tung nur durch Spin-Wechselwirkung ausgegangen, so ergibt sich das Intensitétsverhéltnis
der Mn 3s Linien aus der Spin-Multiplizitat. Fiir MnO ist das Intensitétsverhéltnis [(3d
TT117 3s 7 ):1(3d 71117 3s |) = Szq+1:S34 = 7:5.

Als Bandliicke wurde fiir MnO in verschiedenen Arbeiten experimentell 3,6-4,3 eV be-
stimmt [39]. Berechnungen der Volumen-MnO Zustandsdichte von Feng et al. mit der
B3LYP-Methode ergeben eine Bandliicke von 3,57 eV, die nahe an den experimentell
bestimmten Werten liegt [40]. Abbildung 2.14 zeigt die von Feng et al. spinaufgelost be-
rechneten projizierten Zustandsdichten von MnO.

Bei Ty = 118 K wechselt MnO von der bei Raumtemperatur vorliegenden paramagne-
tischen Phase in eine antiferromagnetische Phase [41]. Dabei wird die kubische Struk-
tur leicht verzerrt, so dass sich eine rhomboedrische Struktur ergibt. Bei 85 K liegt die
Verzerrung bei 90,47° und die Gitterkonstante bei 0,4433 nm [42]. Eine deutlich hohere
Néel-Temperatur von Ty = 150-155 K wurde fiir diinne Schichten gefunden [43]. Die
antiferromagnetische Phase ordnet sich in der AF-II Struktur. In dieser Struktur liegen
Ebenen mit gleich orientierten Spins entlang der (111)-Fléchen, wobei sich entgegengesetzt
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orientierte Ebenen abwechseln [44].

2.4.4 Mn;0,

Mn30O,4 kommt als natiirliches Mineral als Hausmannit vor. Es bildet eine Spinell-Struktur
die durch eine Jahn-Teller-Verzerrung tetragonal verzerrt ist. Die Gitterkonstanten der
Einheitszelle, die Abbildung 2.15 zeigt, sind a = 5,762 A und ¢ = 9,470 A [45]. Die O-
Atome befinden sich in einem fcc-artigen Untergitter und die Mn-Atome besetzen darin
gegeniiber den O-Atomen tetraedrisch und okaedrisch koodinierte Positionen. Im ionischen
Bild sind entsprechend dieser Koordination in 1/8 der Tetraederliicken des O-Untergitters
Mn?* und in 1/2 der Oktaederliicken Mn®*"-Atome. Neben dieser Phase, die a-Mn3O, ge-
nannt wird, existiert auch ein (3-Mn3O,4. Der Phaseniibergang wird bei Temperaturen
oberhalb 1450 K vorausgesagt, wobei dann die Jahn-Teller-Verzerrung aufgehoben ist
und die Spinell-Struktur kubisch mit a = 8,55 A wird [46]. Zwar wurden bei dieser hohen
Temperatur in dieser Arbeit keine Untersuchungen durchgefiihrt, jedoch kénnen Eigen-
schaften, die an Volumenkristallen im Gleichgewicht bestimmt werden, bei sehr diinnen
Schichten durch den Einfluss des Substrats stark abweichen. Fiir 100 nm dicke Schichten
von Mn3O, auf MgO(001) konnten Gorbenko et al. zeigen, dass die tetragonale Jahn-
Teller-Verzerrung durch Wechselwirkung mit dem Substrat aufgehoben wurde [45].

Fiir Schichten im Bereich weniger Monolagen Mn3O,4 auf Ag(001) ist zu erwarten, dass die
Struktur der Lagen sich zuerst partiell aus der Spinell-Struktur, die aus acht Atomlagen
besteht, zusammensetzt. In einem einfachen Modell kann man die Spinell-Einheitszelle
ab einer bestimmten Atomlage abschneiden. Geht man von einer nicht verzerrten Spinell-
Einheitszelle aus, wiirden sich Lagen mit (2x1)- und (2x2)-Rekonstruktion abwechseln.
Entsprechend wiirden die Lagen mit dem O-Untergitter diejenigen mit der (2x1)-Rekon-
struktion sein.

Auch Mn3O,4 hat eine magnetische Phase und wird unter einer Temperatur von 41 K
ferrimagnetisch [47]. Diese Temperatur ist wesentlich tiefer als unsere verwendeten Tem-
peraturen und es kann davon ausgegangen werden, dass Effekte, die durch diesen Pha-
seniibergang induziert werden, bei den Untersuchungen keine Rolle spielen.

2.4.5 Platin

Platin ist ein silbrig weiBes Edelmetall mit der Ordnungszahl 78. Als Ubergangsmetall
hat es eine Elektronenkonfiguration von [Xe|4f'*5d%6s’. Strukturell kristallisiert es als
kubisch-flachenzentriertes Gitter mit einer Gitterkonstante von a = 0,3924 nm (vgl. Ku-
gelmodell von Ag in Abb. 2.11). Die Schmelztemperatur reinen Platins liegt bei 2041 K.
Als Edelmetall ist es sehr inert gegeniiber der Oxidation durch Sauerstoff, wodurch es
sich zur Praparation von Oxidschichten eignet.

Pripariert man nach den iiblichen Methoden durch Zyklen von sputtern mit Ar*-Ionen
und anschlieBenden Heizen der Pt-Einkristall-Probe die Pt(001)-Oberfléche so bildet die-
se eine (5x20)-Oberflichenrekonstruktion. Diese Rekonstruktion kann verhindert werden,
wenn der Pt-Kristall unter Anwesenheit von Adsorbaten im Restgas abgekiihlt wird [48].
Aufgrund der hohen Schmelztemperatur von Platin eignet es sich als Substrat fiir Schich-
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Abbildung 2.15: Kugelmodell der Spinell-Struktur von Mn3O4. Die Einheitszelle ist als
Box eingezeichnet. Mn-Atome besetzen im ionischen Bild als Mn3* die
oktaedrisch und als Mn?* die tetraedrisch koordinierten Gitterplitze.

ten wie Bariumtitanat, die eine hohe thermische Stabilitit haben und wo zu erwarten
ist, dass sich durch Heizen die strukturelle Qualitdt der aufgebrachten Schicht verbessern
lasst. So kann die aufgebrachte Schicht ohne Substratverdnderung bei hoher Temperatur
und gleichzeitig hohem Os-Druck geheizt werden.

2.4.6 Bariumtitanat

Mit der chemischen Formel BaTiO3 wird eine ferroelektrische Keramik bezeichnet, die in
fiinf verschiedenen Phasen vorkommen kann. Als Volumenkristall bildet BaTiO3 bei 300
K eine tetragonal verzerrte Perowskit-Struktur, die bei 393 K in eine kubische Perowskit-
Struktur mit einer Gitterkonstanten von a = 4,012 A iibergeht. Die kubische Perowskit-
Struktur ist als Kugelmodell in Abbildung 2.16 dargestellt. In der kubischen Phase be-
findet sich das Titanion im Zentrum des Oktaeders der Sauerstoffionen. In der tetragonal
verzerrten Struktur ist a = 3,992 A und ¢ = 4,036 A, d.h. die a-Achse ist 0,5 % gegeniiber
der kubischen Phase gestaucht und die c-Achse um 0,6 % gestreckt. In dieser Phase ist
das Titanion leicht gegeniiber den Sauerstoffionen in z-Richtung verschoben, so dass eine
spontane Polarisation entsteht. Bei 1730 K existiert ein weiterer Phaseniibergang in eine
hexagonale Phase, jedoch sind alle Untersuchungen in dieser Arbeit bei niedrigeren Tem-
peraturen durchgefiihrt worden.
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Das dielektrische Verhalten von BaTiOsz hiingt direkt mit der Verschiebung des Ti%**-
Titanions in Bezug zum O?~-Sauerstoffgitter zusammen. In der klassischen Beschreibung
der makroskopischen Polarisation auf mikroskopischer Ebene wird ein Dipolmoment durch
die Ladungsverschiebung der Ionen in der Einheitszelle erzeugt. Dieses einfache mikrosko-
pische Modell besitzt jedoch das Problem, dass die effektive Polarisation in einem un-
endlichen periodischen Gitter von der Definition der Einheitszelle abhéngt. Fin neueres
theoretisches Modell beschreibt die spontane makroskopische Polarisation iiber Berry’s
Phasen von Blochfunktionen der Ladungsverteilung im Kristall [49, 50]. Damit lassen
sich Polarisationsénderungen zwischen zwei Zustdnden des Kristalls berechnen, was ana-
log zur experimentellen Vorgehensweise der Bestimmung von Hysteresekurven entspricht.
Die spontane Polarisation, die zur Ausbildung von ferroelektrischen Doménen an der
Oberfldche fiihrt, ist nach diesem neuen Modell ein reiner Effekt der Grenzflache.

a = 0.4012 nm

Abbildung 2.16: Kugelmodell der kubischen Perowskit-Struktur von BaTiOs.

Bei tetragonal verzerrten BaTiOj treten sowohl Doménen senkrecht zur Oberfliche als
auch parallel zur Oberflache auf. Bei diinnen Schichten von BaTiO3 auf einem Substrat
mit abweichender Gitterkonstante induziert die Grenzflache eine Verzerrung. Da die Rich-
tung dieser Gitterverzerrung durch die Grenzfliche festgelegt wird, schrénkt dies auch die
moglichen Richtungen fiir eine Polarisation in der BaTiO3-Schicht ein.

In idealer Stochiometrie ist BaTiOjg ein Isolator mit einer Bandliicke von 3,83 eV [51].
Durch Defekte in Form von O-Fehlstellen kann BaTiOj jedoch ein Halbleiter werden [52].
Durch Heizen des BaTiOs-Kristall auf ausreichend hohe Temperaturen wird die Ober-
flichendiffusion aktiviert. Wird gleichzeitig O angeboten hiangt es vom Druck ab, ob sich
O-Fehlstellen bilden oder diese ausgeglichen werden. Unter Bedingungen, bei denen ein
O-Defizit entsteht, werden bei hohen Temperaturen Fehlstellenordnungen beobachtet die
von der (1x1)-Struktur abweichen. So entsteht bei 1050 K in pps = 1¥10~* mbar eine
(4x4)-Struktur und ab 1100 K bei gleichem Druck eine (3x3)-Struktur. Erhéht man den
O-Druck weiter geht man in den Bereich iiber, in dem eventuell vorhandene Sauerstoff-
defizite wieder ausgeglichen werden.
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3 LEED-I(V)-Experiment und
Datenanalyse

Seit in den 1960er und 1970er Jahren die LEED-Theorie entwickelt wurde, sind LEED-
[(V)-Messungen mit anschlieBender Struktursimulation an vielfialtigen Oberflachen durch-
gefiihrt worden. Erste Aufnahmeverfahren fiir die lokale Streuintensitét setzten als Detek-
tor einen beweglichen Faradaybecher ein, der in den Elektronenstrahl des aufzunehmenden
elastisch gestreuten Beugungsreflexes positioniert wurde [53, 54]. Uber den Faradaybe-
cher wurde der Strom des Reflexes direkt gemessen, wobei fiir jede Energie zusétzlich
der Sekundérelektronenuntergrund an einer reflexfreien Stelle bestimmt werden musste.
Der Faradaybecher wurde spéter durch ein Photometer ersetzt, mit dem ausserhalb des
Vakuums die Intensitdt eines Reflexes auf dem LEED-Schirm ermittelt wurde [55]. Die
Nachteile dieser Methoden waren, dass die Messungen fiir jeden Reflex wiederholt wer-
den mussten und unempfindlich auf die Gréfle der Reflexe waren. Schon 1976 gab es von
Heilmann et al. aus der Gruppe um K. Heinz erste Ansétze, LEED [(V) Kurven mit einer
TV-Kamera aufzunehmen [56]. Jedoch waren die damals verfiigharen AD-Wandler noch
nicht in der Lage, das Bildsignal pixelgenau umzusetzen. Mitte der 90er Jahre kamen die
ersten kommerziellen Losungen, wie AIDA 95 (VSI GmbH) auf den Markt, die eine TV-
Kamera mit Framegrabber Karte verwendeten, um den gesamten Schirm aufzunehmen
und zu digitalisieren. Die Intensitdtsbestimmung erfolgte dabei wiahrend der Messung mit
einem einfachen Algorithmus, der im Prinzip einen Faradaybecher nachbildete.

Die rasante technische Entwicklung der letzten Jahre ermoglicht einen qualitativen Sprung
bei der Datenaufnahme und Analyse. Heute sind CCD-Kameras fiir wissenschaftliche An-
wendungen verfiigbar, die ein lineares Photonen zu Zéhlratenverhéltnis garantieren, bis zu
14 Bit Genauigkeit bieten und Auflésungen jenseits von einem Megapixel haben. Weiter-
hin ist es moglich, vollstindige LEED-I(V)-Datensétze zu speichern und unabhéngig von
der Messung zu analysieren. Die Geschwindigkeit der aktuellen Rechentechnik und die
vollstdndig vorliegenden Datenséitze mit hoherer Dynamik und Auflésung bei geringerem
Rauschen erméglichen es, wesentlich verbesserte aber auch rechenintensivere Algorithmen
zur Intensitétsbestimmung zu verwenden. So kann die Datenanalyse [(V)-Kurven mit bes-
seren Signal-Rausch Verhéltnis und weniger Artefakten liefern.

Die LEED Experimente in dieser Arbeit wurden an einem 4 Gitter-Erlangen-LEED-
System durchgefiihrt. Zur Bildaufnahme wurde eine hochempfindliche wissenschaftliche
CCD-Kamera mit 12 Bit Dynamik und 640 x 480 Auflésung verwendet (PCO, Pixelfly).
Die LEED Steuereinheit und Bildaufnahme wurde mit einem eigenen Computerprogramm
angesteuert (siehe Abb. 3.1). Es wurde ein Programm erstellt fiir die automatisierte Auf-
nahme von LEED-I(V) Datensidtzen mit einer Energieschrittweite bis zu 0,24 eV und
einer Summation von bis zu 16 Bildern pro Energieschritt. Die sinnvolle Energieschritt-
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Abbildung 3.1: Schematischer Aufbau der computergestiitzten LEED Aufnahme (a) und
4-Gitter LEED Optik (b) [18]

weite wird durch die Energiebreite der Elektronen aus der Elektronenkanone des LEEDs
bestimmt, die bei thermischer Anregung hauptséchlich von der Temperatur des Filaments
abhéngt. Die Elektronen aus den héufig verwendeten thorierten Wolframkathoden haben
eine Energiebreite von etwa 0,5 eV und die Elektronen aus kilteren LaBg Kathoden
von etwa 0,25 eV [57]. Eine noch geringere Energieschrittweite erhéht fiir tibliche LEED-
Systeme somit nicht die Energieauflésung und ist wenig sinnvoll. Zur Kalibrierung der
Optik und als Hilfe zur optimalen Ausrichtung der Probe vor dem LEED-System wurden
im Steuerprogramm noch zusétzliche Funktionen implementiert, wie Autolevel, Anzeige
von Intensitétsiibersteuerung und Histogrammfunktionen.

Vor der Aufnahme eines LEED-I(V)-Datensatzes muss die Probe sehr sorgféltig aus-
gerichtet werden, da kleine Winkelabweichungen von weniger als 1° schon gravierende
Anderungen in den I(V)-Kurven verursachen kénnen. Dies wird an einem Beispiel im Ka-
pitel 4 gezeigt. Das verwendete Simulationsprogramm setzt eine symmetrische Streugeo-
metrie voraus, in der die Reflexe gleicher Ordnung, z.B. (01), (10), (01) und (10), identische
Streupfade besitzen. Dazu muss die Probe so ausgerichtet werden, dass der Primérstrahl
der LEED Elektronenkanone parallel zur Probennormalen ist. Das ist genau dann der
Fall, wenn die Maxima in den I(V) Kurven symmetrischer Reflexe jeweils bei derselben
Energie erscheinen. Als Naherung dieser Bedingung wird oft die Probe so ausgerichtet,
dass die Intensitdaten symmetrischer Reflexe bei einer festen Energie gleich sind. Das kann
aber unmerklich stark fehleranfillig sein, da die Fehlverkippung des Probenkristalls sich
genau so auswirken kann, dass die Intensitéit eines symmetrischen Reflexes vor und die
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Abbildung 3.2: Invertierte Aufnahme des LEED-Schirms mit Reflexen einer Schicht mit
(1x1)-Struktur von vier ML BaTiO5 auf Pt(100). Der apparativ entste-
hende strukturierte Intensitdtsuntergrund ist mit einer Grauwertanpas-
sung hervorgehoben.

des gegeniiberliegenden hinter dem Intensitdtsmaximums der I(V) Kurve liegt.
Abbildung 3.2 zeigt eine invertierte Aufnahme des LEED Schirms mit der Kamera.
Die Bereiche die nicht zum Phosphorschirm gehoren, werden vor der Datenanalyse aus-
maskiert. Auf dem Schirm ansich sind lokale Inhomogenitdten sichtbar, sowie Inten-
sitdtsstrukturen, die durch die Gitteroptik hervorgerufen werden. Jede Masche des Git-
ters wirkt durch den dort vorhandenen Felddurchgriff wie eine kleine Elektronenlinse, die
energieabhéngig bricht. Es entstehen so die in Abb. 3.2 sichtbaren Moiré Effekte auf dem
Untergrund. Eine weitere Fehlerquelle sind Inhomogenitiaten des LEED Schirms, bei de-
nen sich iiber den Schirm der Umsatz von Elektronen zu Photonen bei der Anregung der
Phosphorschicht dndert. Das wirkt sich direkt auf die absoluten Intensitéiten der Reflexe
aus. Stellt man den Probenwinkel so ein, dass in diesem Fall die absoluten Intensitéiten
der symmetrischen Reflexe gleich sind, bekommt man in jedem Fall eine Fehlverkippung.
Deshalb eignet sich die einfache Methode gleicher absoluter Intensitédten nicht, die Probe
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Abbildung 3.3: Intensitétskurve des eindimensionalen Schnitts durch den linken (11) Re-
flex aus Abb. 3.2. Zusétzlich eingezeichnet ist die angepasste Kurve und
die Bereiche, die zu Reflex- und Untergrundintensitét zugeordnet werden.

genau senkrecht vor dem LEED auszurichten. Zum Finden der Intensitdtsmaxima wurde
das Aufnahmeprogramm um die Moglichkeit erweitert, die Intensitéit der Reflexe in Echt-
zeit zu bestimmen. So kénnen kurze I(V)-Kurven aufgenommen werden, bis die Maxima
symmetrischer Reflexe bei derselben Energie gemessen werden und damit der Einfall des
Elektronenstrahls normal zur Oberfliche der Probe ist.

Die anschliefende Analyse der Datensétze zur Bestimmung der I(V)-Kurven soll moglichst
exakt und ohne Artefakte geschehen. Dazu soll der Analysealgorithmus folgende Funktio-
nen umsetzen:

e Bestimmung der Reflexintensitdt und des darunterliegenden Untergrunds mit méglichst
hoher Empfindlichkeit und Exaktheit auch bei geringen Intensitéten.

e Verfolgung des Reflexes wihrend der Energievariation, inklusive wiederfinden nach
léngerer Phase niedriger Intensitét.

e Verwerfen von Ergebnissen, die ausserhalb eines zur Laufzeit erstellten Vertrauens-
intervalls liegen.

Die bisherigen Algorithmen mussten in den Grenzen der experimentellen Vorgaben arbei-
ten. So kam beim in der Gruppe vorhandenen AIDA 95 ein einfacher Algorithmus zum
Einsatz, der innerhalb eines vorgegebenen quadratischen Bereichs die Intensitdt sum-
mierte. Die den Bereich begrenzenden Pixel wurden dem Untergrund zugeordnet. Ent-
sprechend der anteiligen Flache von inneren Pixeln der Reflexintensitit und Randpixeln
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der Untergrundintensitidt wurde die Summe der Randpixel normiert und von der Refle-
xintensitdt subtrahiert. Der Reflex wurde anhand des numerischen Maximums innerhalb
des quadratischen Bereichs verfolgt. Aufgrund des Dunkelrauschens, das eine Eigenschaft
von CCD Sensoren ist, fithrte dies bei niedrigen Reflexintensitédten zu einer fehlerhaften
Reflexverfolgung und damit zu falschen Intensitéatskurven. Dieser Algorithmus ist schnell
und war zur Applikation wihrend der Messung zweckmiéssig. Im Jahr 1994 wurde von
Watson et al. ein Ansatz publiziert, der auf der Anwendung eines Operators vom Laplace
Typ basiert, um die Pixel in einem vorgegebenen quadratischen Bereich in zwei Klassen
zu unterteilen, ndmlich die zum Reflex gehérenden und die restlichen Pixel [58]. Da dieser
Ansatz sehr anfillig auf Intensitéitsrauschen war, musste ein weiterer Schritt eingefiihrt
werden, der den ermittelten Reflex gléttet. Als Untergrund wurde der Mittelwert der nicht
zum Reflex zugeordneten Pixel verwendet.

Aufgrund der hoher aufgelosten Daten, die gleichzeitig ein geringeres Rauschen haben,
lasst sich ein verbesserter Algorithmus zur Verfolgung und Intensitédtsbestimmung der
Reflexe anwenden. Der Algorithmus zur Intensitéitsanalyse der LEED-I(V)-Daten, der
in dieser Arbeit entwickelt wurde, nutzt aus, dass durch die Auflésung der Kamera im-
mer mehrere Pixel zu einem Reflex beitragen und das Intensitétsrauschen so niedrig ist,
dass es keine signifikante Storung bei der Analyse darstellt. Dadurch lassen sich effektiv
zweidimensionale Fits anwenden, deren Ergebnis von vergleichsweise vielen Datenpunk-
ten abhdngt. Gleichzeitig besteht keine Notwendigkeit mehr, die Bildpunkte um einen
Reflex in dem Reflex zugehorige Bereiche und Untergrundbereiche zuzuordnen. Die In-
tensitdtsanteile lassen sich direkt aus dem Ergebnis der kombinierten Fitfunktion ermit-
teln. Diese Methode verwendet von vornherein weniger Annahmen iiber die Eigenschaften
des Reflexes, da jedes Pixel mathematisch identisch behandelt wird. Zur Vorbereitung der
Intensitédtsanalyse werden manuell die Bereiche im Bild ausmaskiert, die nicht zum LEED-
Schirm gehoren. Damit werden fehlerhafte Fits vermieden, wenn der Reflex sich nahe dem
Rand oder des Schattens der Elektronenkanonenaufhdngung befindet. Ein giinstiger Ne-
beneffekt des Ausmaskierens ist, dass partiell verdeckte Reflexe am Rand durch das Fitten
mit einer symmetrischen Funktion bis zu einem gewissen Grad vervollstédndigt werden. Da-
mit bekommt man an den Grenzen des sichtbaren Energiebereichs noch einige zusétzliche
vertrauenswiirdige Datenpunkte.

( —1 *<(za5)2+(za7)22*a4*(za5)*(za7))>
2 a a ag*a
I(z,y) =ao+xxa1+y*astazgxe 2 (1-01) ’ ’ o (3.1)

Fwhm =2 * zn(z)w. (3.2)

Als Fitfunktion zum Trennen der Untergrund- und Reflexintensitéit wurde die Kombina-
tion aus einer Ebene und einer zweidimensionalen Gauflkurve 3.1 gewéhlt. Die region of
interest (ROI) um die Position des Maximums der Gaukurve wird kreisférmig gewihlt.
Ein Kreis ist die Umgebung mit der héchsten Symmetrie, die einerseits die Symmetrie der
Fitfunktion fiir die Reflexintensitét widerspiegelt und gleichermassen die typischen Sym-
metrien der zweidimensionalen Reflexprofile beinhaltet. Der Radius des Kreises, der die
ROI definiert, muss so grofl gewihlt werden, dass neben dem eigentlichen Reflex ein signifi-
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kanter Anteil des Untergrunds innerhalb der ROI liegt. Es wurde empirisch bestimmt, dass
ein Umgebungsradius von der vierfachen Halbwertsbreite des Gaulkurvenanteils (Formel
3.2) eine ausreichend grofie ROI darstellt, so dass eine Ebene als Untergrund noch eine
gute Néaherung darstellt. Die Bestimmung erfolgt in einem Mehrschrittverfahren, in dem
zuerst mit einem 20 % grofleren Radius fiir die ROI als bei der vorherigen Energie ange-
fittet wird. In diesem Schritt wird sowohl die Position als auch die Halbwertsbreite des
Reflexes bestimmt und die ROI entsprechend angepasst. Ausgehend von den Ergebnissen
eines zweiten Anfittens wird die Ebene von den Punkten abgezogen und die verbleibende
Intensitdt aufsummiert.

Um die Giiltigkeit des Fits beurteilen zu kénnen, hat es sich als praktisch erwiesen, das Er-
gebnis gegen ein fiir den speziellen Reflex charakteristisches Eigenschaftsprofil zu priifen,
das bei der Spotverfolgung erstellt wird. Dabei flielen die Ergebnisse der bisherigen Spot-
verfolgung ein, sowohl aus den Fits der Intensitdt (Position, Halbwertsbreite) als auch
aus dem bisherigen Verhalten (Anderung der Position und Intensitét). Daraus ergibt sich
wiederum eine Wichtung, die fiir die zukiinftigen Tests verwendet wird. Die Léange der fiir
die aktuelle Beurteilung wirksamen Vorgeschichte in Bezug zur Energieachse kann festge-
legt werden und entscheidet, wie empfindlich der Algorithmus auf kurzfristige Anderungen
reagiert. Die Verfolgung des LEED-Reflexes an sich geschieht, indem der Algorithmus den
Ort mit maximaler Intensitét bei der néchsten Energie vorhersagt. Dazu wird zu Beginn
vom Anwender grob der Reflex bei der Startenergie und der Endenergie markiert und
das Programm bestimmt durch ein einmaliges Anfitten die Start- und Endposition. Die
Reflexposition muss sich wéhrend der Verfolgung von der Start zur Endposition bewegen
und darf nicht weiter als ein vorgegebener Abstand senkrecht von diesem Pfad abweichen.
Weitere Nebenbedingungen ergeben sich aus dem Abstand zum néchsten Reflex und Ein-
schrinkungen bei der zugelassenen Bewegung auf dem Schirm. Die Positionsvorhersage
wird durch eine gleitende gewichtete Extrapolation der bisherigen giiltigen Positionen be-
rechnet.

Abbildung 3.4 zeigt LEED-I(V)-Kurven des (01) Strahls von Ag(001), die mit dem kom-

Ag(001) (10) spot, logarithmic scale
—— Wang et al.
—— our data

100 150 . 200 250 300
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[6)]
o

Abbildung 3.4: LEED-I(V)-Kurven des (01)-Reflexes von Ag(001) auf logarithmischer
Skala; blau Datenanalyse mit AIDA 95 [59]; rot verbesserter Algorithmus
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merziellen Programm AIDA 95 analysiert wurden und dem verbesserten Algorithmus. Im
Vergleich zeigt sich, dass der neue Algorithmus bei wesentlich niedrigeren Intensitéten
glatte Kurven liefert. Durch die kleinen Energieschrittweiten von bis zu 0,24 eV erhalt
man einen weichen Kurvenverlauf und nicht nur Informationen {iber die Positionen der
Maxima und Minima in den LEED-I(V)-Kurven, sondern auch tiber deren Kurvenform.
Im Gegensatz zur kinematischen Streutheorie sagt die Mehrfachstreutheorie eine komple-
xere Kurvenform voraus, wobei sich héufig Bereiche mit Intensitdtsmaxima iiberlappen.
Das hat zur Folge, dass die Kurven viele charakteristische Details haben, die Informatio-
nen fiir den Vergleich mit theoretischen Kurven besitzen.

Es existieren noch weitere Aspekte, die bei der Intensitéitsbestimmung beriicksichtigt wer-
den miissen. Ein idealer LEED-Reflex hat ausgehend vom Modell der einfachen Interferenz
am Gitter die Verteilung einer Lorentzkurve. Bei einem realen LEED-System kommen da-
zu noch vier Hauptanteile, namlich die Energiebreite des einfallenden Elektronenstrahls,
die Apertur des Detektors, die Ausdehnung der Elektronenquelle und der Durchmesser des
Elektronenstrahls. Wenn man im einfachsten Ansatz gauférmige Anteile annimmt, so ist
das reale Reflexprofil eine Faltung all dieser Anteile [18]. Zusétzlich tragen anisotrope In-
tensititsanteile durch Inhomogenitéten der Kristalloberfliche bei, die von der Verteilung
von Storstellen, Stufenkanten und Facetten abhéngen. Eine weitere Geratefunktion kommt
durch die Auslegung der LEED Optik hinzu. Durch die Gitter erhédlt man auf dem LEED
Schirm strukturierte, moiréartige Schatten, die sich energieabhéngig verdndern. Die im
Analysealgorithmus verwendete Gauflfunktion ist eine Naherung fiir die Gerétefunktion.
Die Néherung hat zur Folge, dass die gewidhlte Kombination von Fitfunktionen mit ei-
nem systematischen Fehler behaftet ist, der nur mit erheblichen Mehraufwand verkleinert
werden kann. Empirische Untersuchungen zeigen, dass der systematische Fehler von der
Halbwertsbreite der angepafiten Gauflkurve abhéngt und sich auf die Intensitétsanteile
der Untergrundebene zur Gauflkurve auswirkt. Bei vielen Prédparationen, die zur Struk-
turbestimmung mittels LEED-I(V)-Analyse interessant sind, wird versucht, eine perfekte
Kristalloberfliche herzustellen. Dabei variiert die Halbwertsbreite der Reflexe kaum, wo-
durch der systematische Fehler konstant bleibt. Da die I(V)-Kurven Intensitét prinzipiell
nur relativ bestimmt wird, spielt ein konstanter Skalierungsfaktor keine Rolle. Unter-
suchungen an weniger gut geordneten Oberflichen zeigen Variationen der ermittelten
Halbwertsbreiten wahrend der Verfolgung eines Reflexes, insbesondere wenn dieser sehr
niedrige Intensitéiten hat. Der Einfluss dieser Variationen auf die ermittelten Reflexinten-
sitdten wurde mit einem Experiment {iberpriift, bei dem die Halbwertsbreite des Reflexes
bei konstanter Intensitét variiert wurde. Als effektiv fiir die Minimierung des systemati-
schen Fehlers fiir die Wahl einer Gaufifunktion erwies sich eine Normierung der Intensitét
mit Inorm = I/ fwhm?.

Nachdem der verbesserte Algorithmus die I(V)-Kurven ermittelt hat, werden offensicht-
lich fehlerhafte Punkte entfernt und die Kurven symmetrisch dquivalenter Strahlen ent-
sprechend ihrer Intensitdt gewichtet gemittelt. Kurven mit einem betréachtlich stdrkeren
Rauschen als andere dquivalente Strahlen werden verworfen. Der Pendry r-Faktor ist be-
sonders empfindlich auf Rauschen, da er iiber logarithmische Ableitungen berechnet wird.
Um das Rauschen weiter zu unterdriicken, war es bisher iiblich auf die I(V)-Kurve mehr-
fach einen gleitenden Mittelwert Algorithmus anzuwenden. Dies ist nichts weiter als ein
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FIR-Tiefpassfilter mit N Gliedern und gleichen Faktoren fiir jedes Glied [60]. Ein solcher
FIR-Filter mit unangepassten Koeffizienten hat eine frequenzabhéngige Phasenverschie-
bung. Bei der Anwendung auf eine I(V)-Kurve kann sich damit die Position der Maxima
verschieben, die jedoch eine massgebliche Strukturinformation tragen. Dieser Fehler war
bisher eher klein im Vergleich zu dem Fehler, der durch eine grobe Energieschrittweite
entsteht. Um diese Artefakte bei den I(V)-Kurven mit kleiner Energieschrittweite auszu-
schliessen, wurde zur Glattung der Kurven das Smoothing Spline Verfahren verwendet, das
keine Anderungen an den I(V)-Kurven verursacht, die Strukturinformationen zerstoren
[61]. Im speziellen wurde die Implementation des Smoothing Spline Verfahrens aus dem
Datenanalyse Paket Igor Pro von Wavemetrics verwendet.

Die anschlieSfende Mehrfachstreurechung wurde mit dem Symmetrized Automated Tensor
LEED Package (SATLEED) von Barbieri und van Hove durchgefiihrt [24]. Die neueste
verfiigbare Version 4.1 des Pakets ist von 1999 und fiir die Verwendung unter AIX Unix
auf einer IBM RS/6000 Workstation ausgelegt. Durch die Fortschritte in der Informati-
onstechnologie ist heute jeder iibliche Arbeitsplatz PC wesentlich schneller. Daher wurde
der Programmcode des Pakets so gedndert, dass er mit dem weitverbreiteten GFORT-
RAN Compiler der GNU Compiler Collection kompilierbar ist. Gleichzeitig funktioniert
damit die I(V) Kurvenanalyse und Simulation auf dem gleichen Betriebssystem, was die
Datenverarbeitung vereinfacht. Den Kern des mit der Programmiersprache Fortran 77
entwickelten Pakets bilden Unterprogramme, die in den 70er Jahren entstanden. Entspre-
chend dem damaligen Stand der Anwendungsentwicklung ist das gesamte Programm auf
eine statische Speicherverwaltung ausgelegt und der Speicherbedarf fiir Datenfelder des
Hauptprogramms und jedes Unterprogramms muss vor dem Kompilieren im Quelltext
festgelegt werden. In Anbetracht der damals verfiigbaren Speichergrofien sind diese Vor-
gaben im Quelltext sehr klein gehalten, so dass allein die Anzahl der Datenpunkte der
I(V) Kurven, die mit der aktuellen Technik aufgenommen und analysiert wurden, die
Feldgroflen des Simulationspakets bei weitem iiberstiegen. Damit das Simulationspaket
den neuen Anforderungen gerecht werden konnte, mussten alle Programmteile iiberpriift
und die Feldgroflen entsprechend erweitert und davon abhéngige Algorithmen entspre-
chend angepasst werden. In einem weiteren Schritt wurde der Quelltext so geédndert, dass
die Simulation mit einem maximalen Drehimpuls L = 12 rechnen kann [REF Grundla-
gend LEED Simulation Kapitel]. Ein hoherer Drehimpulsanteil erhoht die Genauigkeit
der Simulation, da die Streuung an den Muffin-Tin Potentialen der Atome genauer be-
rechnet wird. Das urspriingliche LEED Paket rechnete fiir L > 9 falsch, da die numerische
Genauigkeit fiir groffe Fakultdten nicht ausreichte. Das Simulieren mit einem hohen Dre-
himpulsanteil erhoht insbesondere bei der Streuung von Elektronen mit einer Energie
von mehr als 350 eV die Genauigkeit, wodurch eine Simulation auch in einem grofleren
Energiebereich moglich ist. Eine weitere Fehlerquelle stellte die Parametrisierung der Ein-
gabedateien dar. Alle Eingabedateien des LEED Pakets mussten im Fortran 77 iiblichen
Festbreitenformat vorliegen, so dass schon ein fehlplatziertes Leerzeichen ausreichte, um
eine fehlparametrisierte Simulation rechnen zu lassen. Um diesen Fehlertyp zu verhindern,
wurden Giiltigkeitspriifungen fiir einen Grofiteil der Eingabedaten im Quelltext ergénzt.
Weiterhin bietet der Fortran 90 Standard von 1991 Sprachelemente, die kein Format fes-
ter Breite beim Einlesen von Parametern aus Dateien voraussetzen. Fiir Parameter, die
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hiufiger Anderung unterliegen, wie z.B. die Atompositionen des Modells der Oberfléche,
wurden die Einleseroutinen durch modernere aus Fortran 90 ersetzt. Nach jeder Anderung
am Quelltext wurde eine Simulation anhand einer Referenzstruktur durchgefiihrt, um das
korrekte Rechnen des Pakets zu gewéhrleisten.

Trotz dieser Verbesserungen am SATLEED Simulationspaket war das Erstellen eines Pa-
rametersatzes fiir eine Struktursimulation sehr miihsam und fehleranfillig, insbesonde-
re weil ein Teil der Parameter direkt im Quelltext zu ersetzen sind. Der bisher dazu
notige Aufwand verhinderte die umfangreiche Variation von Parametern, die nicht im
storungstheoretischen Berechnungsteil variiert werden. Um dies auf Basis des SATLEED
Pakets zu ermoglichen, wurde im Datenanalyse Programm Igor Pro (Wavemetrics Inc.)
eine grafische Benutzeroberfliche implementiert, die die Eingabe vieler wichtiger Simula-
tionsparameter erlaubt. In den Eingabedateien und im Quelltext des Simulationspakets
wurden fiir diese Parameter Schliisselzeichenketten eingetragen, die von Igor Pro beim
Aufsetzen einer Simulation durch die vorgegebenen Werte im korrekten Format ersetzt
werden. Danach wird der Quelltext des Simulationsprogramms automatisch kompiliert.
Als Erweiterung dieser automatischen Simulationsparametrisierung wurde in Igor Pro ein
Programm geschrieben, das eine automatische Variation von einem oder mehreren Pa-
rametern erlaubt und die davon abhéngigen Simulationen automatisch durchfiihrt. Die
Simulationensrechnungen werden dabei auf verfiighare Prozessorkerne bzw. Computer
verteilt, was die Berechnung erheblich beschleunigt. Nach einem Lauf werden die Ergeb-
nisse gespeichert und grafisch dargestellt.

Der zweite Programmteil, der die Struktur stérungstheoretisch optimiert, ist nur bis zu
einer Positionsabweichung von etwa 0,2 A sinnvoll. Deshalb wird bei Strukturergebnis-
sen mit Atomverschiebungen > 0,1 A die Struktur nochmals als Startmodell fiir eine
erneute Tensor LEED Berechnung eingesetzt. Bisher war das Ubertragen des Ergeb-
nismodells in ein neues Startmodell ein manueller und damit fehleranfilliger Schritt.
Ein weiterer neu entwickelter Programmteil fiir Igor Pro unterstiitzt nun dieses itera-
tive Annédhern an die beste Struktur ausgehend von einem Startmodell. Dazu wird das
aus der stérungstheoretischen Berechnung resultierende Modell eingelesen und wieder in
ein Startmodell fiir die Mehrfachstreu Tensor LEED Berechnung konvertiert. Dann wird
ein weiterer Zyklus simuliert und ausgewertet, bis ein vorgegebenes Abbruchkriterium er-
reicht ist.

Die Automatisierung der Simulationen beschleunigt das Erstellen von Parametersétzen
fiir Strukturmodelle erheblich bei gleichzeitig weniger Fehleranfalligkeit. Die Variation
von beliebigen Parametern, wie z.B. der Debye Temperaturen von Atomlagen, ermdoglicht
mehrdimensionale r-Faktor Karten zu erstellen, die Korrelationen zwischen Parametern
aufzeigen.

Die Anderungen und Erweiterungen des Tensor LEED Simulationspakets beziehen sich
hauptséchlich auf die verbesserten experimentellen Eingangsdatensitze, erhohte Genau-
igkeit und einfachere Handhabbarkeit. Ein fiir die theoretische Rechnung massgeblicher
Beitrag sind die sogenannten Streuphasen, die vorher mit einem unabhéngigen Programm
errechnet werden und als theoretische Eingangsdaten mit in die Simulation einfliessen. Zur
Berechnung der Streuphasen wurde das Barbieri/Van Hove phase shift calculation packa-
ge verwendet, das auf mehreren einzelnen FORTRAN Programmen beruht, die zwischen
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1969 und 1973 entwickelt wurden [62]. Im urspriinglichen Paket wurden Streuphasen zwi-
schen 20 eV und 300 eV berechnet, mit einer Schrittweite von 5 eV. Fiir Energien {iber
300 eV wurden die Streuphasen bisher im SATLEED Simulationspaket inter- und extra-
poliert. Bei kleinen Energien &ndern sich die Streuphasen noch stark, so dass eine kleinere
Schrittweite giinstig ist. Damit Streuphasen fiir gréflere Energiebereiche und gleichzei-
tig kleineren Schrittweiten berechnet werden konnen, wurde in allen Programmen des
Streuphasenpakets eine entsprechende Anpassung der FeldgroBen in den Quelltexten vor-
genommen. So kann man Streuphasen bis 600 eV mit 1 eV Energieschrittweite ausrechnen
und im Simulationspaket verwenden.
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Wiéhrend die Ag(001) Oberflache, deren Modell in der Seitenansicht in Abbildung 4.1 dar-
gestellt ist, schon oft theoretisch und experimentell untersucht wurde, bleibt der Nachweis
einer signifikanten Oberflachenrelaxation eine Herausforderung. Deshalb bietet das Sys-
tem eine geeignete Kombination von bekannten Strukturinformationen und unbekannten
kleinen Relaxation der Oberfléche.

Ergebnisse von Rechnungen und einiger Experimente zeigt Abbildung 4.2 und Tabelle
4.1. Alle Rechnungen sagen eine Kontraktion des Abstands zwischen erster und zweiter
Lage (di2) voraus [63, 64, 65, 66, 67, 78, 68, 69, 70, 71, 72, 73, 74]. Obwohl die Werte
verschiedener Berechnungsmethoden stark voneinander abweichen, liegen die aktuelleren
DFT-Rechnungen (seit 2001) im Bereich von 1,2% bis 2,0% [69, 70, 71, 72, 74]. Zur Veran-
schaulichung wurde das Gebiet als graue Fliache in der Abbildung markiert. Mit Ausnahme
der jiingsten experimentellen Untersuchung mit Rontgenbeugung (XRD) [8] konnte bis-
her keine signifikante Relaxation der Oberfliche experimentell nachgewiesen werden. Die
Empfindlichkeit der Experimente war zu gering, so dass die Fehlerbalken so grofl wurden,
dass eine unrelaxierte Oberfliche nicht ausgeschlossen werden konnte [75, 76, 77]. Die
jungste Untersuchung von Stierle et al. ergab eine Kontraktion um (1.6 + 0.4 %), welche
gut mit den Ergebnissen aus DFT Rechnungen iibereinstimmt.

Betrachtet man die Ergebnisse zum Abstand zwischen der zweiten und dritten Lage, dann
sagen die DFT-Rechnungen eine Expansion des Lagenabstands von 0,4 % bis 0,9 % vor-
aus. Das XRD-Experiment von Meyerheim et al. hat eine Vergréflerung des Abstand von
(1,0 £ 0,8 %) gefunden, wobei der Fehlerbalken in der gleichen Gréfienordnung wie der
gefundene Wert ist [77]. Das aktuellste XRD-Experiment konnte keine signifikante Aus-
sage iiber eine Anderung des Lagenabstand im Vergleich zum Volumenabstand zwischen
der zweiten und dritten Atomlage machen [8]. Auch bei den élteren LEED-Experimenten

Abbildung 4.1: Seitenansicht der Ag(001)-Oberfliche mit Lagenabstandsnotation
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Abbildung 4.2: Relaxationen der obersten zwei Lagen von Ag(001) aus theoretischen und
experimentellen Untersuchungen. (siehe auch Tabelle 4.1).
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Methodl d12 (%) d23 (%) d34 (%) Author Year

EAM 1.86 20.05 - Foiles 1986 [63]
EAM -2.99 -0.01 0.01 Ting 1988 [64]
DFT 1.3 1.0 0.8 Bohnen 1991 [65]
DFT -1.9 - - Methfessel 1992 [66]
ECT -2.96 1.49 - Rodriguez 1993 [67]
SMP -1.1 - - Rodriguez 1993 [67]
TP 2.8 0.1 0.0 Lee 2001 [68]
DFT -1.86 0.68 . Clarke 2001 [69]
DFT 1.7 0.7 0.2 Wang 2002 [70]
DFT -2.0 0.36 - Cipriani 2002 [71]
" " 082 _ "

DFT 15 0.8 0.9 Gajdos 2003 [72]
EAM 11.04 0.1 0.02 Zhang 2006 [73]
DFT -1.2 0.9 0.9 Hanuschkin 2007 [74]
LEED - - - Jepsen 1973 [75]
LEED 00415  0.0£15 - Li 1991 [76]
XRD -0.8+0.8 1.04+0.8 - Meyerheim 1997 [77]
XRD 1.6404 - - Stierle 2007 [§]
LEED -2.05£0.37 1.524+0.19 0.00£0.19  this work 2008

LEED LT -1.41+£0.15 0.41£0.11 -0.14+0.18 this work 2008

Tabelle 4.1: Relaxationen der obersten drei Lagenabstéinde von Ag(001)

“Methods:
DFT: density-functional theory
EAM: embedded atom method
ECT: equivalent crystal theory
SMP: semi-empirical many-body potential
TP: tight binding potential
LEED: low-energy electron diffraction
XRD: x-ray diffraction



4 LEED-I(V)-Strukturanalyse von Ag(001)

sind die Fehlerbalken so grof}, dass kein Unterschied zum Volumen nachgewiesen werden
konnte. Die DFT-Rechnungen stimmen mit den aktuellsten XRD-Experiment von Stierle
et al. fiir dyo gut iiberein, jedoch weicht do3 stark ab. Bei dem &lteren XRD-Experiment
von Meyerheim et al. verhilt es sich genau andersherum.

Der Abstand ds34 zwischen dritter und vierter Lage wurde bisher aufgrund von begrenz-
ter Empfindlichkeit iiberhaupt nicht experimentell untersucht. Neuere DFT-Rechnungen
sagen eine Expansion von 0,9 % voraus. Die Ergebnisse widersprechen dem giangigen Mo-
dell, dass der Abstand zwischen den obersten beiden Atomlagen kontrahiert und dann
zwischen den weiteren Lagen abwechselnd expandiert und kontrahiert ist, mit abnehmen-
der Amplitude zum Volumen hin.

Neben den Lagenabsténden lassen sich in der LEED-I(V)-Struktursimulation auch se-
kundére Strukturparameter, wie die Oberflichen-Debyetemperatur, bestimmen. Die ther-
mische Schwingung der Atome, die iiber das Debye-Modell beschrieben werden kann,
bewirkt eine Dampfung der Intensitiat der Beugungsreflexe. Durch die niedrigere Koordi-
nation mit Nachbaratomen wird eine erhchte thermische Schwingung an der Oberfliche
erwartet mit einer Verringerung hin zum Volumenwert, je weiter man sich von der Ober-
fliche entfernt. Die Anderung der mittleren quadratischen Auslenkung aus der Ruhelage
wird in der LEED-Simulation in den Imaginérteil der komplexen Streuphasen einbezogen.
Dies bewirkt eine stédrkere Dampfung der Intensitéten fiir groflere Schwingungsamplitu-
den. Eine Dampfung der Intensitét kann jedoch auch andere Ursachen haben. So zerstoren
Fehlstellen oder eine gestorte Ordnung der Oberfliche die Kohérenz, was sich auch als
eine Dampfung der Intensitdt bemerkbar macht. Da sich die Empfindlichkeit der expe-
rimentellen Messgerdte und der Auswertemethoden (siehe Kapitel 3) erheblich verbes-
sert haben, lohnt sich eine erneute LEED-(V)-Untersuchung der Ag(001)-Oberfliche. Die
LEED-Experimente wurden in einer UHV-Kammer mit einem Basisdruck von 2 % 10710
mbar durchgefiithrt. Die Ag(001)-Probe wurde mit Sputtern von Ar*-Ionen gesiubert.
Zum Ausheilen der Sputterdefekte wurde der Kristall nach jedem Sputterzyklus fiir 15
min auf 620 K geheizt. Frithere Messungen mit dem Rastertunnelmikroskop auf dieser
Probe zeigten eine fiir LEED-I(V) geeignete Oberflichenqualitidt. Die Ausrichtung der
Probennormale in Richtung des Elektronenstrahls wurde mit der in Kapitel 3 beschriebe-
nen Methode realisiert.

Als LEED-Optik kam ein 4-Gitter-Erlangen-LEED-System zum Einsatz, wie in Kapitel
3 ausfiihrlich beschrieben. Das Steuergerét wurde iiber einen PC mit einem selbst imple-
mentierten Programm gesteuert, das synchron die Bildaufnahme mit einer wissenschaft-
lichen Kamera mit 12-Bit-Dynamik durchfiihrte. Komplette Datensétze wurden zwischen
50 eV und 400 eV mit einer Schrittweite von 0,24 eV und Summation iiber 16 Ein-
zelbilder pro Energiewert aufgenommen. Die Probe konnte mit Fliissigstickstoff gekiihlt
werden, so dass Datensédtze bei Raumtemperatur und 87 K aufgenommen wurden. Zur
anschliefenden Datenanalyse kam der im Kapitel 3 beschriebene Algorithmus zum Ein-
satz. Dabei war das Rauschen der I(V)-Kurven des Datensatzes bei 87 K so gering, dass
die Anwendung des Smoothing-Spline-Verfahrens nicht notwendig war. Es war weder ein
sichtbarer Unterschied festzustellen, noch ein Unterschied im r-Faktor zu den berechneten
Kurven. Die I(V)-Kurven des Raumtemperatur-Datensatzes wurden mit dem Smoothing-
Spline-Verfahren geglattet [61]. Dabei wurde der Smoothing-Faktor so gewihlt, dass keine
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kiinstlichen Artefakte entstanden.

4.1 Der EinfluB der Probenverkippung

Durch experimentelle Grenzen hat man immer eine, wenn auch kleine, Probenverkippung
vor der LEED-Optik. Den Einfluf} auf die Intensitatsverlaufe der Reflexe findet man in den
I(V)-Kurven wieder. Eine typische Methode bei der Datenanalyse ist es, die I(V)-Kurven
symmetrisch dquivalenter Reflexe zu mitteln. Das Ziel ist, das Rauschen zu reduzieren
und eine eventuelle kleine Verkippung zu korrigieren. Die Annahme dabei ist, dass eine
kleine Verkippung die Intensitidtsverlaufe der Kurven symmetrisch dquivalenter Reflexe
nur in geringen Mafle dndert. So kann man mit einer linearen Approximation zwischen
den verkippten Intensitdten die Intensitéit bei senkrechten Einfall anndhern. Da die Beu-
gungsgeometrie die groffite Symmetrie aufweist ergeben sich verschiedene Streuwege mit
identischen Interferenzbedinungen wodurch eine stark modulierte I(V)-Kurve entsteht.
In einer verkippten Geometrie ergeben sich fiir jeden Streuweg andere Interferenzbedin-
gungen und damit auch unterschiedliche I(V)-Kurven mit geringerer Modulation. Um
herauszufinden, wie grof§ die Probenverkippung sein darf, um die Mittelung noch sinnvoll
anwenden zu kénnen, wurden die I(V)-Kurven von Ag(001) in Abhéngigkeit einer kleinen
Verkippung von +1°, 0° und —1° untersucht. Wéhrend die I(V)-Kurven im Allgemeinen
nur geringfiigige Unterschiede zeigten, dnderte sich die Charakteristik der Kurve des (22)-
Reflexes im Energiebereich zwischen 250 eV und 330 eV stark. Abbildung 4.3 zeigt den
Verlauf mit senkrechtem Einfall und jeweils unter einem Winkel von +1°, 0° und —1°.
Die Drehachse lag dabei senkrecht zur Probennormalen. Die oberen und unteren Kurven
gehoren Reflexen, deren Verbindungslinie senkrecht zur Drehachse liegt. Die Verbindungs-
linie der Reflexe der mittleren Kurve liegen parallel zur Drehachse. Die Kurven der Reflexe
bei senkrechten Einfall zeigen den gleichen Kurvenverlauf, mit Maxima bei gleichen Ener-
gien. Bei den Reflexen, die senkrecht zur Drehachse liegen, ist eine starke Anderung zu
erkennen, wohingegen die Intensitétsverldufe der Reflexe parallel zur Drehachse sich kaum
verindern. Die Symmetrie der Probenrotation spiegelt sich in der Ahnlichkeit der linken
oberen zur rechten unteren bzw. rechten oberen zur linken unteren Kurve wieder.

Die Details der Intensitatsstruktur sind nicht minder interessant. Bei normalen Einfall
lassen sich zwei Maxima mit einem Intensitdtsverhéltnis von 2:1 identifizieren, deren Po-
sition und Intensitédt sich bei Verkippung stark &ndern. Diese hohe Empfindlichkeit durch
eine Anderung der Streugeometrie deutet auf einen speziellen Fall hin, in dem die In-
terferenzbedingung der gestreuten Welle zur einfallenden Welle gerade so ist, dass im
hochsymmetrischen Fall eine Ausléschung stattfindet. In einem einfachen Modell wére
das der Fall, wenn zwei starke Partialwellen eine Phasenverschiebung von 7 haben. Die
starke Ausloschung durch destruktive Interferenz findet nur bei dem spezifischen Pha-
senbezug statt, so dass sich eine hohe Empfindlichkeit auf Verkippung und damit auf
Anderungen der Streugeometrie ergibt.

Mittelt man die I(V)-Kurven fiir die um £1° verkippte Probe, so entspricht das Ergebnis
nicht dem Verlauf fiir senkrechten Einfall. Abbildung 4.4 zeigt den theoretisch vorherge-
sagten Verlauf der [(V)-Kurve des (22)-Reflexes mit zwei pragnanten Maxima und einem
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Abbildung 4.3: Einfluss der Probenausrichtung auf die I(V)-Kurven am Beispiel des (2
2)-Reflexes.
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Abbildung 4.4: I(V)-Kurve des (2 2)-Reflexes aus der LEED-I(V)-Rechnung.
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Abbildung 4.5: Experimentelle und theoretische LEED-I(V)-Kurven der Ag(001)-
Oberflache. (a) bei 87 K, (b) bei 296 K. Die Intensitit wurde auf dem
Elektronenstrahlstrom normiert.

Minimum bei 295 eV. Wiirde man die experimentelle I(V)-Kurve einer ungiinstigen Mit-
telung als Referenz fiir eine Simulation nutzen, ergibt sich fiir diesen Reflex ein markant
schlechterer r-Faktor als fiir die Kurven der anderen Reflexe. Umgekehrt bedeutet das,
wenn in der I(V)-Simulation eine Kurve besonders stark von der theoretischen abweicht,
nochmals auf eventuelle Artefakte durch eine Probenverkippung zu priifen.

4.2 Die Mehrfachstreurechnungen

Fiir die Mehrfachstreu-Rechnungen wurde das fiir aktuelle Datensatzgrofien iberarbeitete
Symmmetrized Automated Tensor LEED Paket SATLEED 4.1 von Barbieri und van Hove
[24] verwendet. Die iibliche Vorgehensweise zur Strukturbestimmung ist es, ein geeignetes
Startmodell vorzugeben, das in weiteren Schritten angepasst und optimiert wird. Dazu
werden anhand von bekannten Eigenschaften der Oberfliche wahrscheinliche Testmodel-
le entwickelt, die sich in den Atompositionen unterscheiden. Die priméren Strukturpa-
rameter sind die, deren Anderung die theoretische I(V)-Kurve und damit den r-Faktor
stark beeinflussen. Das sind insbesondere die Atompositionen, die mehr als 0,5 A von
einem anderen Modell abweichen. Diese starken Verschiebungen werden nicht von der
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storungstheoretischen Rechnung erfafit und erfordern eine jeweilige vollstandige Mehrfach-
streurechnung. Parameter mit geringeren Einfluss auf die I(V)-Kurven, wie die optimale
Debye-Temperatur, werden erst anschlieend optimiert. Bei der Optimierung der Parame-
terwerte in der storungstheoretischen Rechnung, die zu einem kleineren r-Faktor fiihren,
werden numerische Verfahren der n-dimensionalen Optimierung angewendet. Das Ziel ist
es, innerhalb von vorgegebenen sinnvollen Grenzen das globale Minimum zu finden. Nume-
rische Optimierungsmethoden, wie simulierte Abkiihlung oder Genetische Algorithmen,
die globale Minima finden, sind um Groéflienordnungen rechenaufwendiger als Methoden,
die das lokale Minimum finden. Eine aktuelle Implementierung im SATLEED Simulati-
onspaket von Viana et al. mit Genetischen Algorithmen benétigte bei Teststrukturen wie
Ni(111)(v/3 x v/3)R30° — Sn etwa die 20-fache Rechenzeit im Vergleich zum bisherigen
Powell-Algorithmus, der sehr effizient das lokale Minimum findet [79]. Die resultierenden
r-Faktoren waren vergleichbar. Ein Vorteil der Genetischen Algorithmen ist die einfache
Parallelisierbarkeit, was in naher Zukunft den Nachteil des erh6hten Rechenaufwands auf-
wiegen wird. Solange die Dimensionalitédt des Parameterraums iiberschaubar ist und die
Abhéngigkeiten von den einzelnen Parametern gutartig sind, bietet sich ein Kompromiss
an. Dabei wird eine effiziente Optimierungsmethode fiir lokale Minima verwendet und das
Minimum fiir verschiedene Startmodelle bestimmt [80]. Erscheint eine Struktur physika-
lisch sinnvoll, kann diese mit sekundéren Parametern weiter optimiert werden.

Bei Ag(001) gestaltet sich die Situation einfacher. Es ist bekannt, dass die Relaxation der
oberen Lagen klein ist und damit der Variationsbereich der Atompositionen von 0,2 A
der storungstheoretischen Rechnung den Bereich der Relaxation einschliefit. Die Ag(001)
Oberfliache ist nicht rekonstruiert, womit ein sinnvolles Startmodell der Oberfliche die
Volumenstruktur ist. Da die relaxierte Oberfliche nur wenig von der Volumenstruktur ab-
weicht, wurde zur r-Faktor-Minimierung die im SATLEED Paket vorgesehene konjugierte
Gradientenmethode verwendet. Insgesamt wurden fiinf strukturelle und ein nicht struktu-
reller Parameter optimiert: Die Abstdnde der obersten drei Lagen, die Debye-Temperatur
der obersten zwei Lagen und der Realteil des inneren Potentials. Die fiir die Simulation
benotigten Phasenverschiebungen wurden mit dem Barbieri-van-Hove Phase Shift Package
bis zu Lyje; = 12 und einer Energie von 400 eV berechnet. Als Modell bei der Berech-
nung der Streuphasenwerte wurde die Volumenstruktur verwendet. Da die zu erwartende
strukturelle Relaxation klein ist, unterscheiden sich die Streuphasenwerte nicht signifikant
von denen der optimierten Struktur. Im Startmodell der Ag(001)-LEED-I(V)-Simulation
wurde weiterhin die thermische Ausdehnung des Volumengitters beriicksichtigt und die
entsprechenden Gitterkonstanten fiir T = 296 K und T = 87 K parallel zur Oberfliche
eingesetzt. Die Debye-Temperatur der obersten Lage wurde in der ersten Rechnung mit
144 K fiir das Referenzmodell abgeschétzt. Fiir die zweite und dritte Lage wurde die Vo-
lumendebyetemperatur von 225 K angenommen. Der Imaginérteil des inneren Potentials,
der die Dampfung bestimmt, wurde auf -4 eV gesetzt.

In der ersten Rechnung wurden die optimierten Lagenabstéinde und der Realteil des in-
neren Potentials mit 7,63 eV bestimmt. In einem zweiten Schritt wurden diese vier Werte
festgehalten und die Debye Temperatur der obersten Lage optimiert. Das Optimum liegt
bei 112 K, was etwas niedriger ist als die zu Beginn angenommenen 144 K.
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4.3 Die Debye-Temperatur

4.3 Die Debye-Temperatur

Unter der Annahme, dass die Atome unabhéngig voneinander schwingen, ergibt sich die
Abhéngigkeit der Intensitdt vom gestreuten Elektronenstrahl mit

I o |(F))? = Iyexp [(AK)* - (u?)], (4.1)

wobei Ak der Streuvektor und (u?) die mittlere quadratische Auslenkung der Atome ist.
Nach der Debye-Theorie kann man die mittlere quadratische Auslenkung der Atome iiber
die Debye-Temperatur #p, mit m als Atommasse und kg als Boltzmannkonstante be-

schreiben: a2 -
2
= — " — 4.2
<U > 47 kaB QD ( )
Daraus ergibt sich folgender Zusammenhang zur Intensitit, die durch die thermische Be-
wegung der Atome gedampft wird:

2 cosp 2
[ = [0 . 6_[}'12’?3(7) .%] (43)
Die Elektronenwellenléinge A ist iiber die De-Broglie-Beziehung gegeben
h
A= ———— (4.4)

2Uq.
Mey/ —m;

und der Winkel ¢ der auslaufenden Elektronenwelle iiber die einfache geometrische Be-

ziehung
A
¢ = arcsin (E) (4.5)
\/E

mit ag als Gitterkonstante von Ag(001). Die Beziehung 4.3 zwischen Debye-Temperatur
und Intensitét setzt absolute Intensititen voraus, wohingegen sich mit dem LEED-System
nur relative Intensitéten messen lassen. Jedoch lasst sich mit relativen Intensitéten bei
zwei verschiedenen Temperaturen die absolute Intensitét in Formel 4.3 durch ein Verhéltnis
der Intensitdten ersetzen. Es ergibt sich aus Formel 4.3 fiir die Debye-Temperatur 6p aus
zwei I(V)-Kurven mit relativen Intensitéten bei unterschiedlichen Temperaturen 7

COS 2
(Tpr — Trr) - (Ts@)
maghk I (U
( 1%23) ‘In (Ii(U%)

Dazu wurden LEED-I(V)-Datensétze bei 87 K und 296 K aufgenommen, deren relati-
ve Intensitdten zuvor zueinander kalibriert wurden. Mit den I(V)-Kurven der (10)-, (11)-
und (20)-Reflexe wurden die Debye-Temperaturen in Abhéngigkeit von der Energie von 50
eV bis 400 eV bestimmt. In Abbildung 4.6 sind die resultierenden Debye-Temperaturen
in Abhéngigkeit von der Energie fiir die Auswahl von Reflexen dargestellt. Durch die
Mehrfachstreuung sind die Kurven stark strukturiert, jedoch ist ein genereller Trend zu

Op =

(4.6)
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Abbildung 4.6: Kinematische Berechnung der Debye-Temperaturen in Abhéngigkeit von
der Energie fiir die (10)-, (11)- und (20)-Reflexe.

niedrigeren Debye-Temperaturen fiir kleinere Energien vorhanden. Im Debye-Modell ist
die Debye-Temperatur eine Konstante, die iiber die gréfftmdogliche Schwingungsfrequenz
der Atome definiert wird. Damit gibt es in diesem Modell keine Abhéngigkeit von der
Elektronenenergie, so dass der Trend zu einer niedrigeren Debye-Temperatur bei kleinen
Energien andere Ursachen haben muss. Die Elektronenenergie bestimmt die mittlere freie
Weglinge der Elektronen im Festkorper [14]. Die hochste Oberflichenempfindlichkeit ist
bei 50 eV. Das Signal des Ag(001)-Volumens steigt mit hoherer Elektronenenergie an, bei
der die Kurven in Abbildung 4.6 sich alle ~ 225K, also dem Wert der Debye-Temperatur
im Volumen von Ag(001) nidhern. Der Wert von ~ 115K bei 50 eV als effektive Debye-
Temperatur korrespondiert sehr gut mit der ersten Optimierung fiir die oberste Lage in
der LEED-Simulation.

Bei diesem Vergleich ist zu beachten, dass die Atomschwingung in den obersten Atomla-
gen an der Oberfldche anisotrop ist. Somit ist die effektive Debye-Temperatur senkrecht
zur Oberflache niedriger, als die parallel zur Oberfliche. Morabito et al. gibt als effek-
tive Debye-Temperatur von Ag(001) senkrecht zur Oberflaiche 100 K an [81]. Dies ist
12 K niedriger als die optimierte isotrope Debye-Temperatur der LEED Simulation. Die
aus der kinematischen Rechnung erhaltenen effektiven Debye-Temperaturen sind etwas
hoher als die effektive senkrechte Debye-Temperatur, da aufgrund der Mehrfachstreu-
ung und der Beugungsordnung sowohl senkrechte als auch parallele Schwingungsanteile
einen Einfluss haben. Aber auch in der LEED-Simulation sind die optimierten Debye-
Temperaturen grofler, da die thermische Schwingung der Atome als isotrop angenommen
wird. Eine aussagekriftige Trennung der senkrechten und parallelen Komponenten der
Debye-Temperatur ist mit dem verwendeten kinematischen Ansatz durch den Einfluss
der Mehrfachstreuung nicht méglich. Es gibt jedoch theoretische Ansétze, die anisotrope
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4.3 Die Debye-Temperatur

Tabelle 4.2: Optimierte Debye-Temperaturen der obersten Ag(001)-Lagen

Layer | Morabito et al. | kinematic | LEED calc. LEED calc. LEED calc.
81] approx. | expt. T=87 K | expt. T=87 K | expt. T=296 K
1 100 K 6p L 115 K 112 K 137 K 137 K
2 - - 225 K 195 K 185 K
3 - - 225 K 225 K 225 K
bulk 225 K 225 K 225 K 225 K 225 K

LEED calculation: optimized values are denoted bold

Schwingungen im Rahmen der Mehrfachstreu-Tensor-LEED-Rechnung einzubinden [82].
Der Unterschied in der LEED-Simulation zwischen der optimierten Debye-Temperatur
von 112 K fiir die oberste Lage von Ag(001) und fest gesetzten 225 K fiir die anderen
Lagen, wirft die Frage auf, ob die zweite Lage auch eine signifikante Abweichung von der
Debye-Temperatur des Volumens hat. Dazu wurden die Debye-Temperaturen der obersten
und zweiten Lage variiert und der optimierte r-Faktor der LEED-Simulation aufgetragen.
Fiir die Experimenttemperatur von 87 K und 296 K ergeben sich die Diagramme in Ab-
bildung 4.7. Da die Debye-Temperatur ein Strukturparameter zweiter Ordnung ist, sind
die Minima vergleichsweise flach. Kleine Variationen lassen sich iiber eine Parabel be-
schreiben. Deshalb wurde iiber die Debye-Temperaturkarten ein Konturdiagramm eines
zweidimensionalen Polynomfits zweiter Ordnung gelegt. Bei der Experimenttemperatur
von 87 K liegt das Minimum der Debye-Temperatur der obersten Lage bei 137 K und
der zweiten Lage bei 195 K. Bei 296 K Experimenttemperatur ergibt sich auch 137 K als
Debye-Temperatur der obersten Lage und 185 K fiir die zweite Lage. Die Differenz von
10 K fiir die Debye-Temperatur der zweiten Lage zwischen den beiden Experimenten ist
bei der flachen Kriimmung der r-Faktor Hyperflaiche im Rahmen des Fehlers.

Tabelle 4.2 zeigt eine Zusammenstellung der Ergebnisse zur Bestimmung der Debye-
Temperatur. Wird die zweite Lage in die Optimierung aufgenommen, so steigt die Debye-
Temperatur der obersten Lage von 112 K um 25 K auf 137 K. Die Differenz zwischen der
von Morabito et al. bestimmten 651 = 100 K zu dem Ergebnis von 112 K aus LEED-
Simulation in der nur die oberste Lage einbezogen wird, ist nur halb so grof. Das bedeutet,
dass die Einbeziehung der zweiten Lage in die Optimierung wesentlich wichtiger ist als
ein anisotroper Ansatz.

Wenn man als parallele Komponenten der Debye-Temperatur 225 K annimmt, dann
konnte man in einer einfachen Abschétzung die XY und Z Komponenten gleich wichten
und damit die isotrope Debye-Temperatur durch Mittelung der Einzelkomponenten be-
stimmen. Mit 137 K als isotrope Temperatur wiirde sich so fiir 0p 1: 3% 137K —2x225K =
—39K ergeben. Das Ergebnis ist offensichtlich physikalisch nicht sinnvoll und viel zu klein.
In der LEED-Simulation wird die Debye-Temperatur iiber die Anpassung der Streuphasen
prinzipiell isotrop eingesetzt, jedoch geht aufgrund der Richtungen der Streuwege, deren
Interferenz zur Intensitét beitragen, ihre Wirkung nicht isotrop ein. Indem man mit dem
LEED-System in der Normalenrichtung der Oberfliche einstrahlt, gibt man Vorwérts-
und Riickwértsstreuprozessen eine Préferenz. Weiterhin trifft man mit dem Raumwinkel-
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Abbildung 4.7: r-Faktor Karte der Variation der Debye-Temperaturen der obersten und
zweiten Atomlage. Uberlagert ist das Konturdiagramm eines zweidimen-
sionalen Polynomfits zweiter Ordnung. a) fiir 87 K und b) fiir 296 K.
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4.4 Die Strukturoptimierung

bereich des LEED-Schirms eine Auswahl von Streureflexen, deren Elektronen im Mittel
Streupfade durchlaufen haben mit einer starken Komponente in Normalenrichtung. Da-
her wird die optimierte Debye-Temperatur aus der LEED-Simulation durch einen starken
Anteil der senkrechten Komponente dominiert.

4.4 Die Strukturoptimierung
Nach der Optimierung dieser Parameter zweiter Ordnung wurde ein weiterer Simula-
tionslauf durchgefiihrt, in dem die Parameter erster und zweiter Ordnung gleichzeitig

optimiert wurden. Dabei wurde im stérungstheoretischen LEED-Programm ein konju-
giertes Gradientenverfahren verwendet. Tabelle 4.3 zeigt die endgiiltigen Ergebnisse der

Tabelle 4.3: Ergebnisse der LEED-I(V)-Struktursimulation der Ag(001)-Oberfléiche

[(V)-curve shift in
r-factor calculation* 0% 5%

experimental temperature 87 K

interlayer distance relaxation relative to 87 K bulk lattice constant
dyo -1.41%+0.15%  -1.47%+0.19%
dos +0.41%+0.11% +0.38%=£0.12%
d34 -0.14%+0.18%  -0.09%=+0.18%

experimental temperature 296 K
interlayer distance  relaxation relative to 296 K bulk lattice constant

dyo -2.05%+0.37%  -2.00%=+0.34%
dos3 +1.52%+0.19% +1.22%+0.26%
d3y4 0.00%40.19%  -0.06%40.31%
1st layer 2nd layer
debye temperature 137 K 195 K

* the shift influences the I(V)-curve feature weighting in the r-factor calculation, for details
see text

Strukturoptimierung der Ag(001)-Oberflache fiir 87 K und 296 K. Es wurden jeweils die
Lagenabsténde dyo, do3, d34 und die Debye-Temperaturen der obersten beiden Lagen be-
stimmt. Die Abweichungen von Null sind erstmals fiir die erste und zweite atomare Lage
signifikant. Das allgemeine Verhalten, dass der Lagenabstand d;» kontrahiert und dss
expandiert, entspricht dem erwarteten Verhalten einer abklingenden Relaxation mit oszil-
latorischen Verhalten fiir eine dicht gepackte Metalloberflache. Bei tiefen Temperaturen
ist die Relaxation der Oberfliche mit -1,4 % geringer als bei Raumtemperatur mit -2,0
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%. Das gilt in gleicher Weise fiir die Expansion des Lagenabstands do3. Fiir den Abstand
der d3; deuten die experimentellen Ergebnisse bei 87 K eine sehr kleine Kontraktion von
etwa -0,14 % (0,0028 A) an, die jedoch nicht signifikant nachgewiesen werden konnte.
Das experimentelle Ergebniss des obersten Lagenabstands liegt im Bereich der aktuelle-
ren DFT-Rechnungen. So geben Hanuschkin et al. eine Relaxation von -1,2 % an und
Rechnungen von Gajdos et al. ergeben -1,5 % [74, 72]. Dagegen ist der Abstand da3 etwas
geringer ist als mit 0,9 % [74] bzw. 0,8 % [72] vorausgesagt.

Die Unterschiede in der Relaxation zwischen 87 K und 296 K ergeben sich mit hoher
Wahrscheinlichkeit aus der Anharmonizitiat des Potentials, in denen die Oberflichenatome
schwingen. Bei tiefen Temperaturen schwingen die Atome ndher am Minimum des Poten-
tials, wihrend bei Raumtemperatur sich die zeitlich gemittelte Position durch die asym-
metrische Form des Potentials verschiebt.

Der Fehler der Ergebnisse aus den LEED-Simulationen wurde wie in Kapitel 2.3 beschrie-
ben bestimmt. Ein wichtiger Punkt ist dabei die Kriimmung der Parabel des r-Faktors
im Minimum, die man in erster Ndherung bei der Variation eines Parameters erhélt.
Mit der Kriimmung wird eine Aussage dariiber getroffen, wie scharf das Minimum in
Abhéngigkeit von dem spezifischen Parameter ist und damit auch wie grof§ der Fehler
ist. Zur Berechnung des r-Faktors wird die Y-Funktion nach Pendry verwendet [26]. Die
Y-Funktion ist eine Hilfsfunktion bei der r-Faktor Berechnung, mit der die experimen-
telle und theoretische I(V)-Kurve verglichen wird. Dabei werden lorentzformige Maxima
und Minima der I(V)-Kurve zwischen Null und der Maximalintensitét gewichtet. Bei der
bisherigen Ermittlung von [(V)-Kurven waren hiufig die Minima aufgrund der geringen
Intesitét starker verrauscht. Zur Verbesserung der numerischen Stabilitdt wurde daher im
Tensor-LEED-Simulationspaket vor der Berechnung der Y-Funktion die I(V)-Kurve um 5
% der Maximalintensitit zu grofleren Intensitdten verschoben. Damit verringerte sich die
Wichtung der experimentellen 1(V)-Kurven Merkmale bei geringen Intensitdten bei der
Bestimmung des r-Faktors. Daher sind in Tabelle 4.3 die Ergebnisse fiir eine 5 % Verschie-
bung und ohne Verschiebung der I(V)-Kurve angegeben. Die geringeren Fehlerbalken der
Simulationsergebnisse ohne kiinstliche I(V)-Kurven Verschiebung untermauern, dass die
experimentellen Daten von einer Qualitit sind, die die Anwendung der Ndherung nicht
mehr rechtfertigen.

4.5 Die Parameterkorrelation

Zur Bestimmung von Korrelationen zwischen den Lagenabstinden wurden vollstdndige
Mehrfachstreurechnungen durchgefiihrt, bei denen jeweils zwei Lagenabsténde variiert
wurden. Fiir die Variation wurde ein Gitter von 100 x 100 Punkten um den optima-
len Abstand benutzt. Die geringe Relaxation der Ag(001)-Oberfliche ermoglichte es fiir
alle Variationen gleich grofle Bereich mit identischer Schrittweite zu nutzen, wodurch
sich Positionsunterschiede im zweidimensionalen Diagramm direkt vergleichen lassen. Die
sekundédren Parameter, wie die Debye-Temperatur und der Realteil des inneren Poten-
tials wurden festgehalten. Abbildung 4.8 zeigt die r-Faktor-Karten der Lagenabstands-
variationen. Um die Form des Verlaufs zu verdeutlichen, wurden zusétzlich Konturlini-
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en eines zweidimensionalen Polynomfits zweiter Ordnung dariibergelegt. Die zugehorigen
Positionen der Volumengitterkonstante und die Position der relaxierten Lagenabstéinde
mit Fehlerbalken sind eingezeichnet. Dabei ist zu beachten, dass die zugrunde liegen-
den Simulationen nicht direkt vergleichbar sind. Die relaxierten Lagenabstinde wurden
mit einer storungstheoretischen Tensor-LEED-Rechnung mit einer Referenzstruktur als
Ausgangsmodell bestimmt. Jeder Punkt der r-Faktor Karte hingegen ist das Ergebnis
einer vollstandigen Tensor-LEED-Rechnung einer eigenen Referenzstruktur ohne weitere
storungstheoretische Parameteroptimierung. Dadurch ergeben sich die leichten Abwei-
chungen, die in den r-Faktor-Karten fiir 296 K sichtbar sind.

Die r-Faktor-Karten zeigen, dass fiir jeden Lagenabstand genau ein globales Minimum
existiert. Betrachtet man die Form der Minima, so gibt es zwischen den Abstdnden der
obersten beiden Ag(001)-Lagen di2 und ds3 eine Antikorrelation. Zwischen den Abstanden
der zwei tieferen Lagen dsz und ds4 ist auch eine Antikorrelation zu sehen, die jedoch
schwicher ausgeprégt ist als die direkt an der Oberfliche. In den jeweils untersten Karten,
die die Beziehung zwischen dem Abstand der obersten beiden Lagen und ds4 darstellen,
hat das Minimum eine Kreisform und somit ist keine Korrelation zwischen den Parame-
tern vorhanden.

Die Beziehung zwischen den obersten beiden Lagenabstdnden ist besonders interessant.
Betrachtet man die Bestimmung der Fehlerbalken bei der Variation eines Parameters, so
geht dabei der Wert des minimalen r-Faktors, die Anzahl der charakteristischen Merkmale
der I(V)-Kurve und die Kritmmung einer Parabel im Minimum ein. Das Vertrauensinter-
vall des r-Faktors ist

(4.7)

mit k, als Parabelkriimmung, R,,;, als Wert des r-Faktors im Minimum und N als die
Anzahl der Merkmale der I(V)-Kurve bestimmt. Diese drei GroBen sind bei der Variation
eines einzelnen Parameters genau festgelegt. Ubertréigt man dies auf eine zweidimensio-
nale r-Faktor-Karte, so ist zwar die Position von R,,;, festgelegt, jedoch ist die Richtung,
in der man die Parabel durch das Minimum legt frei wahlbar. Auf der r-Faktor-Karte
148t sich die Form des Minimums entsprechend der Aquipotentialkontur erkennen, die
direkt mit der Kriimmung im Minimum zusammenhéngt. In dem Diagramm mit der
Beziehung zwischen den zwei obersten Lagenabstdnden ist die Form eine Ellipse, deren
grosse Halbachse um etwa 45 Grad gedreht ist. Diese diagonale Richtung entlang der gros-
sen Halbachse der Ellipse in der r-Faktor-Karte entspricht einer Geraden, die durch den
Summenabstand dis + do3 = di3 beschrieben wird. Die Richtung der kleinen Halbachse
entspricht einer Geraden, die durch die Differenz des Abstands d»3 minus d;s beschrieben
wird. Abbildung 4.9 stellt den Abstand der ersten zur dritten Lage im Abhéngigkeit zur
relativen Position der zweiten Atomlage bei 87 K dar. Die Halbachsen der elliptischen
Form des Minimums liegen nun fast genau parallel zu den Achsen des Diagramms. Das
Verhéltnis der Halbachsen ist dabei 2,3 : 1. Setzt man dies in die Formel zur Berechnung
der Kriimmung im Minimum ein , so ergibt sich ein Verhéltnis der RR-Werte in den
Achsenrichtungen von 5,3 : 1. Das bedeutet, dass die Simulation wesentlich empfindlicher
auf den Abstand der ersten zur dritten Atomlage ist, als auf die Position der zweiten.
Gleichzeitig ist damit der Fehler des Abstands zwischen erster und dritter Lage geringer,
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Abbildung 4.9: r-Faktor-Karte der Abhéngigkeit des Abstands zwischen erster und dritter
Atomlage in Bezug zur relativen Position der zweiten Atomlage bei 87 K.

als der fortgepflanzte Fehler von erster zu zweiter und zweiter zu dritter Lage. Das lasst
sich einfach an der urspriinglichen r-Faktor-Karte aus Abbildung 4.8 verdeutlichen. Der
Fehler bestimmt sich dort aus der Kriimmung der Schnittparabeln durch das Minimum
in der Richtung der Achsen des Diagramms. Diese Richtungen, die der Abhéngigkeit vom
Abstand der ersten zur zweiten bzw. zweiten zur dritten Lage entsprechen, liegen jedoch
nicht entlang der kleinen Halbachse der Ellipse. So ergibt sich schon fiir eine Parabel in
Richtung der Achsen des Diagramms eine geringere Kriimmung als entlang der kleinen
Halbachse. Berechnet man unter Beriicksichtigung der Korrelation aus Abbildung 4.9 den
Fehler fiir di3 bei 87 K so ergibt sich eine Relaxation von ady3 = —1,00% =% 0, 12%. Der
Fehler ist kleiner als der der Relaxation der obersten Lage aus Tabelle 4.3.

Die Ursache findet man in der Geometrie des Ag(001)-Gitters und dem Verhalten des
Streuprozesses. Ag(001) als fce-Kristall kann man wie zwei Untergitter mit kubischer
Geometrie betrachten, die um eine halbe Raumdiagonale verschoben ineinandergesetzt
sind. Wenn man von einem Atom an der Oberfliche ausgeht, ist in Vorwértsstreurichtung
das néchste Atom in der dritten Lage. Da die Vorwértsstreuung iiber andere Streuwe-
ge dominiert, beeinflussen die interferierenden Partialwellen in dieser Richtung die In-
tensitidten der I(V)-Kurve stark. Damit steht der Aufbau des Kristallgitters in direkten
Zusammenhang mit den erzielbaren Genauigkeiten zwischen den Strukturparametern aus
der Simulation.

Zusammenfassend lésst sich feststellen, dass die hier experimentell bestimmten Relaxatio-
nen der Ag(001)-Oberfliche mit -1,4 % fiir 87 K fiir den obersten Lagenabstand aktuelle
DFT-Rechnungen von Hanuschkin et al. (-1,2 %) und Gajdos et al. (-1,5 %) bestétigen
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[74, 72]. Jedoch sind die theoretisch vorausgesagten Relaxationen fiir den Lagenabstand
dy3 noch etwa doppelt so grof}, wie der hier bestimmte Wert von 0,4 %. Fiir 296 K wurde
eine stirkere Relaxation von 2,0 % fiir dio ermittelt, was an der oberen Grenze des von
Stierle et al. mit XRD bestimmten Bereichs von -1,6+0,4 % liegt [8]. Damit liegt die
bisher genaueste experimentelle Strukturbestimmung der Ag(001)-Oberfléche vor.
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Silber spielt bei der Herstellung von Ethenoxid aus Ethen und von Methanal aus Methanol
eine bedeutende Rolle als Katalysator [83]. Aus diesem Grund ist die Wechselwirkung von
Silber mit Sauerstoff von groem Interesse. Erste Untersuchungen des Ag(001)-O-Systems
wurden von Engelhardt et al. mit LEED bei einer Temperatur zwischen 300 K und 500
K und nach einem Os-Angebot von 1500 Langmuir vorgenommen. Sie ergaben aber nur,
dass die Reflexe der Ag(001)-(1x1)-Struktur etwas diffuser wurden [84]. Untersuchungen
in den letzten Jahren zeigten jedoch, dass sich abhéngig von Druck und Temperatur ver-
schiedene geordnete Oberflichenstrukturen ausbilden. Einen aktuellen Uberblick geben
Costina et al. [85]. Demnach adsorbiert Oy bei Temperaturen < 120 K molekularer in den
vierfach koordinierten Muldenplétzen der Ag(001)-Oberfliche. Ab einer Temperatur von
130 K dissoziieren die Oo-Molekiile an der Oberflidche [86, 87]. Costina et al. konnten mit
dem STM zeigen, dass sich bei einem Oy-Angebot von 6000 Langmuir die O-Atome irre-
guldr auf der Oberflache verteilen. Dabei betrug die effektive Bedeckung trotz des hohen
Oq-Angebots nur 4,5%, was sich auf den niedrigen dissoziativen Haftfaktor von O, auf
Ag(001) von 107° — 10 zuriickfiihren lisst. Bei 180 K konnten Fang et al. eine c¢(2x2)-
Rekonstruktion auf Ag(001)-O nachweisen, die mit HREELS untersucht wurde [88]. Bei
190 K konnten Rocca et al. die ¢(2x2)-Rekonstruktion mit LEED reproduzieren und mit
XPS untersuchen. Als Struktur wurde eine (2v/2 x v/2) R45°- Anordnung vorgeschlagen, die
sich aus einer gleichzeitigen Rekonstruktion des Ag(001)-Substrats mit fehlenden Atom-
reihen entlang der (100)-Richtung ergeben soll, auf der O in ¢(2x2)-Anordnung in den
dreifach koordinierten Muldenplédtzen an den Réndern der fehlenden Atomreihen sitzt.
Abbildung 5.1 zeigt das Modell dieser Struktur. Die zur (2\/§ X \/§)R450—Rekonstruktion
gehorigen (31)-LEED-Reflexe waren jedoch nicht zu beobachten [89, 90]. Beim Heizen
tiber 300 K wurde die ¢(2x2)-Rekonstruktion aufgehoben und im LEED-Experiment er-
schienen die Reflexe einer p(1x1)-Struktur. LEED- und STM-Untersuchungen, die von
Costina et al. bei hoheren Sauerstoffdriicken von 10 mbar bei 300 K durchgefiihrt wurden,
zeigten fiir 10'° Langmuir eine p(1x1)-Struktur mit kleinen, ca. 3 x 3 nm? grofen Inseln
einer p(2x2)-Struktur [85]. Bei 470 K war eine ¢(4x6)-Rekonstruktion zu beobachten.
Stierle et al. untersuchten den fiir die industrielle Anwendung interessanten Hochdruck-
bereich mit Oberflichenréntgenbeugung (SXRD) genauer. Sie konnten bei 1 bar und 400
K ebenfalls die schon von Rocca et al. beobachtete c¢(2x2)-Uberstruktur nachweisen.
Dabei wurde eine relative Ag-Dichte von 0,75 in der obersten Ag-Lage gefunden, die
ciner lokalen (2v/2 x v/2) R45°-Fehlreihen-Rekonstruktion des Ag(001)-Substrats zugeord-
net wird. Allerdings konnten auch Stierle et al. keine (11)-Reflexe der (2v/2 x v/2) R45°-
Rekonstruktion beobachten, was wie bei Rocca et al. als nicht vorhandene langreichweitige
Ordnung der Fehlreihen-Rekonstruktion interpretiert wird. In Abbildung 5.2 sind die ge-
fundenen Ag(001)-O-Phasen in Abhéngigkeit von Druck und chemischem Os-Potential
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Abbildung 5.1: Strukturmodell der c¢(2x2)-Struktur und der (2v2 x +/2)R45°-
Rekonstruktion von Ag(001)-O. Die jeweiligen FEinheitszellen sind
eingezeichnet.

(a) und von Druck und Temperatur im hohen Druckbereich (b) dargestellt [85, 8]. Die
Experimente sind inzwischen mit DFT-Rechnungen begleitet, die die spezifischen Ober-
flichenenergien fiir verschiedene Phasen berechnen [71]. Die Linien im Phasendiagramm
trennen die Bereiche der stabilen Strukturen.

Diskussionswiirdig scheint aber immer noch die Interpretation der c¢(2x2)-Struktur, die
bei der katalytischen Anwendung des O-Ag-Systems eine wichtige Rolle spielen kénnte.
Folgt man dem Phasendiagramm fiir O auf Ag(001), so sollte die ¢(2x2)-Struktur, die
Stierle et al. bei Temperaturen von 440 K und hohen Driicken von 1 bar beobachtet haben,
eigentlich die gleiche sein, die sich bei niedrigen Temperaturen und niedrigen Driicken in
einer UHV-Kammer einstellt.

Der Vorschlag einer einhergehenden (21/2x v/2) R45°-Rekonstruktion des Ag(001)-Substrats
von Rocca et al. wurde urspriinglich damit begriindet, dass O auf Cu ebenfalls eine
(2\/§ X \/§)R45°—Rekonstruktion induziert. Da anzunehmen ist, dass sich Ag und Cu
dghnlich verhalten, liegen sie doch direkt {ibereinander in Gruppe 11 des Periodensys-
tems, lasst sich in der Tat davon ausgehen, dass sich auch vergleichbare O-induzierte
Rekonstruktionen einstellen konnen. So existiert auf Cu zum einen die bereits diskutierte
(2v/2 x v/2)R45°-Struktur mit (11)-LEED-Reflexen bei hoher O,-Exposition, zum an-
deren eine einfache c¢(2x2)-Struktur bei niedriger Oy-Exposition (300 Langmuir bei RT)
ohne (331)-LEED-Reflexe, bei der keine Fehlreihen des Substrats vorliegen (siehe Struk-
turmodell Abb. 5.1). In den Untersuchungen von Rocca et al. zu O auf Ag(001) wurden,
anhand der chemischen Verschiebung der O-1s-Linie in XPS, zwei bevorzugte O-Spezies
identifiziert. So finden Rocca et al. iiber der Os-Dissoziationstemperatur auf Ag(001)
von 130 K bis zu einer Temperatur von 300 K eine O-Spezies mit einem Maximum der
O-1s-Linie bei 530,3 eV. Uber 300 K #ndert sich die Umgebung des O-Atoms, so dass
das Maximum der O 1s-Linie bei 528,3 eV liegt. Diese zwei Spezies werden mit 0530
bzw. 0528 beschrieben. Weiterhin wird nur fiir die O530-Spezies eine c¢(2x2)-Struktur
mit LEED beobachtet. Wenn man im Falle des Ag(001)-Systems weiterhin von einem
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Abbildung 5.2: Phasendiagramme von Ag(001)-O-Uberstrukturen. (a) « ist die allgemeine
Oberflachenenergie, p auf der oberen Achse bezieht sich auf T = 470 K und
T auf der unteren Achse auf p = 10 mbar [85]. (b) Ag(001)-O-Phasen bei
hoheren Temperaturen und Os-Druck. Die Punkte geben die Bedingungen
wieder, bei denen SXRD-Untersuchungen durchgefiithrt wurden [8].

dhnlichen Verhalten wie bei Cu(001) ausgeht, so wiirde man konsequenterweise fiir nied-
rige Oo-Exposition und Temperatur im Gegensatz zu Rocca et al. mithin eher eine ¢(2x2)-
Struktur statt einer (2v/2 x v/2) R45°-Struktur bei Ag(001)-O erwarten. Dies wiirde auch
mit der im Vergleich zu Cu deutlich geringeren O-Ag-Wechselwirkung (O,-Haftfaktor fiir
dissoziative Adsorption auf Ag um Faktor 10* kleiner als bei Cu) in Einklang stehen. Ob
es dann bei hohen O,-Driicken und Temperaturen tatséchlich einen Ubergang zur vorge-
schlagenen lokal geordneten (2v/2 x v/2) R45°-Fehlreihen-Rekonstruktion wie bei Cu(001)
kommt, ist nicht geklért. Theoretische Rechnungen mit DF'T (LDA) ergeben, dass die un-
rekonstruierte ¢(2x2)-Oberflache nur eine 10,5 % groBere Oberflachenenergie hat wie eine
O-stabilisierte (2\/§ X \/§)R45°—Rekonstruktion [72]. Damit konnen schon geringe Abwei-
chungen vom Gleichgewicht wie sie hdufig bei experimentellen Untersuchungen auftreten
dazu fithren, dass eine der beiden Rekonstruktionen bevorzugt wird. Weitere Rechnungen
zu den Atompositionen der Fehlreihen-Rekonstruktion stehen teilweise im Widerspruch zu
experimentellen Daten. So finden Cipriani et al. keine laterale Relaxation der O-Atome in
Richtung Graben, wihrend experimentelle Ergebnisse von Rocca et al. zur O530-Spezies
auf eine Verschiebung von 40,36 A hindeuten [89, 71].

Die Aufklarung der tatsichlichen Ag(001)-O-c¢(2x2)-Struktur, die sowohl bei hohen wie
auch bei niedrigen Driicken beobachtet wird, bleibt damit vollig offen. Die Losung dieses
Problems ist aber von besonderer Wichtigkeit. Denn es geht immerhin darum, aufzukléren,
ob es moglich ist, mit den etablierten UHV-Oberflichenmethoden eine industriell relevan-
te Hochdruckstruktur in einer Art Briicke iiber das 'pressure gap’ analytisch zugénglich
zu machen.
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5 Sauerstoffadsorption auf Ag(001)

Von diesem Problem motiviert wurde in der Arbeitsgruppe das Tieftemperaturverhalten
von O auf Ag(001) mit UHV-Analysemethoden erneut untersucht. In einem ersten Schritt
wurden aufwendige LEED-Untersuchungen vorgenommen [91]. Dabei wurde bei 155 K und
2700 Langmuir Oy-Exposition, wie erwartet, die ¢(2x2)-Struktur gefunden. Erneut wa-
ren keine (2\/5 X \/§)R45°—Reﬂexe auffindbar. Selbst mit einer detaillierten Profilanalyse
der (31)-Reflexpositionen mit Daten hoher Empfindlichkeit bei verschiedenen Energien
konnten keine signifikanten Intensitéten iiber dem Sekundérelektronenuntergrund festge-
stellt werden. Wenn unter diesen Bedingungen dennoch eine zusétzliche (2\/§ X \/§)R45°—
Rekonstruktion des Ag-Substrats vorliegen sollte, so kann diese nur lokal vorhanden sein.
Dies bedeutet, dass nur eine Strukturbestimmungsmethode mit lokaler Empfindlichkeit
geeignet ist, um die Umgebung des O-Atoms genauer zu bestimmen. Dabei ist PED im
Vergleich zu LEED oder XRD sehr gut geeignet, denn bei LEED und XRD wirkt das
O-Atom nur als schwacher Streuer und tragt mit einem geringen Anteil bei der Inten-
sitdtsstruktur der Elektronenbeugung bei. Bei PED an der O 1s-Linie hingegen wird das
O-Atom als Elektronenquelle genutzt. Damit bestimmen die Absténde zu den néchsten
Ag-Atomen in der Umgebung des O-Atoms, die im Vergleich zu O wesentlich gréflere
Streufaktoren besitzen, die Modulationen. Das Ziel des Beugungsexperiments ist somit
priméar die Bestimmung der senkrechten Position des O-Atoms iiber der Ag-Oberfléche.
Weiterhin stellt sich die Frage, ob der Beugungsdatensatz ausreichend grof ist, um im Rah-
men der Struktursimulation als weiteren Parameter eine eventuelle laterale Verschiebung
des O-Atoms zu bestimmen, was im speziellen fiir die (2\/§ X \/§)R45°—Rekonstruktion

von Rocca et al. postuliert wurde.

5.1 Das Experiment

Zur Bestimmung der lokalen Struktur von adsorbiertem O auf Ag(001) wurde Photo-
elektronenbeugung (PED) eingesetzt. Diese Methode erfordert fiir energieabhéngige Auf-
nahmen das synchrone Durchfahren des Strahlrohr-Monochromators mit der Energie des
Elektronenanalysators. Die PED-Messungen wurden am Strahlrohr UE56/2 PGM1 der
Synchrotronstrahlungsquelle BESSY II durchgefiihrt. Die Erzeugung der Synchrotron-
strahlung aus dem Speicherring erfolgt bei diesem Strahlrohr mit einem gekoppelten
Doppel-Undulator, der im Vergleich zu einer klassischen Dipolauskopplung eine wesentlich
hohere Intensitét liefert und es desweiteren zulésst, die Polarisation beliebig vorzugeben
[92]. Insbesondere der hier gegebene hohe Photonenfluss ist fiir PED von Vorteil, da man
fiir die Bestimmung der Intensitdtsmodulation der Photoemissionslinie eine hohe Anzahl
an Spektren aufnehmen muss.

Die Untersuchungen wurden in einer UHV-Kammer des Fritz-Haber-Instituts durchgefiihrt
(Basisdruck < 5 x 107'% mbar). Die Oberfliche des Ag(001)-Kristalls wurde mit mehr-
fachen Zyklen von Ar*-Ionensputtern und anschliefendem Heizens auf 620 K gereinigt.
Die Oberflachenqualitit wurde mit LEED {iiberpriift. Zur weiteren Praparation und der
gesamten anschlieBenden Messreihe wurde die Probe mit fliissigem Stickstoff auf 175 K
gekiihlt. Bei abgekiihlter Probe wurden 2 x 107° mbar O, fiir 2,5 min angeboten, was
2300 Langmuir entspricht. Die daraus resultierende absolute O-Bedeckung lédsst sich mit
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Abbildung 5.3: Invertierte 117 ¢V LEED-Aufnahme von Ag(001)-O nach 2700 Langmuir
Oy-Exposition bei 155 K. Die (10)- und der (11)-Reflexe des Ag(001)-
Gitters sind gekennzeichnet. Deutlich sieht man die halbzahligen Refle-
xe der c(2x2)-Struktur. Viertelzahlige Reflexe einer (2v/2 x v/2)R45°-
Rekonstruktion sind nicht erkennbar.

Angaben aus Untersuchungen zur Langmuir- und temperaturabhéingigen O-Bedeckung
von Ag(001) von Rocca et al. ermitteln. So geben Rocca et al. fiir 700 L eine Bedeckung
von 0,175 ML bei T = 150 K an und einen Haftkoeffizienten bei T = 150 K von S =
74x107% und T = 250 K von S = 1,3x107*. Als Bezug wird eine mit ausreichend O»-
Angebot praparierte Ag-Oberflache genutzt, die mit LEED eine ¢(2x2)-Struktur zeigt, so
dass von einer Bedeckung von 0,5 ML ausgegangen werden kann. Ausgehend von diesen
Werten ergibt sich fiir die hier durchgefiihrte Préparation eine O-Bedeckung von 0,46
ML. Somit entspricht der Bedeckungsgrad nahezu der vollstédndigen Bedeckung mit einer
¢(2x2)-O-Struktur. Fiir die Struktur tiberschiissige O-Atome, die unter der Ag-Oberfliche
diffundieren und einen zusétzlichen Einfluss auf die Oberflachenstruktur haben kénnten,
sind damit unwahrscheinlich. Direkt nach der Praparation war mit LEED darauthin die
bekannte ¢(2x2)-Uberstruktur erkennbar. Abbildung 5.3 zeigt eine Aufnahme der Reflexe
bei einer Energie von 117 eV. Deutlich sind die (33)-Reflexe der ¢(2x2)-Rekonstruktion
zu erkennen, jedoch viertelzahlige Reflexe der (2v/2 x v/2) R45°-Rekonstruktion konnten
nicht beobachtet werden, auch nicht bei anderen Energien. Im XPS-Spektrum ist das Ma-
ximum der O-1s-Linie bei Eg = 530,8 eV, so dass die analysierte O-Spezies der von Rocca
et al. mit O530 beschriebenen entspricht. Die Kalibrierung wurde anhand der Position der
Ag 3ds-Linie bei Eg = 368 eV durchgefiihrt.

Fiir PED wurde die O-1s-Photoemissionslinie bei 530,8 eV ausgewdhlt und mit Emission
in Probennormalenrichtung bei Photonenenergien von 570-970 eV mit 2 eV Schrittweite
aufgenommen. Fiir eine weitere Messung wurde die Probe um einen Winkel von 5° aus der
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Abbildung 5.4: PED-Modulationskurven der O-1s-Photoemissionslinie von Ag(001)-O-
¢(2x2), gemessen in normaler Emission und bei einer Probenverkippung
von 5°.

Normalen gekippt und bei einer Photonenenergie von 570-785 eV analysiert. Abbildung
5.4 zeigt die resultierenden Modulationskurven der Intensitédt der O-1s-Linie. Die Roh-
daten wurden entsprechend der in Kapitel 2.2 vorgestellten Methoden ausgewertet. Auf
den ersten Blick ist eine starke Modulation der Intensitdt in Richtung normaler Emission
erkennbar, die oberhalb 170 eV kinetischer Energie abklingt. Ab 250 eV zeigt die Modu-
lationskurve nur noch wenig Struktur. Wird die Probe um 5° verkippt, verringert sich die
Modulationsamplitude um 50% und die Kurve verlduft schon ab 120 eV flach.

5.2 Struktursimulation und Diskussion

Die Simulation von PED-Beugungskurven ist ausgesprochen aufwendig, womit sich die
Frage stellt, ob sich eine der Strukturen schon vorher ausschlieflen ldsst. Rocca et al. be-
griinden ihren Strukturvorschlag der Fehlreihenrekonstruktion mit dem dhnlichen Verhal-
ten von Cu und Ag. Da erscheint es plausibel, die energieabhéingige Modulationskurven
von Ag mit den von Cu zu vergleichen. Der Vorteil ist, dass beim Cu(001)-O-System
sowohl die Fehlreihenrekonstruktion als auch die ¢(2x2)-Rekonstruktion bei niedrigerer
O-Bedeckung existiert und Beugungsdaten zu beiden Strukturen vorliegen. Abbildung 5.5
zeigt energieabhiangige PED-Kurven von Asensio et al. fiir die ¢(2x2)-Struktur, die in der
Originalversffentlichung als four-spot’ bezeichnet ist, und Kurven fiir die (2v/2xv/2) R45°-
Rekonstruktion von Cu(001)-O [93]. Darunter ist die eigene PED-Modulationskurve von
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Abbildung 5.5: Vergleich von experimentellen O-1s-PED-Modulationskurven von
unterschiedlichen ~ Cu(001)-O-Rekonstruktionen zu unserer PED-
Modulationskurve von Ag(001)-O (aus [93, 94]). Fiir den Vergleich
charakteristischer Merkmale der Ag(001)-O- und Cu(001)-O-Kurven sind
gestrichelte Hilfslinien eingezeichnet.
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Abbildung 5.6: Ry,-Faktor als Funktion der Variation der senkrechten Position des O-
Atoms dZ und zugehoriger optimaler Realteil des inneren Potentials fiir
die ¢(2x2)-Rekonstruktion.

Ag(001)-O-¢(2x2) dargestellt. Vergleicht man die Cu(001)-O-Kurven der ¢(2x2)- und
(2v/2 x v/2) R45°-Rekonstruktion, so zeigt die letztere ein breites, zweifaches Minimum
bei 125 eV und 145 eV, wonach ein breites Maximum folgt mit einem anschlieBenden
Minimum bei 225 eV. Diese Modulation setzt sich auch bei hohen Energien fort, wo bei
300 eV nochmals ein Ubergang von einem Maximum zu einem Minimum vorliegt. Die
Kurve der ¢(2x2)-Struktur verhélt sich anders. Hier gibt es zwar bei 125 eV auch ein
kleines Minimum, diesem folgt jedoch bei 150 eV ein Maximum. Im weiteren Verlauf tre-
ten nur noch geringe Modulationen auf. Betrachtet man nun die Modulationskurve von
Ag(001)-0, so entspricht deren Modulationsverhalten in vielen Merkmalen ganz eindeutig
der Cu(001)-O-¢(2x2)-Struktur. Das Doppelmaximum zwischen 100 eV und 115 eV ist
genauso vorhanden, wie das einzelne Minimum bei 125 eV und das Maximum bei 150 eV.
Die leichte Verschiebung der Merkmale bei niedrigen Energien kann durch die kleinere
Gitterkonstante von Cu (361 pm) im Vergleich zu Ag (409 pm) erkliart werden, was sich
insbesondere im unteren Energiebereich bei den durch Riickwértsstreuung dominierten
Maximapositionen auswirken sollte. Geht man von den gefundenen Ubereinstimmungen
aus, so konnte man zu dem Schluss kommen, dass die bei Ag(001) gefundene Struktur der
c(2x2)-Struktur auf Cu(001) entspricht. Daher wurden in der Struktursimulation sowohl
die ¢(2x2)- als auch die von Rocca et al. fiir O530 vorgeschlagene ungeordnete bzw. lo-
kale (2v/2 x v/2) R45°-Rekonstruktion gerechnet, die von Christian Langheinrich aus der
Theorie-Gruppe von Angelika Chassé durchgefiihrt wurde [95]. Die Strukturmodelle der
zwei in Frage kommenden Oberflichenrekonstruktionen zeigt Abb. 5.1. In der Simulation
wurde ein Cluster mit O an der Oberfliche und drei Ag-Lagen verwendet. Nur die Position
der O-Atome wurde variiert und die Ag-Atome wurden als unrelaxierte Oberfliche in den
Cluster iibernommen. Von Interesse bei der ¢(2x2)-Rekonstruktion ist insbesondere die
senkrechte Position des O-Atoms iiber der Oberfldche. Bei der Fehlreihenrekonstruktion
kommt zusétzlich noch die Position in (010)-Richtung, d.h. senkrecht zu den angenom-
menen Fehlreihen der Ag-Atome, hinzu. Fiir den Vergleich zwischen theoretischen und
experimentellen Kurven wurde der R-Faktor nach Schindler et al. verwendet (Rj) [96].
Dieser R-Faktor ist, im Vergleich zum verbreiteten Pendry R-Faktor, nicht nur auf die
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5.2 Struktursimulation und Diskussion

Position der Maxima bzw. Minima empfindlich, sondern auch auf die Grole der Modula-
tion. Da die Fehlreihenrekonstruktion 90°-Doménen besitzt, wurde fiir den Vergleich mit
den experimentellen Daten eine Doménenmittelung durchgefiihrt.

Abbildung 5.6 stellt fiir die ¢(2x2)-Struktur den Ry,-Faktor in Abhéngigkeit der variierten
Position (a) und dem zugehorigen numerisch optimierten Realteil des inneren Potentials
(b) dar. Der Wert des optimierten Potentials bildet die Verschiebung des theoretischen
Modellpotentials zum realen Potential ab. Wahrend sich das Modellpotential auf 'muffin-
tin” Null bezieht, ist dieser Nullpunkt im Experiment die Fermienenergie (vgl. auch Abb.
2.9). In der Strukturoptimierung gibt der Wert die Verschiebung der theoretischen Kurve
auf der Energieachse gegeniiber der experimentellen Kurve an. Sinnvolle Werte sind im
Bereich von -5 bis +7 eV. In der Strukturoptimierung wurde diese Verschiebung auf den
Bereich von -10 bis +15 eV begrenzt.

Zuerst wurde fiir die symmetrische c(2x2)-Rekonstruktion die senkrechte Position dZ
des O-Atoms variiert. Die beste Ubereinstimmung mit Ry, = 0,41 ergibt sich fiir eine
Position von dZ = 0,6 A iiber der Ag-Oberfliche. Der Verlauf der Ry;-Kurve zeigt eine
fiir eine konvergierende Optimierung charakteristische Parabel um das Minimum und der
Realteil des inneren Potentials hat mit 4 eV eine sinnvolle Gréfle. Aufbauend auf diesem
Ergebnis wurden fiir die (2v/2 x v/2) R45°-Rekonstruktion drei feste senkrechte Positionen
ausgewahlt und die Position des O-Atoms in Richtung Fehlreihenmitte variiert. Die be-
rechneten R,/- und Potential-Kurven zeigt Abb. 5.7. Als erste senkrechte Position wurde
die optimale Position der ¢(2x2)-Struktur mit dZ = 0,61 A gewihlt. Wenn das Ergebnis
der optimalen senkrechten Position von dZ = 0,6 A bei der ¢(2x2)-Rekonstruktion auf eine
charakteristische Bindungsldnge zu den néchsten Ag-Atomen hinweist, miisste fiir einen
kleineren senkrechten Abstand bei der Fehlreihenrekonstruktion das O-Atom in Richtung
Graben relaxieren, so dass der nichste Nachbarabstand wieder 0,6 A ist. Daher wurde als
zweite senkrechte Position ein etwas geringeres dZ = 0,5 A gewihlt. Als dritte senkrechte
Position wurde mit -0,3 A eine Position der O-Atome unter der Ag-Oberfliche verwendet.
Dabei soll die Vermutung gekldrt werden, ob sich bei einer eventuellen Fehlreihenrekon-
struktion die O-Atome in den Griaben befinden [89]. Betrachtet man die Ry/-Kurve (a) fiir
das O-Atom 0,3 A unter der Ag-Oberfliche, so ergibt die Rechnung ein flaches Minimum
mit Ry = 0,51, wenn die O-Atome 0,8 A zur Grabenmitte verschoben werden. Gleich-
zeitig ist das optimale innere Potential fiir diese Struktur aber mit 11 eV unphysikalisch
grof}. Das flache Minimum von Rj,; und das gegenlidufige Verhalten des Potentials deuten
darauf hin, dass das Minimum nicht das Ergebnis einer passenden Struktur sondern ein
Artefakt der Optimierung ist. Die zugehorige berechnete Modulationskurve stellt Abb.
5.8 dar. Die Kurve reproduziert zwar die Modulationen zwischen 60 eV und 100 eV, je-
doch fehlt die erste Modulation bei 50 eV und auch die Doppelstruktur bei 100 eV in der
experimentellen Kurve findet sich nicht in der berechneten Modulationskurve wieder. Ab
einer Energie von 125 eV findet sich keine Gemeinsamkeit der Kurven mehr. Die numeri-
sche Optimierung war hauptséchlich auf das Maximum bei 60 eV und das Minimum bei
80 eV empfindlich. Die restliche Modulationskurve entspricht nicht der experimentellen
Kurve. Somit kann eine Rekonstruktion, bei der sich die O-Atome im Graben und unter
der obersten Ag-Lage befinden, ausgeschlossen werden.

Die R /-Kurven fiir die Fehlreihenrekonstruktion mit einer Position des O-Atoms iiber den
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Abbildung 5.7: Rj-Faktor als Funktion der Variation der lateralen Position des O-Atoms
d und zugehoriger optimaler Realteil des inneren Potentials fiir die (2\/5 X
V/2) R45°-Rekonstruktion. Die Variation wurde fiir drei feste senkrechte
Positionen dZ berechnet.
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Abbildung 5.8: Berechnete Modulationskurve fiir die O-Atome im Graben der (2v/2 x
V2)R45°-Struktur 0,3 A unter der Ag-Oberfliche. Die eher schlechte
Ubereinstimmung im Vergleich zu O-Atomen iiber der Ag-Oberfliche lisst
diese Position unwahrscheinlich erscheinen.

Ag-Atomen ergeben sowohl fiir dZ = 0,61 A als auch fiir dZ = 0,51 A ein Minimum, wenn
das O-Atom nicht aus dem dreifach Muldenplatz in Richtung Graben relaxiert (Abb. 5.7
(c) und (e)). Eine Verschiebung des O-Atoms zum Graben aufgrund einer vermuteten
charakteristischen Bindungslédnge, die bei einer Verkiirzung des senkrechten Abstandes
auf 0,51 A zu erwarten wire, bestitigt die Rechnung nicht. Im direkten Vergleich hat das
Ergebnis fiir dZ = 0,61 A mit Ry, = 0,4 ein niedrigeres Minimum als fiir dZ = 0,51 A.
Auch ist das optimale innere Potential mit 4 eV zu 8 eV bei der geringeren senkrechten
Hohe physikalisch sinnvoller. Die Modulationskurven fiir die beste Ubereinstimmung des
O-Atom 0,6 A iiber der Oberfliche zeigt Abb. 5.9 fiir die ¢(2x2)- und (2v/2 x /2) R45°-
Rekonstruktion. Auf den ersten Blick ist zu erkennen, dass beide berechneten Kurven
trotz der unterschiedlichen Strukturen fast identisch sind. In beiden Kurven finden sich
alle Merkmale der experimentellen Kurve bis 175 eV wieder. Die Abweichung bei hohen
Energien ist durch das einfache Strukturmodell bedingt, welches die obersten Ag-Lagen
unrelaxiert verwendet. Durch die adsorbierten O-Atome ist jedoch anzunehmen, dass auch
der Abstand der obersten Ag-Lagen veréndert wird. Die mittlere freie Weglénge der Elek-
tronen ist im Bereich iiber 175 eV so grof}, dass auch die Streupfade zwischen den Ag-
Atomen beitragen. Demnach steigt der Einfluss der senkrechten Ag-Ag-Abstéinde auf die
Modulation der Intensitdt. Die Einfithrung der obersten Ag-Lagenabstéinde als weitere zu
bestimmende Strukturparameter hétte einen grofleren Datensatz mit Modulationskurven
erfordert, um eine sinnvolle Genauigkeit zu erreichen. Beide berechneten Kurven bilden al-
le wichtigen Merkmale der experimentellen Kurve bis 175 eV ab, d&hneln sich untereinander
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Abbildung 5.9: Simulierte Modulationskurven fiir die optimale O-Atomposition der
c(2x2)- bzw. (2\/5 X \/§)R45°—Rekonstruktion im Vergleich zum
Experiment.

dabei jedoch stark. Damit gibt es keinen signifikanten Unterschied, der aus theoretischer
Sicht eine Aussage zur Rekonstruktion der Ag-Oberflache zuldsst. Da die PED-Messung
in senkrechter Emission aufgenommen wurde, liegt die strukturelle Empfindlichkeit vor
allem senkrecht zur Oberflache vor. Betrachtet man nur die nichste Umgebung des emit-
tierenden O-Atoms, dann ist das nédchste Ag-Atom in direkter Riickwértstreurichtung
bei beiden Strukturen das Ag-Atom in der néchsten Atomlage. Der Hauptunterschied
zwischen der ¢(2x2)-Rekonstruktion und der Fehlreihenrekonstruktion ist das im Ver-
gleich zum vierfach-Muldenplatz fehlende Ag-Atom. Befindet sich das O-Atom nun 0,6
A iiber der Oberfliche, so entspricht dieses fehlende Ag-Atom einem fehlenden Streupfad
in 73,6°-Richtung zur Oberflaichennormalen. Entsprechend gering ist die Empfindlichkeit
auf dieses Ag-Atom, was sehr dhnliche Modulationskurven fiir normale Emission zur Folge
hat. Testrechnungen zu Abschétzung der GroBenordnung der Relaxation ergeben, dass die
Relaxation der obersten Ag-Lage zur zweiten Ag-Lage mehr als 2 % des Gitterabstands
sein miisste, um eine entsprechende Anderung der Modulationskurven ab 175 eV zu be-
kommen.

Der Vergleich zu den Strukturergebnissen aus der Beugungsrechnung zur O530-Spezies
bei 150 K von Rocca et al. ergibt keine Ubereinstimmung. So wurde von Rocca et al. die
(2\/§ X \/§)R45°—Struktur gerechnet, was eine senkrechte Position des O-Atoms iiber der
Ag-Oberfliche von 0,15 A und eine Verschiebung von 0,36 A in Richtung Graben ergab.
Die benachbarten sich am Grabenrand befindenden Ag-Atome sollen in dieser Struktur
mit +0,3 A in senkrechter Richtung stark relaxieren. Rocca et al. machen keine Aussage
zu einer eventuellen c¢(2x2)-Struktur mit O-Atomen iiber der Ag-Oberfliche zu dieser
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Praparation. Jedoch zeigen die HREELS-Daten von Rocca et al. einen Energieverlust der
0530-Spezies, der bei 150 K bei 32 meV auftritt und bei einer Temperatur von 190 K
zu 36 meV verschiebt. Diese Verschiebung des Energieverlusts deutet auf einen Ubergang
der O530-Spezies zu einer weiteren Phase mit einer anderen Struktur hin, der zwischen
150 K und 190 K stattfindet. Leider machen Rocca et al. keine weitere Aussagen zu dieser
Phase. Die Priparation und Messung in dieser Arbeit wurde bei 175 K durchgefiihrt und
das Maximum der O-1s-Linie in XPS liegt bei 530,8 eV. Die Ergebnisse der in der vorlie-
genden Untersuchung gerechneten (2\/5 X \/2) R45°-Struktur zeigen starke Unterschiede
zu der von Rocca et al. bestimmten Struktur. Dies ldsst nur den Schluss zu, dass bei
der hier durchgefiihrten Praparation eine andere Struktur vorliegt. Aufbauend auf den
Untersuchungen von Rocca et al. kommt fiir die hier verwendete Temperatur von 175 K
und ermittelte Energie des O-1s-Maximums in XPS von 530,8 eV nur die zweite Struktur
der O530-Spezies in Frage, die in HREELS einen Energieverlust bei 36 meV zeigt [89].
Offensichtlich ist die Ubergangstemperatur nicht nur zwischen 150 K und 190 K, son-
dern kann auf 150 bis 175 K eingegrenzt werden. Damit liegen erste Strukturergebnisse
zu dieser bisher wenig beachteten Phase vor, die in LEED auch das Beugungsbild einer
c(2x2)-Struktur zeigt.

DFT-Rechnungen von Cipriani et al. ergeben fiir die ¢(2x2)-Rekonstruktion von O auf
Ag(001) einen senkrechten Abstand des O-Atoms von 0,75 A, der damit geringfiigig
grofer als der hier experimentell ermittelte Abstand ist [71]. Die DFT-Rechnungen zur
(2v/2 x /2) R45°-Struktur ergeben hingegen eine senkrechte Position 0,3 A iiber der Ag-
Oberflache und keine signifikante Relaxation des O-Atoms in Richtung des Grabens.
Damit weicht die senkrechte Position des O-Atoms in der theoretischen Fehlreihenre-
konstruktion doppelt so stark wie das Ergebnis fiir die ¢(2x2)-Rekonstruktion vom hier
experimentell gefundenen Wert mit 0,6 A ab. Dies lisst letztere Rekonstruktion wahr-
scheinlicher erscheinen. Die DFT-Rechnung der Fehlreihenrekonstruktion ergibt, genauso
wie im Experiment, eine nicht vorhandene Relaxation in Richtung Graben. Cipriani et
al. interpretieren dieses Ergebnis so, dass eigentlich eine laterale Relaxation des O-Atoms
durch thermische Effekte zu erwarten ist, jedoch die DFT-Rechnungen fiir das 0 K-Regime
durchgefiihrt wurden. Das Experiment widerspricht demnach dieser Interpretation. Viel-
mehr kann elektrostatische Abstoung zwischen den O-Atomen, die eine hohe Elektrone-
gativitéit besitzen, eine Relaxation in Richtung Grabenmitte verhindern.
Zusammenfassend wurden 2300 Langmuir Oy bei einer Temperatur von T = 175 K auf
Ag(001) dosiert und mit XPS als die O530-Spezies von Rocca et al. identifiziert. Eine
anschliefend durchgefiihrte energieabhingige PED-Messung mit Strukturberechnung be-
stimmte einen senkrechten Abstand des O-Atoms iiber der Ag(001) Oberfliche von 0,6
A fiir das Modell der einfachen ¢(2x2)-Struktur. Die Berechnung der (2v/2 x v/2) R45°-
Struktur ergab als beste Ubereinstimmung eine identische senkrechte Position von 0,6
A und keine laterale Relaxation des O-Atoms in Richtung Graben. Berechnungen zu O-
Atomen, die sich eventuell im Graben unter der obersten Ag-Lage befinden, ergaben einen
wesentlich schlechteren R y;-Faktor, so dass es keinen Hinweis auf eine solche Struktur gibt.
Der Widerspruch zu der experimentell von Rocca et al. bestimmten Struktur der O530-
Spezies bei 150 K deutet auf die Existenz einer zweiten O530-Struktur bei hoheren Tem-
peraturen hin. Diese wurde mit HREELS mit einem Energieverlust bei 36 meV beobachtet
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[89]. Der HREELS-Energieverlust der Struktur zu der Rocca et al. Strukturdaten lieferten,
liegt jedoch bei 32 meV. Demnach handelt es sich bei der hier untersuchten Struktur um
die O530-Phase, die zwischen 175 K und 300 K entsteht. Aufgrund der eingeschrinkten
lateralen Empfindlichkeit der hier aufgenommenen Beugungsdaten in normaler Emission
kann die hier durchgefiihrte Strukturberechnung keine signifikante Aussage treffen, ob es
sich bei dieser bisher wenig beachteten Phase um eine ¢(2x2)- oder (2v/2 x v/2)R45°-
Struktur handelt. Der direkte Vergleich der PED-Modulationskurve mit der Kurve der
¢(2x2)-Struktur von O-Cu(001) zeigt jedoch auffallende Ubereinstimmungen. Weiter-
hin zeigt das LEED-Beugungsbild nach der Priparation eine ¢(2x2)-Struktur ohne die
zusitzlichen (11)-Reflexe, die bei einer (2v/2 x v/2) R45°-Rekonstruktion vorhanden sein
miissten.

Geht man vom einfachsten Modell aus, so bildet O auf Ag(001) bei 175 K eine c¢(2x2)-
Rekonstruktion aus. Dies steht auch in einem interessanten Zusammenhang mit der O528-
Phase, die bei Temperaturen oberhalb von 300 K als ungeordnete c¢(2x2)-Struktur vor-
handen ist und als Vorstufe der O530-Phase postuliert wurde [89]. Ergebnisse aus PED-
Daten von Rocca et al. zur O528-Phase bei 150 K ergeben eine gute Ubereinstimmung
mit einer ¢(2x2)-Struktur, bei der sich das O-Atom 0,6 A iiber dem vierfachen Mul-
denplatz der Ag-Oberfliche befindet. Somit ist naheliegend, dass die bei 300 K unge-
ordnete c¢(2x2)-Struktur bei Abkiihlung zu einer geordneten c(2x2)-Struktur iibergeht.
Offen bleibt die Frage, ob bei wesentlich héheren Og-Driicken der Ubergang zu einer
(2\/§ X \/§)R45°—Struktur stattfindet. Praparationen bei diesen Driicken waren an der
genutzten UHV-Synchrotronapparatur nicht moglich. Zur Klarung dieser Fragen bieten
sich Untersuchungen mit STM an, bei denen eine eventuelle Fehlreihenrekonstruktion
eindeutig identifizierbar sein sollte. Dabei kann Rastertunnelspektroskopie auch den Ein-
fluss von eventuell vorhandenen, unter der Oberfliche eingebauten O-Atomen aufkléren.
Zudem konnten umfassendere PED-Untersuchungen, die insbesondere flache Winkel zur
Oberflache einschlieBen, genauere Strukturdaten liefern.
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6.1 Bisherige Arbeiten

Diinne Manganoxidschichten auf Ag(001) sind seit lingerem Gegenstand intensiver Stu-
dien. Allerdings konzentrierten sich die Untersuchungen bisher auf das Wachstum von
NaCl-artigen MnO-Schichten. So haben Miiller et al. Schichten von 5-7 ML Dicke mit
XPS, LEED und winkelaufgelosten PED analysiert, die mittels reaktiver Deposition von
Mn in Og-Atmosphére hergestellt wurden [38]. Direkt nach der Préparation bei RT zeig-
ten diese Schichten ein diffuses (1x1)-Beugungsbild. Mit schrittweisem Heizen ordnete
sich die Schicht weiter. Bei 850 K konnten Miiller et al. ein Aufreilen der MnO-Schicht
beobachten, wodurch freie Ag-Bereiche entstanden. Mit LEED waren die (1x1)-Struktur
von Ag(001) und die 8,6 % groBere (1x1)-Struktur von MnO als getrennte scharfe Re-
flexe erkennbar. Die von Miiller et al. empfohlenen Préparationsbedingungen fiir eine
Ko-Deposition wurden mit einem O,-Druck von 2x 1078 mbar bis 5x10~7 mbar bei einer
Aufdampfrate von 1 ML/min angegeben. Untersuchungen zur elektronischen Struktur von
diinnen MnO-Schichten bis 10 ML Dicke auf Ag(001) von Nagel et al. [97] mit XAS erge-
ben eine ausgepragte Dickenabhéngigkeit der elektronischen Struktur. Dies wurde mit der
geometrischen Struktur in Zusammenhang gebracht, die mit zunehmender Schichtdicke
von einer tetragonal verzerrten Struktur in eine kubische iibergehen soll. LEED-I(V)-
Untersuchungen von Soares et al. zu relaxierten MnO-Schichten auf Ag(001) ergeben fiir
eine 4 ML dicke Schicht eine Oberflachenrelaxation von +1 % [98]. Trotz dieser Unter-
suchungen konnte bisher nicht eindeutig gekléirt werden, ob die MnO-Schichten anfangs
pseudomorph verspannt, d.h. mit dem Gitterparameter des Ag-Subtrats aufwachsen. Dies
lag insbesondere daran, dass die Schichten erst bei nachfolgender Temperung hinreichend
scharfe LEED-Reflexe zeigten. Da bei der Temperung aber auch die Schicht aufriss und
gleichzeitig dreidimensionale MnO-Inseln entstanden, lag deren lokale Dicke wahrschein-
lich deutlich oberhalb der kritischen Schichtdicke bei der die MnO-Schicht relaxiert und
ihren eigenen Gitterparameter annimmt. Desweiteren kamen bisher nur integrale Ober-
flichenmethoden zum Einsatz, d.h. es fehlen noch Untersuchungen der lokalen atomaren
Struktur der Manganoxidschicht. Daher wurden in der Arbeitsgruppe eigene Untersu-
chungen am MnO-Ag(001)-System vorgenommen. Erste Experimente zum Wachstum von
Manganoxid im Submonolagenbereich wurden von Roman Shantyr [100] und Konrad Gill-
meister [99] présentiert. Sie praparierten die Schichten mittels reaktiver Mn-Deposition
in Oo-Atmosphire (pp, = 2x1078 mbar) bei RT und untersuchten sie mit LEED, STM
und Rastertunnelspektroskopie (STS). Abbildung 6.1 (a) zeigt die STM-Aufnahme nach
Deposition von 0,8 ML MnO. Auf dem Ag(001)-Substrat sind zwei Typen von Inseln
erkennbar. STS-Untersuchungen ergeben, dass die helleren Inseln aus Ag und die klei-
neren dunkleren Inseln aus MnO bestehen. Die MnO-Inseln sind sowohl in das Ag(001)-
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Abbildung 6.1: (a) Praparation von 0,8 ML MnO auf Ag(001). Im STM-Bild sind kleine
rechteckige eingebettete dunklere MnO-Inseln und hellere Ag-Inseln auf
dem Ag(001)-Substrat zu erkennen [99], 70 nm x 36 nm, U =2V, I =
0,7 nA. (b) 2 Spinell-Sublagen Mn3O, auf Ag(001) getempert bei 430 K,
15nm x 15 nm, U =-0,2 V, I = 0,7 nA [100].

Substrat als auch in die Ag-Inseln eingebettet und gleichméssig {iber die gesamte Ober-
fliche verteilt. Die bei der Praparation entstehenden Ag-Inseln weisen darauf hin, dass
das in die Oberfliche eingebettete MnO die Ag-Atome verdréngt. Die Ausrichtung der
eingebetteten MnO-Inselkanten ist parallel zur <110>-Richtung des Ag(001)-Substrats.
Das entspricht der polaren Kante der NaCl-Struktur in der auch MnO wéchst. Nach
Tasker et al. kann eine Einbettung von Inseln in das Substrat eine Stabilisierung der
energetisch ungiinstigeren polaren Kantenorientierung induzieren [101]. Unter bestimm-
ten Praparationsbedingungen, d.h. insbesondere beim Wachstum bei tiefen Temperaturen
mit nachfolgender Temperung wurden zudem auch eingebettete dreieckige MnO-Inseln
mit hexagonaler Atomanordnung gefunden, die (111)-orientierten MnO zugeordnet wur-
den (hier nicht gezeigt).

Priiparationen von 0,3 ML Manganoxid auf Ag(001) bei hoheren O,-Driicken von 10~ bis
10~% mbar von Shantyr et al. ergaben ebenfalls eingebettete Inseln, die jedoch verschiedene
Strukturen aufwiesen [100]. Abbildung 6.1 (b) zeigt eine STM-Aufnahme dieser Struktu-
ren. Die gefundenen rechteckigen in das Ag(001)-Substrat eingebetteten Inseln zeigten
(2x1)- und (2x2)-Rekonstruktionen mit einer Kantenorientierung in <110>-Richtung.
Die gefundenen Rekonstruktionen konnten eindeutig einem spinellartigen MnzO4(001)
zugewiesen werden, dessen Einheitszelle um 45° verdreht auf dem Ag(001)-Substrat auf-
liegt, wobei sich eine sehr geringe Gitterfehlanpassung von 0,5 % einstellt (siehe Modell
Abb. 6.7).

Aufbauend auf diesen Vorarbeiten wurden die Untersuchungen auf hohere Bedeckungen
von 1 bis 10 ML ausgedehnt. Die Untersuchungen wurden in drei verschiedenen Apparatu-
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ren durchgefithrt. Fiir LEED-Untersuchungen wurde dieselbe Apparatur genutzt mit der
auch die Strukturbestimmung von Ag(001) erfolgte. Sie ist in Kapitel 4 beschrieben. Zu-
dem wurde eine Eigenbau-Apparatur genutzt, die neben STMs auch ein Auger- und SPA-
LEED-System besitzt [102]. Fiir Untersuchungen mit Synchrotronstrahlung wurde wieder
die Apparatur des Fritz-Haber-Instituts genutzt, die bereits fiir die Strukturuntersuchun-
gen von O auf Ag(001) verwendet wurde. Eine Beschreibung der Synchrotronapparatur
ist in Kapitel 5 zu finden.

6.2 Praparation und Identifikation

Die reproduzierbare Praparation der verschiedenen Manganoxide stellt eine nicht zu un-
terschiatzende Herausforderung dar. Da Mn Oxide mit verschiedenen Oxidationsstufen
bilden kann, ist es nétig, die korrekten thermodynamischen Bedingungen zur Préparation
von MnO bzw. Mn3O, zu gewéhrleisten. Wihrend dieser Arbeit wurden Manganoxid-
schichten in unterschiedlichen Kammern préapariert. Dabei stellte sich heraus, dass die
Manganoxid-Schichtbildung in den einzelnen Kammern je nach Bedampfungsgeometrie
und realisierbarer Bedampfungsrate bei gleichem Sauerstoffdruck unterschiedlich verlauft.
Die in der fritheren Arbeit angegebenen optimalen Wachstumsbedingungen konnten daher
nur als grobe Richtwerte genutzt werden. So arbeiteten Miiller et al. mit einer Depositi-
onsrate von 1 ML/min bei einem optimalen Oy-Druck von pp,=2x10"" mbar [38]. Die
in dieser Arbeit praparierten Manganoxidschichten wurden mit einer Depositionsrate von
0,2 ML/min und niedriger aufgewachsen. In den ersten Experimenten zur Praparation
von MnO/Ag(001) bei Raumtemperatur wurde der von Miiller et al. empfohlene Sauer-
stoffdruck verwendet. Die praparierten Schichten bestanden jedoch iiberwiegend aus dem
héheren Manganoxid MnzOy, so dass der genutzte Oo-Partialdruck unter po,=5x10"%
mbar reduziert werden musste, um die gewiinschten MnO-Schichten zu erhalten. Weitere
Experimente von Benjamin Bochmann in der eigenen Gruppe, bei denen die Schicht-
bildung von Manganoxiden auf Pt(111) bei noch geringeren Aufdampfraten von 0,017
ML /min untersucht wurde, erforderten einen noch geringeren O,-Druck von po,=1x10"%
mbar [105]. Dieser ausgeprigte Zusammenhang zwischen Depositionsrate und Sauerstoft-
druck weist auf einen starken Einfluss der Wachstumskinetik bei der Praparation von
Manganoxiden auf Ag(001) hin. Zudem zeigte es sich, dass nach mehrfacher Praparation
dickerer Schichten bei deren Temperung erhebliche Mengen an Sauerstoff ins Ag-Substrat
eindiffundieren. Der im Substrat geloste Sauerstoff fiihrte dazu, dass bei den anfianglich
gewahlten Préparationsbedingungen statt MnO das hohere Oxid Mn3zO, entstand. Dies
lie sich direkt anhand des AES-Signals des Sauerstoffs erkennen, das auch nach lingerem
Sputterabtrag, wenngleich mit geringer Intensitéit, zu beobachten war. Somit bestimmt
das Zusammenspiel des O-Eintrags von der Os-Atmosphére und aus dem Ag-Volumen bei
gegebener Aufdampfrate den konkreten Verlauf der Oxidbildung.

Bei den Untersuchungen stellte sich damit die Herausforderung einer sicheren Unterschei-
dung der chemischen Zusammensetzung der Mn-Oxide. Hierzu wird héufig die Analyse
der chemischen Verschiebung des Mn-2p-Rumpfniveaus in XPS genutzt. Da die chemische
Umgebung des Mn in MnO und Mn3O,4 ahnlich ist, liegt der Unterschied der chemischen
Verschiebung im 100 meV-Bereich. Damit ist eine eindeutige Oxidbestimmung mit die-
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Abbildung 6.2: NEXAFS-Spektren von 4 ML MnO bzw. > 20 ML Mn3O,4 auf Ag(001)

bei senkrechten und streifenden Einfall. Fiir Mn3O, ist das zugehorige
LEED-Bild bei 100 eV mit der (2x2)-Struktur gezeigt.
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Abbildung 6.3: NEXAFS-Spektren aus der Literatur von Volumen Manganoxiden.

(a) Mn Ljs-Absorptionskante von MnO und MnzO4 [103]. (b) O-K-
Absorptionskante von verschiedenen Manganoxiden [104].

ser Methode nicht moglich. Charakteristischer fiir die Oxidspezies ist die Grofenordnung
der Aufspaltung der Mn-3s-Photoemissionslinie. Entsprechend der Tabelle 2.1 aus Kapitel
2.4.3 ist der Satellit fiir MnO zwischen 5,8 eV und 6,15 eV von der Hauptlinie verschoben.
Bei Mn3O,4 kann die Aufspaltung von 4,6 bis 5,3 eV jedoch nicht mehr zur eindeutigen
Identifikation verwendet werden, da MnyOj3 eine Linienaufspaltung im gleichen Bereich
hat. Auch LEED scheidet fiir eine eindeutige Identifikation aus, da man mit dem einfachen
Beugungsbild keine chemische Empfindlichkeit auf die Oberflichenzusammensetzung hat.
Eine eindeutige Identifikation des aufgewachsenen Oxids wurde mit NEXAFS realisiert.
NEXAFS ist als Methode zur lokalen Strukturaufklirung empfindlich fiir die lokale Um-
gebung um das angeregte Atom. In Abb. 6.2 sind die experimentellen Kurven von 4 ML
MnO bzw. einer dicken > 20 ML Mn3zO4-Schicht auf Ag(001) dargestellt. Dabei wurde
die O-K-Absorptionskante anhand der O-KLL-Augerlinie bei 510,4 eV und die Mn-L-
Absorptionskante anhand der Mn-LMM-Augerlinie bei 583 eV aufgenommen. Zum Ver-
gleich sind in Abb. 6.3 NEXAFS-Kurven von Volumen Manganoxiden angegeben [97, 104],
wobei jedes Oxid eine charakteristische Kurvenform aufweist. Die Absorptionskurven der
Mn-L-Kante von MnO (Abb. 6.2) stimmen, bis auf die Position der scharfen Resonanz
bei 640 eV Photonenenergie, mit denen von Bayer et al. iiberein [103]. Die Verschiebung
von -150 meV gegeniiber der Kurve von Volumen-MnO wird durch die geringe Dicke der
MnO-Schicht verursacht [97]. Dies bestétigt die Ergebnisse von Nagel et al.; die 0,28 nm
und 3,9 nm dicke Schichten von relaxierten MnO auf Ag(001) untersucht haben. Bei der
O-K-Kante hingegen sind die Absorptionskurven fiir senkrechten und streifenden Ein-
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fall aufgrund der Symmetrie der NaCl-Struktur von MnO nahezu identisch. Die geringe
Abweichung an der Absorptionskante kann durch eine Verzerrung der Einheitszelle der
komprimierten MnO(001)-Schicht auf Ag(001) hervorgerufen werden. Die Kurven der O-
K-Kante von Mn3O,4 zeigen im Vergleich zu den Kurven von MnO die charakteristische
Verschiebung der Absorptionskante zu niedrigerer Photonenenergie, die bei den héheren
Manganoxiden vorliegt. Dieses Verhalten wurde auch von Gilbert et al. (siche Abb. 6.3b)
fiir Volumen-Manganoxide gefunden [104]. Weiterhin zeigt die hohe Intensitit der Reso-
nanz an der Absorptionskante, dass Mn-Atome mit hoherer Oxidationszahl als 2+ vorhan-
den sind, die eine geringere Besetzung im 3d-Niveau haben. Damit steigt die Intensitit
der Resonanz in die unbesetzten d-Zustinde. Geht man bei MnsO,4 von der kubischen
Spinell-Struktur aus, so wiirde man aus Symmetriegriinden idealerweise identische Kur-
ven fiir senkrechten und streifenden Einfall erwarten. Die Mn3O4 O-K-Kurve bei streifen-
den Einfall (60°) unterscheidet sich jedoch von der Kurve mit Photoneneinstrahlrichtung
in Normalenrichtung der Probenoberfliche. Da in einer kubischen Spinell-Struktur nur
eine O-Spezies existiert, muss eine Verzerrung, dhnlich der Jahn-Teller-Verzerrung bei
Volumen-Mn3QOy, der Spinellzelle vorliegen. Eine Verzerrung bewirkt eine Aufhebung der
Entartung des Mn-3d-Niveaus, so dass dieses nochmal aufspaltet. Strahlt man normal zur
Probenoberfléiche ein, ist das anregende Rontgenlicht parallel zur Oberfliche linear pola-
risiert. Damit entsteht bei der Anregung eine p-artige Elektronenwelle am O-1s-Niveau,
die aufgrund der Symmetrie bevorzugt Resonanzen in unbesetzte d-Zustéinde parallel zur
Oberfliche anregt. Bei streifenden Einfall ist das Rontgenlicht senkrecht zur Oberfliche
linear polarisiert, so dass bevorzugt Resonanzen in unbesetzte d-Zustdnde senkrecht zur
Oberfliche anregt werden. Wird die Mn3zO, Spinellzelle durch die Gitterfehlanpassung
zum Substrat 0,5 % komprimiert, entsteht eine tetragonale Verzerrung senkrecht zur Ober-
flache. Somit wird die Entartung zwischen den d-Zustédnden parallel zur Oberfliche und
senkrecht zur Oberfliche aufgehoben. Dies zeigt das Intensitdatsverhalten der Resonanzen
an der Absorptionskante der O-K-Kurven von Mn3O,4. Bei Einfall in Richtung Proben-
normale ist die Intensitédt der Resonanz bei 530,1 eV hoch und bei 531,2 eV niedrig. Bei
streifenden Einfall verringert sich die Intensitidt der Resonanz bei 530,1 eV stark und die
der Resonanz bei 531,2 eV steigt.

Zusammenfassend ergaben die verschiedenen Préparationen mit anschliefender Identifi-
kation, dass bei einer Depositionsrate von 0,2 ML/min und einem O,-Partialdruck von
Po,=1x107% mbar bis 5x107® mbar MnO aufwiichst. Bei gleicher Verdampferrate und
einem Oy-Partialdruck von po,=1x10"" mbar wiichst die Schicht als MnzOy4 auf. Fiir
die MnzOy4-Schicht erscheint in LEED ein (2x2)-Beugungsbild. Das Wachstum und die
sich daraus ergebenden Oberflichenstrukturen wurden im Folgenden mit STM und SPA-
LEED analysiert.
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110

Abbildung 6.4: STM- und zugehérige SPA-LEED-Bilder von epitaktischen MnO auf
Ag(001). (a) 4 ML MnO/Ag(001) bei 300 K, 120 nm x 120 nm, I =
0,2nA, U=1,8V.(b) 3 ML MnO/Ag(001) nach Tempern bei 500 K, 120
nm X 120 nm, I =0,7nA, U =0,7 V.

6.3 Morphologie und Struktur dickerer
Manganoxidschichten

6.3.1 Untersuchungen mit STM, SPA-LEED und AES

Zur Untersuchungen von Schichten der Dicke > 1 ML wurde bei 2x10~8 mbar O,-Druck
4 ML MnO auf Ag(001) bei Raumtemperatur durch Ko-Deposition mit einer Wachs-
tumsrate von 0,2 ML/min prépariert. Abbildung 6.4 (a) gibt das STM-Bild und das mit
SPA-LEED aufgenommene zugehorige Beugungsbild wieder. Die Messungen zeigen, dass
die Schicht das Ag(001)-Substrat vollstindig bedeckt. Allerdings ist die Schicht nicht sehr
gut geordnet. Das STM-Bild ldsst erkennen, dass die Schicht eine hohe Rauigkeit aufweist
bedingt durch Multilagenwachstum mit hoher Keimdichte. Im SPA-LEED erscheint ei-
ne diffuse (1x1)-Struktur mit betriachtlichem Untergrund. Durch Tempern lésst sich die
Ordnung der MnO-Schicht deutlich erhohen, wie Abb. 6.4 (b) erkennen lasst. Im STM-
Bild ist zu sehen, dass sich die Rauigkeit der Schicht deutlich verringert hat. Es bildet
sich eine Multilagenstruktur mit erkennbaren Terrassen und im SPA-LEED erscheint ein
deutlich verbessertes Beugungsbild, das dem des Ag-Substrats entspricht. Aus dem Beu-
gungsbild ergibt sich, dass die MnO-Schicht pseudomorph aufgewéchst und damit um ca.
9 % komprimiert ist. Die Stufenkanten der Terrassen der Schicht laufen bevorzugt entlang
der polaren [110]-Richtung &hnlich wie bei den Submonolageninseln. Demnach wachsen
die urspriinglich eingebetteten MnO-Inseln, deren Kanten vom Ag(001)-Substrat stabi-
lisiert sind in [110]-Richtung auch bei hoheren Bedeckungen in dieser Form weiter. Die
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6 Manganoxidschichten auf Ag(001)

Abbildung 6.5: SPA-LEED- (a) und zugehériges STM-Bild von 4 ML MnO auf Ag(001)
nach Tempern bei 630 K, 120 nm x 120 nm, I =1 nA, U=2 V.

wahrscheinlichste Terminierung fiir eine Stufenkante entlang der [110]-Richtung auf MnO
wire eine Reihe von O-Atomen. Ob diese Struktur tatsdchlich stabilisierend wirkt, kann
jedoch nur eine theoretische Rechnung z.B. mit DFT bestétigen.

Zur weiteren Verbesserung der strukturellen Ordnung der MnO-Schicht wurde diese bei
hoheren Temperaturen, d.h. bei 630 K getempert. Es zeigte sich aber, dass sich bei dieser
Temperatur die Morphologie der Schicht nicht verbessern lidsst. Wie Abb. 6.5 (a) erken-
nen lésst, reifit die Schicht auf und es erscheinen Bereiche freiliegenden Ag-Substrats. Im
SPA-LEED erkennt man insbesondere um den (00)-Reflex, dass sich bei der Temperung
Moiré-Reflexe entwickelt haben (siehe vergrofertes Inset). Die Analyse des Moirés ergibt
eine Relaxation um etwa 9 %. Das Aufreifien der MnO-Schicht und die damit einhergehen-
de lokale Zunahme der Schichtdicke bei 630 K ist somit ein thermisch angeregter Ubergang
von einer substratinduzierten zur MnO eigenen Gitterkonstante. Damit konnte erstmals
gezeigt werden, dass die MnO-Schichten trotz der relativ grofien Fehlanpassung anfénglich
pseudomorph aufwachsen und erst durch thermische Anregung relaxieren. Verbliiffend
bleibt die [110]-Orientierung der Stufenkanten (vgl. Abb. 6.4 (b)), d.h. die Ausbildung
polarer Stufenstrukturen. Wéhrend im Submonolagenbereich die [110]-Ausrichtung durch
die Ag-Einbettung versténdlich ist [101], bleibt im Falle geschlossener MnO-Schichten
unklar, welcher Effekt die [110]-Stufen stabilisieren konnte. Die [110]-Orientierung der
Stufenkanten wurde auch in anderen STM-Messungen beobachtet, jedoch konnten Hin-
weise auf eine eindimensionale Rekonstruktion der Stufenkanten nicht gefunden werden.
Wird der O,-Druck bei der Préaparation erhoht, so erhélt man wie bereits von Shantyr et
al. fiir den Submonolagenbereich gezeigt eine MnzO4-Schicht [106]. Die Charakterisierung
der chemischen Zusammensetzung der in dieser Arbeit praparierten dickeren Mangan-
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Abbildung 6.6: Auger-Spektrum von ca. 5,0 nm (entspricht ca. 24 Spinell-SL) dicken
Mn3O, auf Ag(001).

oxidschicht wurde mit Auger-Spektroskopie (AES) vorgenommen. Abbildung 6.6 zeigt
das Auger-Spektrum einer ca. 30 A dicken Mn3O4-Schicht. Neben den Mn- und O-Linien
ist die Ag-Linie des Substrats mit stark geddmpfter Intensitét (Faktor 0,02) zu erkennen.
Dieser Wert wurde aus dem exponentiellen Dampfungsgesetz 6.1 mit einer mittleren freien
Weglinge fiir den inelatischen Verlust von 10 A bestimmt [14].

1 —d
L P <cosa : 1021) (6.1
Hierbei ist I die jeweilige Intensitét, d die Schichtdicke und a der Akzeptanzwinkel des
Analysator, der beim genutzten CMA 42 3° war. Der Faktor 0,02 wére gerade der Wert,
den man aus dem Stochiometrieverhiltnis erwarten wiirde. Diese Ubereinstimmung sollte
jedoch nicht iiberbewertet werden, da dies nur gilt, wenn die Form des Augermaximums
unveréndert bleibt. Uber das Verhaltnis der Intensititen der Mn- und O-Linien ldsst sich
auf den Typ des praparierten Oxids schliessen. Weiterhin spaltet die Mn-MVV-Augerlinie
der Oxide in charakteristischer Weise auf, was durch den Uberlapp des Mn-3d- mit dem
O-2p-Orbital des Oxids entsteht [107]. Im Vergleich zu AES-Spektren der MnO-Schichten
(hier nicht gezeigt) ergibt sich bei den Mn3O4-Schichten ein etwa um den Faktor 4/3
erhohtes Verhéltnis der O/Mn-Augerintensitét.
Abbildung 6.7 zeigt das von Shantyr eingefithrte Strukturmodell einer spinellartigen
Mn304(001)-Schicht auf Ag(001)-Substrat, das aus der Spinell-Volumenstruktur abgelei-
tet wurde. Es besteht aus einer Lage O-Atomen, die on-top auf den (001)-Substrat-Atomen

83



6 Manganoxidschichten auf Ag(001)

Spinell-Einheitszelle

Seitenansi.cht 1. Sublage Mn.O, 2. Sublage Mn,O, Q Ag
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Abbildung 6.7: Kugelmodell der Mn3O4-Spinellzelle mit 8 Sublagen und Modell des
Wachstums der ersten und zweiten Sublage auf Ag(001) mit entsprechen-
der Struktur.

sitzen mit Mn-Atomen in jeder zweiten Reihe, so dass eine (2x1)-MnyO4-Struktur ent-
steht. Die daraufliegende atomare Sublage besteht nur aus Mn-Atomen, die sich in einer
(2x2)-Struktur in den freien O-Briickenplédtzen befinden. Die nun folgende Sublage ist
wieder die (2x1)-Struktur der ersten Lage, jedoch mit Reihen von Mn-Atomen, die 90°
rotiert verlaufen und um einen Gitterplatz verschoben sind. Dies setzt sich mit einer
verschobenen Sublage der (2x2)-Struktur fort, bis nach acht Spinell-SL die Komplettie-
rung der Spinell-Einheitszelle erreicht ist. Danach wiederholt sich dieses Stapelschema.
Abbildung 6.7 zeigt das Kugelmodell der Spinell-(001)-Stapelung der Einheitzelle und
die Strukturen der ersten zwei Lagen in Bezug zum entsprechenden Ag(001)-Substrat.
Wie man sieht, liegt im Strukturmodell die Einheitszelle der spinellartigen MnzO4(001)-
Schicht um 45° rotiert auf der Einheitszelle des Ag(001)-Substrats. Bei dieser Stapelorien-
tierung ergibt sich mit den Volumengitterkonstanten von MnzO,4 (0,576 nm) und Ag (0,409
nm) eine nahezu verschwindende Gitterfehlanpassung von 0,5 %. Damit wire Ag(001)
ein wesentlich besseres Substratmaterial als beispielsweise MnO(001) bzw. Pd(001), die
bisher zur Préparation spinellartiger Manganoxidschichten herangezogen wurden [103].
Abbildung 6.8 zeigt das STM- und LEED-Bild einer 1,3 nm dicken Mn3O4-Schicht bei
der ca. 11 Spinell-SL iibereinander gestapelt sind. Im Beugungsbild erkennt man eine
p(2x1)-Struktur, deren charakteristisches Streifenmuster auch im STM-Bild erscheint.
Eine p(2x1)-Struktur wurde auch von Shantyr et al. auf den Oberflichen ultradiinner
Mn30O4-Schichten mit STM nachgewiesen (siche auch Abb. 6.1). Dort ist sie in Koexis-
tenz mit einer p(2x2)-Struktur zu beobachten. Die gefundene p(2x1)-Struktur wiirde
nach dem Modell von Abb. 6.7 eine oxidische MnyO4-Terminierung anzeigen, wéihrend
die p(2x2)-Struktur einer reinen Mn-Terminierung in tetraedrischen Plétzen entsprechen
wiirde. Allerdings ist das Auftreten der reinen Mn-Terminierung allenfalls bei ultradiinnen
Schichten versténdlich. Fiir dickere Schichten sollte sich eine oxidische Terminierung ein-
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Abbildung 6.8: SPA-LEED- (a) und STM-Bild (b) einer 11 Spinell-SL dicken Mn3O4-
Schicht auf Ag(001) nach 630 K Temperung, die (2x1)-Struktur ist in

den rot umrandeten Bereichen hervorgehoben, 65 nm x 65 nm, 0,7 nA,
2,2 V.

stellen, da diese eine deutlich geringere Oberflichenenergie besitzt. Dies wurde von Bayer
et al., die Mn3Oy4-Schichten auf MnO(001) untersuchten, mit DFT berechnet [103]. Die
bei der 11 Spinell-SL dicken Mn3O,4-Schicht gefundene p(2x1)-Struktur ist demnach in
Ubereinstimmung mit der Theorie. Die Ordnung der Schicht ist allerdings sehr gering. Dies
lasst sich auf Stapelprobleme beim Schichtwachstum zuriickfithren. So liegen die p(2x1)-
Strukturen in zwei um 90° rotierten Doménen vor. Weiterhin kénnen Doménen existieren,
die die gleiche Richtung der Mn-Reihen besitzen, diese aber um eine Gitterkonstante senk-
recht zu den Reihen verschoben sind, wie in Abb. 6.9 gezeigt ist. Es kommt daher zur
Ausbildung entsprechender Doménengrenzen, die die Perfektion der Schicht begrenzen.
Zudem ist durch die Ag-Diffusion die Grenzfliche aufgerauht. Die Schicht wéchst da-
her lokal auf verschiedenen Substratterrassen, wobei die vertikale Fehlanpassung ins Spiel
kommt. Beide Effekte, d.h. die Domé&nenbildung und die vertikale Fehlanpassung erklaren,
warum die Schicht trotz der verschwindenden lateralen Gitterfehlanpassung strukturell so
uneinheitlich strukturiert erscheint. Interessant ist indes, dass die p(2x1)-Terminierung
in reiner Auspragung nur bei relativ diinnen Schichten beobachtet wird, ndmlich bis zu
einer Schichtdicke von 11-13 Spinell-SL. Bei dickeren Mn30O,4-Schichten werden im Beu-
gungsbild zusétzliche Reflexe sichtbar, wie aus Abb. 6.10 hervorgeht, bei der die Messun-
gen einer 14 Spinell-SL dicken Schicht zusammengestellt sind. Das gefundene LEED-Bild
lasst sich entweder als Kombination von p(2x1)- und c¢(2x2)-Struktur oder als p(2x2)-
Struktur interpretieren. Letztere wiirde einer reinen Mn-Oberfléchenterminierung entspre-
chen, was aber aufgrund der wesentlich héheren Energie auszuschlieflen ist (vgl. Bayer et
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Abbildung 6.9: Stapel- und Gitteranpassungsprobleme einer MnzOy4-(001)-Schicht auf
Ag(001) in (a) lateraler und (b) vertikaler Richtung.

Abbildung 6.10: SPA-LEED- (a) und STM-Bild (b) einer 14 Spinell-SL dicken Mn3O4-
Schicht auf Ag(001) nach 630 K Temperung, 70 nm x 53 nm, 0,4 nA,
2.0 V.
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Abbildung 6.11: Modell der MnyO4-Oberfliachenterminierung dickerer MnzO4(001)-
Schichten, entwickelt nach der hochaufgelosten STM-Messung von Abb.
6.10 (die Bilder rechts zeigen Ausschnitte). In der Oberfliache befinden
sich sowohl streifenartige p(2x1)-Doménen als auch c¢(2x2)-Doménen
(rot umrandet). Letztere konnen entlang [110] gegeneinander um einen
Ag-Atomabstand versetzt sein (Pfeil im Bild unten rechts), so dass
groBere Mn-Maschen entstehen (Zick-Zack-Linien im Modell).
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Abbildung 6.12: SPA-LEED- (a) und STM-Bild (b) von 28 Spinell-SL Mn30O, auf Ag(001)
nach Tempern auf 740 K, 120 nm x 120 nm, 0,5 nA, 2,2 V.

al. [103]). In der Tat sind im STM-Bild von Abb. 6.10, das nahezu atomare Auflésung zeigt,
nirgends Andeutungen einer p(2x2)-Struktur zu erkennen. Die Messung erfasst koales-
zierende Inseln der obersten Spinelllage und freiliegende Bereiche der darunterliegenden
Spinelllage. Beide Lagen zeigen kleine Doménen der streifenformigen p(2x1)-Struktur.
Dazwischen aber lassen sich eindeutig Doménen mit quadratischer Struktur erkennen,
wobei deren Einheitszelle parallel zur [001]-Richtung ausgerichtet ist. Diese Strukturen
entsprechen einer ¢(2x2)-Anordnung, die sich bei gleicher Stéchiometrie einfach aus der
oxidischen (2x1)-Terminierung entwickeln ldsst, wenn man jedes zweite Mn-Atom der

(2x1)-Mn-Reihen entlang der [110]-Richtung um jeweils einen Ag-Atomabstand auf den
benachbarten Muldenplatz verschiebt, wie im Modell in Abb. 6.11 veranschaulicht. Die
¢(2x2)-Doménen bleiben aber, zumindest bei der Préparation von Abb. 6.10, relativ klein
und weisen zudem charakteristische Versetzungen auf, wobei sich insbesondere entlang der
[110]-Richtung lokal groBere Maschenweiten ergeben konnen.

Die strukturelle Anderung der Mn,O,-Toplage diirfte auch von einer leichten Anderung
der darunterliegenden Mn-p(2x2)-Lage begleitet sein. Bei dieser Stapelung wird der Ab-
stand jedes zweiten Mn-Atoms der obersten Lage, das in einem Muldenplatz sitzt, zu
einem Mn-Atom in der folgenden Lage auf einem Briickenplatz ungiinstig klein. So ist
anzunehmen, dass die dort urspriinglich in den O-Briickenlagen sitzenden Mn-Atome
den aufliegenden zentralen Mn-Atomen der c¢(2x2)-Masche in Richtung der freien O-
Muldenplétze ausweichen werden. Andeutungen einer derartigen p(2x1)-Rekonstruktion,
d.h. einem Mn-Atomwechsel von Briicken- zu Muldenplétzen, wurde im Submonolagenbe-
reich bei terminierenden p(2x2)-Strukturen gefunden [106]. Eine alternative Moglichkeit,
den Mn-Mn-Abstand zu vergrofern wire die Ausbildung eines Stapelfehlers an der Ober-
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fliche. Ein &hnliches Verhalten wurde schon bei CoO auf Ir(001) beobachtet [108]. Der
Mn;0,4-Stapelfehler kénnte derart sein, dass sich unter den ¢(2x2)-Bereichen der obersten
Spinell-SL keine reine (2x2)-Mn-Spinell-SL befindet, sondern direkt die néchste oxidische
Spinell-SL.

Triebkraft der gefundenen ¢(2x2)-Struktur in der Mn,O4-Toplage diirfte die Verringerung
der Oberflichenenergie sein. Mit wachsender Ausdehnung und Perfektion der c(2x2)-
Bereiche reduziert sich deutlich die Dichte der Grenzbereiche zwischen den rotierten bzw.
versetzten p(2x1)-Doménen, so dass die ¢(2x2)-Strukturierung eine deutliche Einsparung
an Doménengrenzenenergie mit sich bringen sollte. Damit stellt sich die Frage, ob im
Grenzfall bei hoher Temperatur und Schichtdicke bzw. bei kompakten MnzO,4-Kristallen
die (001)-Flidchen in Génze die ¢(2x2)-Rekonstruktion ausbilden und die p(2x1)-Doménen
vollstéandig verdringt werden.

Abbildung 6.12 zeigt das STM- und SPA-LEED-BIld einer 28 Spinell-SL dicken Mn3Oy-
Schicht. Derart dicke Schichten bleiben beim Tempern auf hohere Temperaturen langer
stabil. Die Schicht von Abb. 6.12 wurde bei 740 K getempert. Bei dieser Temperatur
bilden sich erste Locher in der Schicht, d.h. teilweise wird Ag(001) an der Oberfliche
sichtbar. Demnach besteht &hnlich wie bei MnO eine Tendenz zu dreidimensionsalen
Wachstum. Die Ordnung der Schicht ist aber {iber weite Bereiche sehr gut. Sie erscheint
deutlich glatter als die von Abb. 6.10 und die Terrassen sind besser geordnet. Auch ist
die [110]-Stufenkantenausrichtung ausgeprégter. Allerdings war es aufgrund der hohen
Schichtdicke nicht moglich, die atomare Struktur der Oberfliche abzubilden. Nach dem
Beugungsbild bestehen trotz der relativ hohen Temperungstemperatur und Schichtdi-
cke neben den c¢(2x2)-Bereichen immer noch p(2x1)-Doménen. Nach der Brillianz des
Beugungsbildes hat ihre Grofle bzw. strukturelle Perfektion bei der Temperung eher zu-
genommen. Dies deutet darauf hin, dass die Gleichgewichtsstruktur ebenfalls aus einer
Mischung von ¢(2x2)- und p(2x1)-Doménen besteht. Auch ist denkbar, dass kinetische
Prozesse die p(2x1)-Struktur stabilisieren.

Wiéhrend dieser Arbeit wurde auch versucht, LEED-I(V)-Messungen der Mn-Oxidschichten
in der LEED-Apparatur vorzunehmen. Hierzu wurden 30 Spinell-SL von Mn3O, auf
Ag(001) bei pp,=8%107® mbar und einem Fluss von 1 ML/min aufgewachsen. Da das
LEED-Beugungsbild daraufhin nur eine sehr schwache (2x2)-Struktur zeigte, wurde bei
RT fiir 10 min Oy bei einem Druck pp,=1*10"" mbar angeboten. AnschlieBend wurde die
Schicht zum Ordnen in UHV bei 800 K fiir 15 min getempert. Das LEED-Bild der entstan-
denen Struktur zeigt Abb. 6.13. In Bezug zum urspriinglichen Ag(001)-Gitter erscheint
eine (2x2)-Struktur und gleichzeitig eine (1x1)-Struktur, die eine 9 % kleinere reziproke
Gitterkonstante besitzt. Dies bedeutet, dass das vorhandene Mn3O4 bei 800 K teilweise
zu MnO reduziert wurde. Es kann nicht ausgeschlossen werden, dass bei 800 K die Schicht
aufgerissen ist und kleine Bereiche mit Ag(001) an der Oberfldche sichtbar sind. Somit
ist anzunehmen, dass die Intensitdt der ganzzahligen Reflexe Anteile von Ag(001) hat.
Das MnO ordnet sich zu Inseln mit der relaxierten Volumen-Gitterkonstante von MnO,
die mit 0,444 nm 9 % groBer ist als die von Ag(001) (409 pm). Da im Beugungsbild die
Gitter von MnO und Mn3O,4 ohne zusétzliches Moiré erscheinen, kann die Reduktion kein
Prozess sein, der lagenweise ablduft. Es miissen auf der Oberfliche getrennte Bereiche
mit MnO und Mn3O, existieren. Eine genauere Aussage zur strukturellen Verteilung auf

89



6 Manganoxidschichten auf Ag(001)

Intensitat [arb.u.]

90

81 eV

.

rot -(2x2) Einheitsmasche von Mn_O,(001)
griin- (1x1) Einheitsmasche von MnO (001)

Abbildung 6.13: LEED-Bild von Mn3O4 und MnO auf Ag(001).
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Abbildung 6.14: LEED-I(V)-Kurven von MnzO,4 auf Ag(001).



6.4 Spinpolarisierte Photoelektronenbeugung an MnQO

der Oberflache lasst sich anhand des Beugungsbildes nicht machen. Dies erfordert den
Einsatz lokal abbildender Methoden, wie beispielsweise STM, die jedoch bei diesen Ex-
perimenten und der dabei genutzten Apparatur nicht zur Verfiigung standen. Fiir eine
Strukturbestimmung kénnen aber die halbzahligen Beugungsreflexe von Mn3O4 und die
Reflexe von MnO unabhéngig voneinander betrachtet werden. Hierzu wurde ein LEED-
[(V)-Datensatz von 12 ¢V bis 420 eV aufgenommen. Erschwerend war dabei, dass die
Reflexe mit ganzzahliger Ordnung der verschiedenen Oxide sehr nahe beieinander lie-
gen. Somit stellte sich die Aufgabe die Intensitit der Einzelreflexe von iiberlappenden
Reflexen zu bestimmen. Dies erfordert neben der simultanen Verfolgung mehrerer Refle-
xe eine Entfaltung der angepassten zweidimensionalen Funktionen. Der Algorithmus zur
Bestimmung der Intensitédtskurven leistet aber diese ausgesprochen anspruchsvolle daten-
analytische Aufgabe noch nicht. Daher wurden nur I(V)-Kurven der halbzahligen Reflexe
vom Mn3O, bestimmt. Abbildung 6.14 stellt die LEED-I(V)-Kurven von Mn3zO,/Ag(001)
der halbzahligen Reflexe von (1/2 0) bis (3/2 1) dar. Die Kurven sind sehr strukturiert,
was fiir komplexere Strukturen typisch ist. Nur die Kurven der Reflexe mit halbzahliger
Ordnung fiir eine Struktursimulation zu verwenden, ist ungiinstig, da alle Informationen
aus den Streuwegen der Hauptrichtungen fehlen. Da die vergleichsweise komplexe Struk-
tur von Mn3O, viele zu bestimmende Strukturparameter besitzt, was prinzipiell einen
groflen I(V)-Datensatz erfordert, wurde von einer aufwendigen Struktursimulation abge-
sehen. Jedoch bieten die I(V)-Kurven eine Moglichkeit ohne grofleren experimentellen Auf-
wand mit einem iiblichen LEED-System Préparationen von relaxierten MnzO4-Schichten
mit identischer Struktur zu identifizieren. Eine Priparation einer wohlgeordneten reinen
Mn3O4-Phase, die nur getrennte Reflexe in LEED zeigt und damit mit dem vorhandenen
Verfahren analysiert werden kann, steht bisher noch aus.

6.4 Spinpolarisierte Photoelektronenbeugung an MnO

Spinpolarisierte Photoelektronenbeugung (SPPD) wird seit einigen Jahren als Metho-
de zur Bestimmung von kurzreichweitiger magnetischer Ordnung an Oberflichen disku-
tiert [35, 109, 110]. Dabei wird eine Photoemissionsanregung genutzt, die spinpolarisierte
Photoelektronen erzeugt. Die Richtung der Spins steht in direkten Bezug zum lokalen
magnetischen Gitter. Da die Quelle der spinpolarisierten Elektronen Atome in der Pro-
benoberfliche selbst sind, wird keine externe spinpolarisierte Elektronenquelle und kein
Spin-Detektor benotigt. Durch die interne Spin-Referenz lassen sich auch kompliziertere
Systeme wie Antiferromagnete untersuchen.

Bei MnO bietet sich die Mn 3s Photoemissionslinie als spinpolarisierte Elektronenquelle
an. Wie schon in Kapitel 2.4 beschrieben wurde, wechselwirkt das auslaufende Mn 3s Pho-
toelektron mit dem Spin der Elektronen im 3d-Niveau. Das Mn?*-Ion im Endzustand mit
dem 3s-Loch [3s'3p®3d°] wechselwirkt mit dem resultierenden Spin von 2 (°S) und 2 (7S),
wodurch eine Energieaufspaltung von 6 eV ensteht. Dabei sind die 3s-Photoelektronen
beziiglich der Spinachse der Mn-3d-Elektronen des emittierenden Mn-Atoms polarisiert.
Durch die 5/2 High-Spin-Konfiguration von Mn in MnO ist diese L-S Aufspaltung im
Endzustand besonders stark und kann experimentell gut aufgelost werden. Rechnungen
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Abbildung 6.15: Intensitdatsinderung der Mn-3s-Linien von  Volumen-MnO in
Abhéngigkeit von der Temperatur [113].

mit dem Endzustandskonfigurations-Wechselwirkungs-Ansatz von Rothberg et al. erge-
ben eine Spinpolarisation von 100 % fiir die °S-Linie und 71 % fiir die "S-Linie [111].
Rechnungen von Sinkovic et al. zu spinabhéngiger Photoelektronenbeugung an KMnFj
ergeben eine Anderung des Intensititsverhiltnisses der Mn-3s-Linien von 8 % bei 50 eV
kinetischer Energie und 1 % bei 400 eV [112]. Im System KMnFj ist der Oxidationszu-
stand des Mn 24, genauso wie in MnO.

Volumen-MnO wurde mit SPPD bereits 1989 von Hermsmeier et al. untersucht [113].
Dabei wurde unter anderem die Spin-Asymmetrie der Mn-3s-Linien in Abhéngigkeit von
der Temperatur gemessen. Das Ergebnis dieser Untersuchung ist in Abb. 6.15 dargestellt.
Das Intensitétsverhéltnis nimmt iiber der Néel-Temperatur Ty langsam ab und bei 530
K zeigt die Kurve einen Sprung. Die Interpretation von Hermsmeier et al. ist, dass bei
Temperaturen <Tp eine langreichweitige magnetische Ordnung vorherrscht. Bei Tem-
peraturen iiber Ty bleibt eine kurzreichweitige magnetische Ordnung bestehen, die auf-
grund der schwécher werdenden Korrelation zu benachbarten Spins langsam abnimmt.
Bei 530 K bricht die kurzreichweitige Ordnung abrupt zusammen und das MnO geht
vollstdndig in die paramagnetische Phase iiber. Der Sprung im Intensitéatsverhéltnis wird
einer plétzlichen temperaturabhingigen Anderung des spinabhingigen Streupotentials zu-
geordnet.
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6.4 Spinpolarisierte Photoelektronenbeugung an MnQO

6.4.1 SPPD-Experiment und Ergebnisse

Die SPPD-Untersuchungen an MnO auf Ag(001) wurden an einer Apparatur des Fritz-
Haber-Instituts durchgefiihrt, die in Kapitel 5 beschrieben wurde. Zur Aufnahme von
energieabhéngigen PED-Kurven ist eine variable Primérenergie notwendig, so dass fiir
die Messung die Synchrotronstrahlungsquelle BESSY II genutzt wurde. Es wurde eine
Schicht von 5 ML MnO bei RT auf Ag(001) prapariert. Der Fluss beim Aufdampfen
betrug 1 ML/min bei pp,=8*107® mbar. AnschlieBend wurde die Probe auf T = 105
K gekiihlt und Photoelektronenbeugungskurven der Mn 3s-Linie von 50 eV bis 125 eV
kinetischer Energie in normaler Emission aufgenommen. Ob ultradiinne MnO-Schichten
auf Ag(001) eine magnetische Ordnung ausbilden ist nicht bekannt. Die Temperatur T
= 105 K liegt noch unter der Neél-Temperatur von Volumen-MnO von T = 118 K, so
dass fiir die 9 % komprimierte MnO-Schicht eine Spinordnung zu erwarten ist. Die geo-
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Abbildung 6.16: Skalierte Intensitatskurven der Maxima der Mn-3s-Linien.

metrische Kompression hat auch Einflufl auf die elektronische Struktur. Im Allgemeinen
ist die Spinordnung diinner magnetischer Schichten bevorzugt parallel zur Oberfliche
oder senkrecht zur Oberfliche [114]. Abbildung 6.16 stellt die normierten PED-Kurven
beider Mn-3s-Maxima gegeniiber. Ohne Beriicksichtigung des Spins sollten beide Mn-3s-
Maxima bei gleicher Energie identische Intensitdtsmodulationen zeigen. Bei Photonen-
energien unter 65 eV sind jedoch deutliche Unterschiede sichtbar. Es scheint also eine
spinabhingige Beugung vorzuliegen, die auf eine kurzreichweitige magnetische Ordnung
schliefen lédsst. Bei der kinetischen Energie von 111 eV, bei der die frithere temperatu-
rabhéngige Untersuchung von Hermsmeier et al. durchgefiihrt wurde, ist kein ausgepragter
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Abbildung 6.17: XPS-Aufnahme der Mn-3s-Linien von MnO bei Eppot0n, = 150 €V.

Intensitédtskontrast sichtbar. Somit konnte die dort beobachtete Intensitétsvariation zwi-
schen den Mn-3s-Maxima nicht durch eine Anderung der lokalen magnetischen Ordnung
hervorgerufen sein, sondern durch geringe temperaturabhéngige Strukturédnderungen.
Bei energieabhéngigen Messungen und kleinen Intensitdtsvariationen der Photoemissi-
onslinien muss besonders darauf geachtet werden, dass dieses Signal nicht als Artefakt
von Satelliten anderer elektronischer Anregungen entsteht. Ein Indiz, dass die Intensitét
der Mn-3s-Maxima nicht allein iiber die 3s-Loch- zu 3d-Niveau-Wechselwirkung erklért
werden kann, lieferte das Intensitdtsverhéaltnis der Maxima. Theoretisch sollte das In-
tensitatsverhdltnis der Spin-Multiplizitdt der Maxima entsprechen I(3d 711171 3s 1) :
I(Bd 111171 3s ]) = S3qa+1: 534 = 7 : 5. Durch eine starke Elektron-Elektron-Korrelation
im Endzustand des Ions ist das experimentell beobachtete Intensitdtsverhéltnis bei etwa
2 : 1 [111]. Abbildung 6.17 zeigt die Mn 3s-Linien bei einer Anregungsenergie von 150
eV. Das Intensitdatsverhéltnis der Maxima betrigt 3 : 1, was dem von Rothberg et al.
beschriebenen Verhalten entspricht.

Unter der Annahme, dass der Intensitdtskontrast zwischen den Mn-3s-Beugungskurven
nicht durch spinabhéngige Beugung an einem Nachbaratom entsteht, ergeben sich zwei
Moglichkeiten. Zum Einen kann die starke Elektron-Elektron-Korrelation im Endzustand
energieabhingig und spinabhéngig sein, wodurch sich das Intensitdtverhéltnis der Mn-3s-
Linien verdndern wiirde. Ein dabei zu erwartender Anregungskanal wéaren zusétzliche d-d-
Anregungen. Offen bleibt in welcher Gréf8enordnung der zu erwartende Intensitétsverlust
ist, da es bisher noch keine theoretische Beschreibung zu dieser energie- und spinabhéngigen
korrelierten Anregung gibt. Eine andere Moéglichkeit ist, dass ein hoherenergetisches Pho-
toelektron einen Energieverlust erleidet der als resultierende kinetische Energie genau
der Energie eines der Mn-3s-Photoelektronen entspricht. Die einzige scharfe Photoemis-
sionslinie mit geringerer Bindungsenergie und vergleichsweise hoher Intensitét ist Mn-3p.
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Abbildung 6.18: EELS-Kurve der elektronischen Verluste von Volumen-MnO [115].

Untersuchungen zu XPS-Satelliten von MnO von Mayer at al. bei hohen Anregungsenergi-
en von 1486 eV (Al Ka) haben gezeigt, dass die Mn-3p-Photoemissionslinie Satelliten mit
dhnlichen Intensititen wie die °S-Mn-3s-Linie aufweist. Zur Erzeugung eines Satelliten
unter einer Mn-3s-Linie miisste ein Photoelektron von Mn 3p einen Energieverlust erlei-
den, der genau der Differenz von 35 eV bzw. 41 eV der Bindungsenergie von Mn 3p mit Eg
= 48 eV zu den Mn-3s-Linien mit Ez = 83 eV bzw. 89 eV entspricht. In Frage kommen-
de Verlustprozesse waren die Anregung eines Elektrons von Mn 3p in einen unbesetzten
Zustand wie Mn 3d oder Mn 4s. Elektronische Verluste bis E; = 80 eV an Volumen-MnO
wurden mit Elektronen-Verlust-Spektroskopie (EELS) von Akimoto et al. bestimmt [115].
Abbildung 6.18 zeigt das Verlustspektrum. Im interessanten Energiebereich befinden sich
die schwach ausgeprigten Maxima O (33,7 ¢V) und Q (40,8 ¢V). Akimoto et al. geben
eine ausfiihrliche Zuordnung der Verluste an. So werden O und Q auf die zweite har-
monische Plasmonenanregung 2hiw,(2p) und 2hw,(2p + 3d) zuriickgefithrt. Die Anregung
aus Mn 3p in die unbesetzten Zustéinde 3d bzw. 4s wird den scharfen Verlusten S und U
zugeordnet, die jedoch abseits des Energiebereichs liegen, der fiir einen Satelliten unter
einer Mn-3s-Linie von Interesse ist. Es stellt sich die Frage, ob die zweite Harmonische
der Plasmonenanregungen so stark ist, dass sie die Intensitét einer Mn-3s-Linie signifikant
verfdlschen kann. Untersuchungen von Mayer et al. zu XPS-Satelliten bei Volumen-MnO
ergeben eine zusétzliche Intensitat bei 40,5 eV niedrigerer kinetischer Energie [116]. Dieser
Satellit entspricht dem Energieverlust Q aus der EELS-Messung. Abbildung 6.19 zeigt die
Messungen der XPS-Satelliten fiir verschiedene Rumpfniveaus von MnO, die von Mayer et
al. mit einer Al Ka-Laborrontgenquelle durchgefiihrt wurden [116]. Die Photoemissionsli-
nien befinden sich bei 0 eV und die Energieachse stellt den Bereich niedrigerer kinetischer
Energie dar. Der Satellit bei 40,5 eV geringerer kinetischer Energie, der in den Spektren
von Mayer et al. mit E bezeichnet ist, erscheint sowohl bei Mn 2p als auch bei Mn 3s. Fiir
eine Anregung in einen unbesetzten Zustand wiirde dies bedeuten, dass die Anregung nur
bei einer Photoemissionslinie mit geringerer Bindungsenergie stattfinden kann. Da nur Mn
3p als Niveau mit vollsténdiger Besetzung verbleibt, dessen niedrigste Anregungenergie in
ein unbesetztes Niveau entsprechend der EELS-Kurve von Akimoto et al. aber erst ab 48
eV ist, kann eine solche Anregung ausgeschlossen werden. Leider geben Mayer et al. keine
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Abbildung 6.19: XPS-Satelliten verschiedener MnO-Rumpfniveaus [116].
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Abbildung 6.20: XPS-Spektrum im Energiebereich zwischen Mn-3p- und Mn-3s-Linie.
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Angaben zu den Intensitédtsverhéltnissen des Satelliten zur Hauptlinie der Photoemission.
Da die Photonenenergien von Mayer et al. mit E, = 1486 ¢V und den von uns genutzten
Bereich bei der SPPD von E, = 215 - 140 eV stark voneinander abweichen, wurde mit
XPS der Energiebereich zwischen Mn 3p und Mn 3s bei einer Anregungsenergie von E,, =
170 eV aufgenommen. Das Spektrum zeigt Abb. 6.20. Da die in Frage kommende zweite
harmonische Plasmonenanregung als Verlust an der Mn-3p-Linie direkt bei der Energie
der °S Mn-3s-Linie auftritt, lidsst sich zumindest die Intensitéit bei der Energie der ersten
harmonischen Plasmonenanregung bestimmen. Diese liegt laut Akimoto et al. bei einer
Verlustenergie von E; = 21,9 eV. Abbildung 6.20 zeigt ein XPS-Spektrum des Energie-
bereichs zwischen der Mn-3s- und Mn-3p-Linie, die von der MnO-Schicht aufgenommen
wurde. In Bezug auf die Mn-3p-Linie zeigt der Pfeil auf die 21,9 eV niedrigere kinetische
Energie, bei der eine Intensitdt durch den ersten harmonischen des Plasmonenverlust zu
erwarten ist. Offensichtlich ist keine signifikante Intensitét iiber dem Untergrund zu erken-
nen. Da die zweite harmonische Anregung dieses Plasmons eine noch wesentlich geringere
Intensitat besitzt, kann ein Einflufl durch diesen Energieverlust ausgeschlossen werden.
Der sichtbare Intensitédtskontrast der Mn 3s-Linien in der SPPD wird also nicht durch ein
Artefakt beeinflusst, sondern entsteht durch eine spinabhéngige Beugung. Damit gibt es
zumindest eine kurzreichweitige magnetische Ordnung in der MnO-Schicht auf Ag(001).
Fiir weiterfithrende Untersuchungen zur magnetischen Ordnung bei konstanter kinetischer
Energie bietet sich insbesondere der Bereich um 67 eV an, da dort der gréfite Inten-
sitdtsunterschied der spinpolarisierten Mn 3s-Linie auftritt. Genauere Aussagen zur Be-
schaffenheit der magnetischen Nahordnung, die zu dem gemessenen Intensitétskontrast
fiithrt, muss eine theoretische Rechnung liefern.
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7 Bariumtitanat (001)

Bariumtitanat (BaTiO3) ist bei Raumtemperatur eine ferroelektrische Keramik. Der Ef-
fekt der spontanen Polarisation, der direkt mit der Raumstruktur des Kristalls zusam-
menhéngt, wurde schon frith an BaTiO3 untersucht [117]. In jiingerer Zeit stieg das In-
teresse an diinnen ferroelektrischen Schichten durch die Herstellung von nicht-fliichtigen
Speicherbausteinen (NVRAM), die die permanenten Polarisationszustdnde des ferroelek-
trischen Dielektrikums nutzen. Im Rahmen der anhaltenden Miniaturisierung der Halb-
leiterstrukturen stellt sich die Frage, wie diinn eine solche ferroelektrische Schicht sein
kann, ohne die Eigenschaft der schaltbaren Polarisation zu verlieren. Dabei spielt die
Grenzflache zwischen Elektrode und ferroelektrischem Material eine entscheidende Rolle.
Durch die vorhandene Gitterfehlanpassung zwischen Elektrode und Ferroelektrikum wird
eine Verzerrung der Einheitszelle des Ferroelektrikums induziert, wodurch sich ein fester
Polarisationszustand ausbildet. Diese induzierte feste Polarisation kann sich iiber viele
Einheitszellen entfernt von der Elektrode fortsetzen und somit die minimale Dicke einer
schaltbaren Schicht begrenzen.

Ab-initio Rechnungen mit DFT zu Clustern von BaTiO3(001) ergeben als energetisch
giinstigste Oberflichenterminierung die TiOy-Lage [118, 119]. Gleichzeitig geht aus den
Rechnungen hervor, dass die TiOo-Oberflichenlage eine starke senkrechte Polarisation
ausbildet. Zwar gibt es viele experimentelle Untersuchungen zu BaTiO3(001), insbesonde-
re zu den ferroelektrischen Eigenschaften, jedoch keine zur Oberflichenstrukturauftklarung
von ultradiinnen Schichten. Vor diesem Hintergrund wurde eine ultradiinne Schicht BaTiO3
auf einem Pt(001)-Einkristall aufgebracht und mit STM und LEED-I(V) analysiert.

7.1 Experimentelles

Die Experimente wurden in einer multifunktionalen Oberflichenanalyse-Apparatur (Omi-
cron) durchgefiihrt. Die Apparatur besteht aus zwei getrennten Kammern zur Praparation
und Analyse der Oberflichen. In beiden Unterkammern war ein Basisdruck von 10710
mbar vorhanden. Fiir die hier durchgefiithrten Untersuchungen wurden als Analysemetho-
den LEED, XPS und STM verwendet. Zur Reinigung und Préparation der Oberfliache
wurde eine Ionensputterkanone, ein heizbarer Probenhalter, ein Gaseinlasssystem und ein
RF-Magnetron-Sputtersystem genutzt. Das LEED-System ist ein Back-View-LEED mit
einer 3-Gitter-Optik. Das XPS-System besteht aus einer Rontgenquelle mit Al- und Mg-
Anode. Bei den hier vorgestellten BaTiO3s-Untersuchungen wurde ausschliellich die nicht
monochromatisierte 1486,6 eV Al-Ka-Strahlung genutzt. Der zugehorige Elektronenana-
lysator ist ein 127.5° Zylinder-Sektor-Analysator mit einem Channeltron-Detektor. Als
Datenaufnahmeprogramm kam Scala Pro V2.2. zum Einsatz und zur Auswertung wurde
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das selbsterstellte Programm JSTML genutzt [120]. In den STM-Messungen wurden che-
misch gedtzte Wolfram-Tunnelspitzen verwendet. Beim Heizen erfolgte die Bestimmung
der Probentemperatur mit einem Infrarot-Pyrometer, das eine beriihrungslose Tempera-
turmessung ex-situ erlaubt. Da der Manipulator in der Analyse-Kammer es nicht zulief,
die Probe genau in Normalenrichtung zur LEED-Optik auszurichten, wurde die Probe
zur Aufnahme von LEED-I(V)-Datensitzen mit einem UHV-Transfersystem in eine an-
dere Apparatur transferiert. Dabei handelt es sich um die gleiche Apparatur, die bei der
Aufnahme der LEED-I(V)-Datensétze fiir Ag(001) zum Einsatz kam. Die spezifischen ap-
parativen Moglichkeiten sind in Kapitel 4 beschrieben.

Der Pt(001)-Einkristall wurde, wie schon von Hohage et al. beschrieben [121], durch wie-
derholte Zyklen von Art-Tonensputtern und anschlieBendem Heizen gereinigt. Zum Sput-
tern wurden Ionen mit 1 kV kinetischer Energie und ein Winkel von 45 ° verwendet. Der
erste Heizschritt nach dem Sputtern diente dem Entfernen von C-Verunreinigungen. Dazu
wird in einer Op-Atmosphére von pp, = 1¥107% mbar bei 873 K geheizt, wobei C auf der
Pt-Oberflache zu CO reagiert und desorbiert. Abschliefend wurde die Probe kurz auf 1173
K in UHV geheizt, damit eventuelle Schwefelverunreinigungen desorbieren und die Ober-
fliche wieder ausheilt. Beim nachfolgenden Abkiihlen bildet die Pt(001)-Oberfléche eine
(5x20)-Rekonstruktion [122]. Dabei bildet sich eine hexagonale (111)-artige Decklage aus.
Da diese fiir die Praparation von BaTiO3(001)-Schichten eher ungiinstig sein diirfte, wur-
de die (5x20)-Rekonstruktion durch Abkiihlen in Oy-Atmosphiire (po, = 1¥10~°>mbar)
mittels Og-Adsorbatbelegung unterdriickt [48]. Die Qualitdt der Oberfliche wurde mit
LEED, STM und XPS iiberpriift.

Die Praparation der BaTiOjs-Schichten wurde mit dem Verfahren der RF-Magnetron-
Sputterdeposition vorgenommen, das von S. Forster in der Gruppe etabliert wurde [123].
Beim RF-Magnetron-Sputtern wird Ar als Sputtergas genutzt und mit Mikrowellen ein
Ar-Plasma erzeugt. Mit einer Offsetspannung werden die Ar*-Tonen auf ein aus BaTiOs-
Pulver gesintertetes Target beschleunigt. Die dort herausgeschlagenen neutralen Ato-
me bewegen sich durch das Sputtergas zur gegeniiber positionierten Pt(001)-Probe und
kondensieren dort. Untersuchungen zur Zusammensetzung der aufgewachsenen BaTiOs-
Schicht ergaben, dass partielles Ersetzen des Ar-Sputtergases mit Oy als Reaktionsgas
die Stochiometrie der BaTiO3-Schicht verbessert [124]. Als optimales Ar : Oy Verhéltnis
stellte sich 35 % : 65 % heraus bei einem Gesamtdruck von p = 2,5%1073 mbar. Die
Wachstumsrate der BaTiO3-Schicht wurde mit STM-Untersuchungen bestimmt. Sie lag
bei Werten um 0,2 ML/min. Der Fokus der Arbeit lag auf einer LEED-I(V)-Analyse einer
nach diesem Verfahren von S. Forster préaparierten Schicht.

7.2 Ergebnisse

Fiir die LEED-I(V)-Untersuchungen wurde eine 4 ML dicke BaTiO3-Schicht auf Pt(001)
bei 300 K aufgewachsen. Direkt nach der Praparation konnte mit LEED keine geordnete
Struktur beobachtet werden. Zum Ordnen der Schicht wurde die Probe entsprechend der
Vorschrift von S. Forster bei 1¥10~% mbar O,-Druck fiir 45 min bei 900 K getempert. Die
Anwesenheit eines ausreichend hohen Os-Partialdrucks ist notwendig, da beim Heizen in
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Abbildung 7.1: Die BaTiOj3-Schicht nach der Préparation. (a) LEED Bild mit (1x1)-
Struktur. (b) STM-Bild, 500 nm x 350 nm, U =4 V, I = 0,25 nA

UHV in der BaTiO3-Schicht O-Leerstellen entstehen, die eine Rekonstruktion der Ober-
fliche induzieren [125]. Nach dem Os-Tempern erschien in LEED eine (1x1)-Struktur,
die scharfe Reflexe bis Energien >500 eV zeigt. Die scharfen Reflexe bei hohen Energien
bedeuten, dass sich die BaTiO3-Schicht nicht nur langreichweitig geordnet hat, sondern
auch lokal geringe Unordnung aufweist. Aus den Positionen der Reflexe ergibt sich, dass
die BaTiO3-Schicht pseudomorph auf dem Pt(001)-Substrat aufwéchst. Ausgehend von
der tetragonalen Struktur bei 300 K von Volumen-BaTiO; mit a = 3,992 A und ¢ =
4,036 A wird das Gitter dabei auf a = 3,92 A gestaucht, was dem Misfit von 1,9 %
entspricht. Mit der Annahme, dass mit der Verringerung der lateralen Gitterlingen eine
Streckung in senkrechter Richtung einhergeht, erwartet man eine verstiarkte tetragona-
le Verzerrung der Einheitszelle. Untersuchungen mit XPS von S. Forster ergaben, dass
die Stochiometrie der auf Pt(001) aufgewachsenen BaTiO3-Schichten vergleichbar mit der
eines Volumen-BaTiO3-Kristalls ist. Die Elementverhaltnisse wurden dabei iiber die In-
tensitit der XPS-Linien bestimmt, wobei eine realistische Schitzung des Fehlers bei 5 %
liegt und auf Ti normiert wurde. Fiir die aufgewachsene Schicht ergab sich ein Verhéltnis
der Ba-3d-, Ti-2p- und O-1s-Linien von 1,3 : 1 : 2,9, wiahrend diir den Volumenkristall
1:1: 3,2 ermittelt wurde. Unter Beriicksichtigung der Oberflichenempfindlichkeit von
XPS, konnte der erhohte Ba-Anteil in den Elementverhéltnissen der BaTiO3-Schicht ein
Hinweis auf eine mégliche BaO-Terminierung sein.

Neben LEED und XPS wurde die Oberfliche mit STM charakterisiert. Abbildung 7.1
(a) zeigt ein STM-Bild der Schicht nach der Praparation. Man erkennt einen geschlosse-
nen Film der die Pt(001)-Oberfldche vollstdndig bedeckt. Die Oberfléche erscheint relativ
glatt, man erkennt 2D-Inseln bzw. 2D-Locher. Die mit STM gemessene mittlere Stu-
fenhohe entspricht etwa einer BaTiO3-Gitterkonstante. Im STM-Bild befindet sich unter
der BaTiO3-Schicht ein Pt(001)-Substrat Stufenstapel. Die BaTiOs-Schicht bildet selbst
keine Stufenkante aus, sondern wichst im ’carpet-mode’-Wachstum auf [126]. Dabei setzt
sich die Stufenkante nicht in der aufgewachsenen Schicht fort, sondern wird durch eine
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(@) carpet mode growth (b) __normal growth
- TOEe

Abbildung 7.2: Schema der BaTiO3-Lagen bei normalen (b) und 'carpet-mode’ Wachstum
(a) an einer Pt-Stufenkante.

Streckung bzw. Stauchung der Schicht ausgeglichen. Das weist auf eine starke Bindung
innerhalb der Schicht hin und auf dem STM-Bild scheint die BaTiO3-Schicht iiber die
Pt(001)-Stufenkante zu "fliefen’. Die Hohe einer Pt(001)-Stufenkante entspricht der Lénge
einer halben BaTiOs-Einheitszelle. Geht man davon aus, dass die BaTiOs-Schicht mit
der gleichen Lage auf dem Pt(001) zu wachsen beginnt, so ergibt sich bei einer Pt(001)-
Stufenkante, dass in der Schicht eine BaO- an eine TiO,-Sublage grenzt. Prinzipiell ist
die Ausbildung einer solchen senkrechten Grenzfliche nicht auszuschliessen, jedoch wiére
zu erwarten, dass sich diese in den ultradiinnen Schichten bis zur Oberfliche fortsetzt.
Abbildung 7.2 stellt die zwei Wachstumsmodi gegeniiber. Im STM-Bild ist aber weder ein
Kontrast noch eine strukturelle Kante in der BaTiO3-Schicht an der Position der Pt(001)-
Stufenkante erkennbar. Es ist vielmehr davon auszugehen, dass sich die BaTiO3-Sublagen
ohne senkrechte Grenzflache iber die Pt(001)-Stufenkante fortsetzen. Aus dem Wachstum
im ’carpet-mode’ ergibt sich, dass an der Pt(001)-Substrat-Grenzfliche eine bevorzugte
BaTiO3-Sublage vorliegt.

Beziiglich der Oberflichenterminierung der BaTiO3-Schicht lassen sich erste Aussagen an-
hand der Ergebnisse von theoretischen Untersuchungen von Kolpak et al. ableiten [127].
Sie analysieren mit DF'T-Rechnungen die Stabilitdt moglicher Oberflachenstrukturen von
BaTiO3-Volumenkristallen. Dabei ergab sich das in Abbildung 7.3 gezeigte Phasendia-
gramm. Die Achsen beziehen sich auf die freie Enthalpie von O bzw. Ba. Die schwarze bzw.
blaue gestrichelte Linie gibt den thermodynamischen Bereich an, bei dem der BaTiO3-
Einkristall bei T = 1000 K bzw. T = 1400 K noch stabil sein soll. Die weiflen Markierungen
auf dem schwarzen Pfeil geben Punkte an, bei denen Kolpak et al. die Struktur mit STM
untersucht haben. Schneidet man in einem einfachen Bild einen BaTiOs-Einkristall ent-
lang der (001)-Fléche, so wiirde man eine TiO5 oder BaO terminierte Oberfldche mit einer
(I1x1)-Struktur erhalten. Das Phasendiagramm, was die Terminierungen eines Volumen-
kristalls im Gleichgewicht darstellt, beinhaltet die einfachen Schnittoberflichen nicht. Al-
le sich dort ergebenden BaTiO3-Oberflichenstrukturen sind rekonstruiert. Bei hohen Ba-
und O-Potential wird eine (1x1)-BaO-Doppellage (blau) vorhergesagt, die bei reduzier-
ten Ba- bzw. O-Potential in eine ¢(2x2)-BaO-Terminierung iibergeht. Sinkt das Ba- bzw.
O-Potential weiter entstehen TiO, terminierte Oberflachen. Die experimentell mit LEED
sichtbare (1x1)-Struktur kann, unter Beriicksichtigung unserer Préparationsbedingungen,
im Phasendiagramm der theoretisch vorhergesagten (1x1)-BaO-Doppellage zugeordnet
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Abbildung 7.3: Phasendiagramm fiir Oberflichenstrukturen von BaTiOs-Einkristallen,
berechnet mit DFT von Kolpak et al. [127]. Das Diagramm wurde fiir
die Bedingungen bei einem Heizzyklus bei 1¥10~3 mbar O,-Druck und T
= 1023 K erweitert. Das gelbe Rechteck markiert den in dieser Arbeit
relevanten Bereich, wo die Oberfléche von einer (1x1)- zu einer ¢(2x2)-
Struktur iibergeht.
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werden. Die Frage, ob die Oberflichenstruktur der ultradiinnen BaTiO3-Schicht der Gleich-
gewichtsstruktur eines BaTiOs-FEinkristalls entspricht, war Ausgangspunkt der folgenden
Strukturuntersuchung.

7.2.1 LEED-I(V)-Strukturuntersuchungen

Zur genaueren Strukturbestimmung wurden LEED-I(V)-Datensétze von 35 eV bis 500
eV aufgenommen. Die Energieschrittweite betrug 0,5 eV und es wurden pro Energie die
Intensitiaten von zwei Bildern aufsummiert. Fiir die Messung wurde die Probe auf 77 K ab-
gekiihlt. Die Messung bei tiefen Temperaturen hat den Vorteil, dass die Dampfung durch
die thermische Schwingung der Atome geringer ist und damit auch bei gréfieren Energi-
en das Beugungsbild eine hohe Dynamik liefert. Fiir einen BaTiOs-Volumenkristall wére
der Ubergang in die trigonale Phase fiir Temperaturen unter 203 K zu erwarten. Dieser
Ubergang konnte fiir die ultradiinne BaTiOs-Schicht auf Pt(001) nicht beobachtet wer-
den. Das [(V)-Kurven-Verhalten bei 300 K und 77 K war bis auf die geringere Dampfung
bei hoheren Energien gleich. Mit der Erniedrigung der strukturellen Symmetrie wére beim
Ubergang zur trigonalen Struktur eine starke Anderung der [(V)-Charakteristik zu erwar-
ten, was aber nicht beobachtet wurde. Somit muss die Wechselwirkung mit dem Pt(001)-
Substrat so stark sein, dass trotz Abkiihlung unter die Temperatur des Phaseniibergangs
die tetragonale Struktur von BaTiOj fixiert bleibt. Die Analyse der Datensétze entsprach
der in Kapitel 3 beschriebenen Prozedur. Als Simulationssoftware kam die angepasste Ver-
sion des SATLEED-Pakets zum Einsatz, die in Kapitel 3 erldutert wurde. Die benotigten
relativistischen Phasenverschiebungen fiir Ba, Ti und O wurden mit dem PHASESHIFT-
Paket von Tong und van Hove bis zu einem Drehimpuls von L = 12 berechnet [128].
Ausgehend von der in LEED sichtbaren (1x1)-Struktur und der in XPS sichtbaren Pt-
Intensitdt kommen nur bestimmte Modellstrukturen in Frage. Die plausibelsten Modelle
entsprechen zwei bis vier geschlossenen Monolagen BaTiO3 auf Pt(001). Dabei gibt es die
Moéglichkeit, die Struktur mit einer BaO-Lage oder einer TiOs-Lage abzuschliessen. Dazu
kommt die BaTiO3/Pt(001)-Grenzflache, bei der auch eine BaO-Lage oder eine TiOy-Lage
in der Modellstruktur gewéhlt werden kann. Dabei befinden sich die O-Atome direkt iiber
den Pt-Atomen. Weiterhin lédsst sich die Dicke der BaTiOjs-Schicht durch Hinzufiigen
von Volumenlagen variieren. Mit zunehmender Schichtdicke nimmt die Empfindlichkeit
auf eine spezielle Grenzflachenkonfiguration ab. Als laterale Gitterkonstante der BaTiO;-
Struktur wurde entsprechend der LEED-Beugungsbilder die des Pt(001)-Substrats ver-
wendet. Als senkrechte Abstdnde wurden die Volumenwerte von BaTiOjz als Startwerte
verwendet, da die zu erwartende tetragonale Verzerrung kleiner ist als der Bereich von 0,2
A, in der die Tensor-LEED-N#herung zuverléssig ist. Alle Atome in den Modellen konnten
in senkrechter Richtung relaxieren. Diese Modellvarianten wurden in Schichtdicken von
einer Monolage BaTiOj3 bis fiinf Monolagen BaTiO3 auf Pt(001) simuliert. Es stellte sich
heraus, dass in keinem Fall eine Ubereinstimmung der gemessenen mit der gerechneten
Struktur erreicht werden konnte. Der Pendry r-Faktor lag stets oberhalb von 0,5. Aber
erst bei Werten unterhalb von 0,5 gilt eine Ubereinstimmung von I(V)-Kurven als signi-
fikant.

Daraufthin wurden weitere Modellstrukturen iiberpriift. Zuerst wurde das von Kolpak et
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al. fir Volumen-BaTiO3 vorgeschlagene Modell mit einer doppelten BaO-Lage an der
Oberfliche simuliert [127]. Auch dies ergab keine Ubereinstimmung mit dem Experi-
ment im Rahmen sinnvoller Modellparameter. Neben diesen Modellen, die auf der volu-
mendquivalenten Terminierung aufbauen, existieren noch sechs weitere Oberflachenrekon-
struktionen, die zu einer (1x1)-Struktur im LEED-Beugungsbild fithren. Diese wurden
exemplarisch von Herger et al. fiir theoretische Rechnungen der SrTiO3-Oberflache zu-
sammengefasst [129]. Die dort diskutierten Oberflichenterminierungen wurden analog fiir
BaTiO3;-Modelle iibernommen und fiir unterschiedliche Schichtdicken simuliert. Jedoch
ergab sich auch in diesen Féllen keine Ubereinstimmung.

Im Verlauf dieser Arbeit wurden Ergebnisse einer LEED-I(V)-Untersuchung zur Struk-
turbildung von BaTiO3 auf SrRuOjs von Shin et al. verdffentlicht [130]. Ausgangssubstrat
war dabei eine Sr'TiO3(001)-Oberflache, auf die durch Laserablation (PLD) zunéchst eine
15 nm dicke SrRuQOs-Schicht aufgebracht wurde. Auf diese Schicht wurde dann wieder mit
PLD eine 4 bzw. 10 ML dicke BaTiOs-Schicht aufgebracht. Dieses System ist praktisch
direkt vergleichbar mit dem in der vorliegenden Arbeit untersuchten BaTiO3/Pt(001)-
System. Denn SrRuOj3 hat ebenfalls metallischen Charakter wie Pt und bei 14 nm di-
cken SrRuOs-Schichten auf SrTiOs liegt der laterale Gitterparameter bei 3,91 A [131],
was mit dem Pt(001)-Substrat (3,917 A) praktisch identisch ist. Shin et al. stellten uns
freundlicherweise ihre Daten fiir einen quantitativen Vergleich zur Verfiigung. Sie sind in
Abb. 7.4 mit unseren Messungen zusammengestellt. Schon visuellen Vergleich der Kurven
sind Intensitdtsmaxima und -minima zu erkennen, die bei den jeweiligen Kurven bei der
gleichen Elektronenenergie sind. Die hohere Dynamik der in dieser Arbeit gemessenen
[(V)-Kurven (rot) im Vergleich zu den Kurven von Shin et al. (griin) bei hoheren Energi-
en ergibt sich aus der geringeren Dampfung durch die Experimenttemperatur von 77 K.
Die hohere Dynamik erméglicht auch die Bestimmung der I(V)-Kurven bis zu grofieren
Elektronenenergien, was besonders bei den Reflexen hohere Ordnung sichtbar ist. Der
quantitative Vergleich der Messungen wurde iiber Analyse der r-Faktoren vorgenommen.
Die Ubereinstimmung der Strukturen der zwei unabhéingig durchgefithrten Experimente
ist mit einem r-Faktor von 0,36 iiberaus gut. Bei der Bewertung des r-Faktors sollte nicht
auBer Acht gelassen werden, dass bei der iiblichen Vorgehensweise der Strukturbestim-
mung mit LEED-I(V) die theoretischen Modellparameter optimiert werden, so dass sich
die Struktur mit dem geringsten r-Faktor ergibt. Da die I(V)-Kurven sehr empfindlich auf
die Position der streuenden Atome sind, kann sich unsere Struktur der BaTiOjz-Schicht
nur geringfiigig von dieser Struktur unterscheiden. Wie stark die Anderung eines Struktur-
parameters die I(V)-Kurve verandert, hingt von der Stérke der Streuer und allen anderen
Parametern des Modells ab. Die Erfahrung zeigt jedoch, dass schon eine Abweichung von
wenigen Zehntel A eine r-Faktor Erhéhung von mehr als 0,36 ergeben kann. Daraus lisst
sich schlieflen, dass das von Shin et al. angegebene Strukturmodell auch unsere Schicht
beschreiben kann.

Shin et al. ist eine Strukturkonvergenz mit der Standardimplementation des SATLEED-
Simulationspakets auch nicht gelungen. Als Hauptgrund wird angegeben, dass ionische
Strukturen wie BaTiO3 durch den Ladungstransfer vom Kation zum Anion eine, im
Vergleich zu Metallen, stark unterschiedliche Ladungsverteilung an den Ionen ausbilden.
Daraufhin wurde eine neue optimierte Methode verwendet, um den Muffin-Tin Potenti-
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Abbildung 7.4: LEED-I(V)-Kurven von BaTiO3/Pt(001) im Vergleich zu der Priparation
von Shin et al. mit 4 ML BaTiO3/SrRuO3 [130].
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Abbildung 7.5: Von Shin et al. angegebenes Strukturmodell fiir 4 ML BaTiO3 auf StRuOj3
[130].

alverlauf zur Berechnung der Phasenverschiebungen zu modellieren [132]. Hierbei wurde
eine ausgeglichene Ladungsdichte fiir jede Elektronenenergie optimiert. Damit dndern sich
auch fiir jede Energie die Radien der Muffin-Tin Kugeln um die Atome der Modellstruktur,
damit ein kontinuierlicher Ubergang zum Potential zwischen den Atomen gewihrleistet
ist. Daraus ergibt sich ein energieabhéngiger Realteil des inneren Potentials, der direkt
mit dem konstanten Potential zwischen den Atomen zusammenhéngt. Erst mit diesen
Erweiterungen des SATLEED-Pakets konnten Shin et al. einen r-Faktor von 0,30 fiir die
Struktur der diinnen BaTiO3-Schicht erreichen. Im Rahmen der hier vorgelegten Arbeit
war es aber nicht moglich, unsere angepasste Version von SATLEED mit der erweiter-
ten Version von Shin et al. zu verbinden. Die nicht erreichte Ubereinstimmung unserer
Simulationen mit SATLEED zum Experiment bestétigt jedoch die Annahme, dass der An-
satz eines klassischen Muffin-Tin-Potentials nach der Mattheiss-Beschreibung [133] fiir ein
Oxid mit ionischer Ladungsverteilung nicht fiir ein ausreichend genaues Modell geniigen
kann.

Nach der Theorie von Kolpak et al. sollte in der Tat bei BaTiO3 eine BaO-Terminierung
vorliegen. Allerdings wird in den Experimenten eine einfache BaO-Terminierung gefun-
den, wihrend Kolpak et al. eine BaO-Doppellage vorhersagen [127]. Die Bedingungen der
untersuchten Schichtpraparation entsprechen im Phasendiagramm in Abb. 7.3 der rechten
oberen Ecke des gelb markierten Rechtecks, die im blauen Bereich liegt.

7.2.2 Elektroneninduzierte Strukturdnderung

Bei den LEED-I(V)-Aufnahmen der ultradiinnen Filme wurde festgestellt, dass die LEED-
Reflexe unter dem Einflufl des Elektronenstrahls der Elektronenkanone mit der Zeit an
Intensitét verlieren. Differenzbilder von Aufnahmen nach unterschiedlichen Bestrahlungs-
zeiten ergeben, dass die Intensitét bei diesem Prozess von den elastischen Reflexen in den
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80 eV

Intensitat x3

Abbildung 7.6: BaTiO3-Schicht nach Heizen bei pp, = 1¥1072 mbar, T=1023 K. (a) STM-
Bild, 500 nm x 350 nm, Grauwertbereich dZ =2 nm, U =4V, 1 =10,3
nA (b) LEED Bild der ¢(2x2)-Struktur.

Elektronenuntergrund iibergeht. Eine Ausbildung von geordneten Defektstrukturen, wie
sie bei Heizen in UHV beobachtet werden, konnte auch nach ldngerer Bestrahlung nicht
mit LEED beobachtet werden.

Erste Vermutungen, dass sich die vier ML dicke BaTiO3-Schicht lokal auflidt konnten
schnell verworfen werden, da sich eine Aufladung durch die geringe Schichtdicke durch
Tunnelprozesse in kurzer Zeit abbaut. Stattdessen zeigte sich auch nach 170 h in UHV
bei 300 K keine Verdnderung des vorher mit Elektronen bestrahlten Bereichs auf der Pro-
be.

Eine genaue Aussage zu Stochiometrieinderungen an der bestrahlten Position konnte
nicht gemacht werden. Zwar wurden nach der Bestrahlung XPS-Messungen durchgefiihrt,
jedoch konnte keine eindeutige Anderung der Probenzusammensetzung nachgewiesen wer-
den.

Allerdings stellte der Elektronenstrahl-induzierte Intensitétsverlust der LEED-Reflexe ei-
ne Herausforderung zur Aufnahme von LEED-I(V)-Kurven dar, da die mit der Zeit ge-
ringer werdende Dynamik die Analyse der Daten stark einschrianken wiirde. Abbildung
7.7 zeigt den Abklingverlauf der Hauptreflexe der 4 ML BaTiO3-Schicht auf Pt(001) bei
einer Elektronenenergie von 200 eV und einem Strahlstrom von 20 pA. Bei 300 K zei-
gen die Reflexintensitéiten einen exponentiellen Abfall, der nach 30 min abflacht und in
eine lineare Abschwéchung iibergeht. Bei 77 K ist das Abklingverhalten &hnlich, jedoch
der Ubergang vom exponentiellen Abfall zum linearen Abfall spéter. Auferdem gibt es
innerhalb der ersten 4 Minuten einen Anstieg der Intensitdt der Reflexe bevor die Inten-
sitdtsverringerung einsetzt. So steigt die Fluenz des (10)-Reflexes um 7,4 % und die des
(11)-Reflexes um 7,1 %, wéhrend der Anstieg beim (20)-Reflex kaum sichtbar ist. Dieses
Merkmal ist im Ansatz auch beim (10)-Reflex bei 300 K zu erkennen. Vergleicht man die
Abklingkurven der Reflexe untereinander, so sind die Zeiten nach denen sich die Inten-
sitat halbiert stark unterschiedlich. Bei 77 K fillt die Intensitéit des (11)-Reflexes etwa
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Abbildung 7.7: Zeitabhéingige Beugungsintensitdt mit Elektronenbeschuss I(t) der (10)-
,(11)- und (20)-Reflexe von 4 ML BaTiO; auf Pt(001), bei 200 eV und
jeweils bei 77 K und 300 K. Igeam = 20 pA.
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doppelt so schnell ab, wie die des (10)-Reflexes. Bei 300 K ist das zeitliche Abklingver-
halten des (10)- und (11)-Reflexe umgekehrt. Offensichtlich sind mehrere konkurrierende
Prozesse an der Intensitdtsabschwichung beteiligt, die im Rahmen dieser Arbeit nicht
eindeutig bestimmt werden konnten. Eine Ursache kann in den unterschiedlichen Streu-
faktoren der Komponenten des BaTiOs-Systems liegen. Durch die elektroneninduzierte
Strukturdnderung verschiebt sich das Verhéltnis der Intensitétsbeitrage der Atome. Dies
wirkt sich bei unterschiedlichen Reflexen verschieden aus. Gleichzeitig bedeutet dies je-
doch auch, dass die zu Beginn vorhandene Struktur sich unter Elektronenbeschuss dndert.
Fiir die LEED-I(V)-Messung zur Strukturbestimmung ergab sich aus dem zeitlichen Ver-
lauf der Intensitdtsabnahme, dass die Messposition nach einer bestimmten Zeit unter dem
Elektronenstrahl zu einer bisher unbestrahlten Position bewegt werden musste. Um sich
wahrend der Messdatenaufnahme immer im annédhernd linearen Bereich zu Beginn des In-
tensititsverlustet zu befinden, wurde die Probe wihrend der LEED-I(V)-Aufnahme alle
150 s zu einer neuen Position bewegt. Intensitatsspriinge, die in den I(V)-Kurven durch die
kurzzeitige Probenbewegung zu einer vorher unbestrahlten Position entstanden, wurden
mit einer linearen Regression eines Skalierungsfaktors iiber den vorherigen 150 s Bereich
stetig gemacht. Die Annahme eines linearen Zusammenhangs innerhalb der ersten 150 s
ist in Bezug auf das angenommene Zeitverhalten vertretbar und fiigt der Kurve keine Ar-
tefakte durch die Datenanalyse hinzu. Die Qualitidt der so aufgenommenen I(V)-Kurven
diirfte die der von Shin et al. aufgenommenen Meflkurven noch iibertreffen, da diese einen
moglichen Strahleinfluss nicht beobachtet bzw. dokumentiert haben. Um zu priifen, ob
die elektroneninduzierte Strukturverdnderung eventuell reversibel ist, wurde die Probe in
Oo-Atmosphére geheizt. Mit der Annahme, dass die Intensitdtsverringerung durch eine
ungeordnete O-Fehlstellenbildung hervorgerufen wird, wére zu erwarten, dass die Fehl-
stellen bei Oy-Tempern wieder aufgefiillt werden. Als Parameter wurden T = 1023 K und
der maximal erreichbare Oy-Druck in der UHV-Apparatur von pos = 1¥1072 mbar fiir 45
min gewéhlt. Abbildung 7.6 zeigt ein STM- und ein LEED-Bild der Probe, die nach dieser
Priaparation aufgenommen wurden. Das STM-Bild (a) zeigt, dass sich die Schicht deutlich
gegléttet hat (vgl. Abb. 7.1). Man erkennt zweidimensionale koaleszierende Inseln, deren
Stufenhohe der Dicke der BaTiOs-Monolage entspricht. Das LEED-Bild zeigt keine Ver-
besserung der Reflexintensitéit an der zuvor bestrahlten Position. Es erscheint jedoch eine
schwache ¢(2x2)-Struktur. Da ausgehend von der (1x1)-terminierten Oberfliche keine
sauerstoffreiche c¢(2x2)-Rekonstruktion bekannt ist, ist anzunehmen, dass es sich hierbei
um die von Kolpak et al. vorhergesagte c¢(2x2)-BaO-Struktur handelt [127]. Dies wére
dann eine geordnete O-Fehlstellenstruktur. Entsprechend unseren Heizbedingungen von
1023 K und pos = 1*¥10~% mbar wurde der in Frage kommende Ubergangsbereich mit
einem gelben Rechteck markiert (siehe Abb. 7.3). Die Ausbildung einer geordneten De-
fektstruktur von O-Fehlstellen weist auf einen nicht ausreichend hohen Os-Druck zum
Ausheilen eventueller elektroneninduzierter Defekte hin. Die XPS-Intensitéitsanalyse er-
gab zwar einen Zuwachs von etwa 10% O bei gleichbleibenden Ba:Ti Verhaltnis mit Ba
3d:Ti 2p:O 1s von 1,3 : 1 : 3,3. Dies kann nur so verstanden werden, dass der hinzugekom-
mene O sich in der BaTiO3-Schicht eingebaut hat, wihrend gleichzeitig die ¢(2x2)-BaO-
Rekonstruktion an der Oberflache erhalten bleibt. Die Beobachtung, dass die Schicht bei
1023 K stabil bleibt, wird auch von den DFT-Rechnungen von Kolpak et al. gestiitzt.
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7.2 Ergebnisse

Bildet man den von Kolpak et al. gegebenen stabilen Hochtemperaturbereich bei T =
1000 K und ppos = 10722 mbar, der im Phasendiagramm durch den schwarz gestrichelten
Bereich markiert wird, auf die Bedingungen bei pps = 1073 mbar ab, so ergibt sich der im
Phasendiagramm 7.3 rot markierte Bereich. Die Existenz der theoretisch von Kolpak et
al. vorhergesagten c¢(2x2)-Rekonstruktion der BaTiO3-Oberfliche konnte damit erstmals
experimentell bestétigt werden. Ein weiteres Ergebnis ist, dass das Gleichgewicht zwi-
schen O-Desorption und Adsorption bei der ultradiinnen BaTiO3-Schicht bei 900 K und
po, > 10~* mbar liegt und erst bei noch héheren O,-Driicken der Ubergang in Bereiche
stattfindet, bei denen O-Fehlstellen aufgefiillt werden.

Zusammenfassend lésst sich feststellen, dass unter dem Einfluf eines Elektronenstrahls es
eine elektroneninduzierte Desorption von O gibt, die bei Raumtemperatur ungeordnete
Bereiche zuriicklasst. Aufbauend auf diesen Ergebnissen sind erfolgversprechende Bedin-
gungen zum Ausheilen von O-Fehlstellen erst bei Temperaturen T > 900 K, bei denen die
Oberflachendiffusion des BaTiOg3 aktiviert ist, zu erwarten. Zudem sind O,-Atmosphéren
mit pp, > 1*¥1072 mbar erforderlich. Die Bereitstellung derartiger Priparationsbedingungen
innerhalb eines UHV-Systems ist sehr anspruchsvoll und apparativ ausgesprochen auf-
wendig. Dies konnte bisher in der genutzten Apparatur noch nicht realisiert werden. Die
Klarung der Frage, ob es moglich ist die elektroneninduzierten Defektstrukturen bei die-
sen Bedingungen auszuheilen, stehen damit noch aus.
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8 Zusammenfassung

Ziel der vorliegenden Arbeit ist die Charakterisierung und Bestimmung der Struktur
von ultradiinnen Oxidschichten auf einkristallinen Metalloberflichen (Manganoxid auf
Ag(001) und BaTiO3 auf Pt(001)). Dabei wurden verschiedene Oberflichenmethoden zur
Strukturbestimmung, wie die Analyse von LEED-I(V)-Kurven, PED und STM, erfolg-
reich eingesetzt. Als methodische Arbeit fiir LEED-I(V) wurde der gesamte Prozess von
der Datenaufnahme bis zur Simulation neu betrachtet und an mehreren Stellen Verbesse-
rungen eingefiihrt. So wurde die Datenaufnahme mittels einer modernen hochempfindli-
chen CCD-Kamera durchgefiihrt, die {iber ein selbst entwickeltes Programm angesteuert
wurde. Das Programm erlaubt flexiblere Einstellungen, wie beispielsweise die Summation
iiber beliebig viele Bilder bei konstanter Energie, und eine gleichzeitige Fernsteuerung der
LEED-Steuerelektronik zur automatisierten vollstdndigen Aufnahme von Datensétzen. Im
Gegensatz zu dlteren Aufnahmeverfahren, die eine einfache Extraktion von I(V)-Kurven
wéahrend der Aufnahme durchfithren, liegen als Datenséitze komplette LEED-Bilder fiir
jede Elektronenenergie vor, so dass die Analyse unabhingig von der Aufnahme durch-
gefiihrt werden kann. Unter dieser Voraussetzung wurde ein erheblich aufwendigerer Al-
gorithmus zur Extraktion der I(V)-Kurven von Reflexen entwickelt, der mehr Details
der Kurvenstruktur und besser definierte Intensitdtsminima ermittelt. Das LEED-I(V)
Struktur-Simulations-Programmpaket SATLEED basiert in grofien Teilen auf Programm-
code aus den 70iger Jahren, so dass zur Nutzung der I(V)-Kurven mit wesentlich mehr
Datenpunkten das SATLEED-Paket iiberarbeitet wurde.

Die Wirksamkeit dieser umfassenden Methoden-Uberarbeitung wurde am System Ag(001)
getestet. Es konnte bei 296 K eine Relaxation von adjs = -2,05+0,37 %, ades = 1,5240,19
%, adss = 0,0040,19 % nachgewiesen werden, die sich bei niedriger Temperatur von 87
K reduziert (adis = -1,414+0,15 %, ades = 0,41+£0,11 %, adsy = -0,1440,18 %). Fiir
Ag(001) gab es schon friihere experimentelle Untersuchungen, wobei die hier vorliegenden
Ergebnisse etwa um den Faktor zwei genauer sind, als die letzte bisherige Untersuchung
[8] an Ag(001) mit XRD. Es konnte sogar erstmals der experimentelle Nachweis einer Re-
laxation der zweiten Lage erbracht werden. Weiterhin wurde die Debye-Temperatur der
obersten beiden Ag-Lagen bestimmt und die Korrelation von Strukturparametern bei der
Optimierung.

Mit PED wurde die Struktur von O auf Ag(001) bei 175 K bestimmt. Die Rechnun-
gen ergeben, dass sich eine ¢(2x2)-Struktur bildet, in der das O-Atom 0,6 A iiber dem
vierfachen Muldenplatz der Ag-Oberfliche sitzt. Bisherige Untersuchungen ergaben ein
komplexes Bild von O-Phasen auf Ag(001). Fiir zwei Tieftemperaturphasen wurden eine
¢(2x2)- bzw. (2v/2 x v/2) R45°-Struktur nachgewiesen. Die in dieser Arbeit bestimmte
Struktur kann einer dritten Tieftemperaturphase zugeordnet werden, die bisher nur mit
HREELS beobachtet wurde.
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8 Zusammenfassung

Ultradiinne Schichten von MnO und Mn3O4 auf Ag(001) wurden mit NEXAFS, STM
und SPA-LEED untersucht. Vier ML dicke MnO-Schichten wachsen bei RT epitaktisch
auf und sind somit 9 % lateral in Bezug zur MnO-Volumengitterkonstante komprimiert.
Bei MnO konnte eine charakteristische Verschiebung der L-Absorptionskante beobach-
tet werden, die mit der aufgewachsenen Schichtdicke zusammenhéngt [97]. Die STM-
Aufnahmen ergeben ein lagenweises Wachstum, jedoch ist die komprimierte MnO-Schicht
schlecht geordnet. Tempern bei 500 K erhéht die Ordnung der Schicht und im STM
zeigt sich eine Multilagenstruktur. Die Stufenkanten der MnO-Schicht laufen entlang der
polaren [110]-Richtung, die aus energetischer Sicht aufgrund des an der Kante entste-
henden Dipols ungiinstig erscheint. Der Grund fiir die Bevorzugung der polaren [110]-
Stufenkantenrichtung in der Multilagenstruktur ist noch nicht vollstindig geklart. Wird
die MnO Schicht auf 630 K getempert, ist die Grenze der thermischen Stabilitdt der
komprimierten Schicht erreicht und sie reifit auf und relaxiert vollstdndig zur Volumen-
gitterkonstante. Dies zeigt sich als Moiré des (00)-Reflexes im SPA-LEED Beugungsbild,
das der Gitter-Fehlanpassung entspricht.

Die NEXAFS-Aufnahmen der diinnen Mn3O4-Schicht ergeben bei der O-K-Kante vom
Einfallswinkel abhéngig unterschiedliche Absorption. Der starke Unterschied an der Ab-
sorptionskante der diinnen Schicht wird auf eine Jahn-Teller-Verzerrung in der Schicht
zuriickgefiihrt. Die SPA-LEED-Beugungsbilder ergeben fiir Mn3O,4-Schichten, die diinner
als 11 atomare Lagen sind, eine p(2x1)-Struktur. Dies entspricht einer Oberflichenter-
minierung mit einer Atomlage, die eine MnyO4-Stéchiometrie aufweist. Eine Atomlage
gleicher Struktur ist Teil der Spinell-Zelle von Volumen-Mn3O,. Bezogen auf die Ag(001)-
Einheitszelle wiichst die MnzO4(001)-Schicht um 45° rotiert auf, wodurch sich eine ver-
schwindende Gitterfehlanpassung von 0,5 % ergibt. Die Terminierung mit der oxidischen
Mn;O4-Sublage entspricht der Vorhersage von Bayer et al., die MnzO4 auf MnO gewach-
sen und mit DFT berechnet haben [103]. Bei Schichtdicken von 14 atomaren Lagen und
mehr bildet sich auf der Oberfliche zusétzlich zur p(2x1)-Rekonstruktion eine c¢(2x2)-
Rekonstruktion. Dies ist eine Modifikation der p(2x1)-Struktur, bei der jede zweite Atom-
reihe um eine halbe Einheitszelle verschoben ist, wodurch die Anzahl von Doménengrenzen
minimiert wird. Eine offene Frage bleibt, inwiefern noch weitere Faktoren bestimmen, ob
lokal eine ¢(2x2)- oder p(2x1)-Struktur vorliegt. Die Komplexitat der acht Sublagen
umfassenden MnzO4-Einheitszelle fithrt zur einer hohen Dichte von vertikalen Fehlanpas-
sungen. Die thermische Stabilitdt der Schichten ist &hnlich wie bei MnO. Bei Tempern
auf 740 K reifit die Schicht auf und es werden Bereiche mit freiem Ag an der Oberfliche
sichtbar.

Zur Beurteilung, ob eine MnO-Schicht unter der Volumen-Néel-Temperatur von T = 118
K eine lokale magnetische Ordnung ausbildet, wurden bei T = 105 K Untersuchungen
mit spinaufgeloster Photoelektronenbeugung durchgefithrt. Dazu wurde die Spinpolari-
sation der aufgespalteten Mn-3s-Photoemissionslinie ausgenutzt. Die energieabhéngigen
Intensitdtsmodulationskurven zeigen unter 65 eV kinetischer Energie einen signifikan-
ten Kontrast. Vermutete parasitéire Intensitéiten, die durch einen Satelliten der Mn-3p-
Photoemissionslinie bei der Energie einer der Mn 3s-Linien vorhanden sein sollen [116],
konnten widerlegt werden. Damit liegt bei T = 105 K in der 4 ML diinnen MnO-Schicht
auf Ag(001) eine lokale magnetische Ordnung vor.
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Im letzten Teil der Arbeit wurden ultradiinne BaTiO3(001)-Schichten auf Pt(001) un-
tersucht. Die mehrkomponentigen Schichten wurden mit Magnetron-Sputter-Deposition
in Ar/Os-Atmosphére aufgebracht und durch nachtrigliches Tempern in Oy-Atmosphére
geordnet. Die Charakterisierung der Schichten mit LEED, XPS und STM ergab, dass
BaTiOj als geschlossene Schicht in einem ’carpet-mode’-Wachstum aufwéchst. Das Beu-
gungsbild zeigt eine (1x1)-Struktur der Oberfliche und die Stéchiometrie, die aus den
XPS-Linien ermittelt wurde, entsprach der von Volumen-BaTiOj3. Durch Vergleich der
[(V)-Kurven bei RT und LT wurde sichergestellt, dass kein Phaseniibergang in der Schicht
stattfindet. Somit konnten LEED-I(V)-Datensétze bei LT aufgenommen werden, deren
Analyse mit dem kleineren Debye-Waller-Faktor I(V)-Kurven mit besserer Dynamik er-
gab. Aufgrund von Limitierungen des theoretischen Modells bei der Beschreibung von
BaTiO3 im SATLEED-Simulationspaket lie3 sich keine Struktur errechnen. Jedoch wur-
de zeitgleich eine Arbeit zur Strukturbestimmung von BaTiOs auf SrRuO3 mit LEED-
I(V) veroffentlicht, in der eine erweiterte Version des SATLEED-Pakets genutzt wur-
de [130]. Der quantitative Vergleich der LEED-I(V)-Kurven beider Experimente ergab
einen r-Faktor von 0,36. Damit sind die Strukturen des BaTiO3/SrRuOs-Systems und
des BaTiO3/Pt(001)-System strukturell gleich. Das Ergebnis zeigt weiterhin, dass die
BaTiO3-Schicht auf Pt(001) durch eine BaO-Einzellage terminiert ist, wohingegen die
Theorie eine BaO-Doppellage vorhergesagt hatte [127]. Beim Versuch elektronenstrahl-
induzierte O-Leerstellen durch Tempern in Os-Atmosphére auszuheilen, wurde erstmals
experimentell eine ¢(2x2)-Struktur nachgewiesen, die schon theoretisch vorhergesagt wur-
de [127].

Die in dieser Arbeit untersuchten oxidischen Schichten gehoren zu den ferroelektrischen
und ferromagnetischen Schichten, die als Grundbausteine neuer funktionaler Heterostruk-
turen gelten. Es zeigt sich, dass sowohl Manganoxid- als auch BaTiOs-Schichten die
Grundvoraussetzungen erfiillen, die zum Wachstum von Heterostrukturen nétig sind. Die
bisherigen Arbeiten zeigen, dass diese oxidischen Schichten besondere Eigenschaften be-
sitzen, die Rechnungen mit bisherigen theoretischen Modellen erschweren. Daher ist es
notwendig die LEED-I(V)- und Beugungsrechnungen weiter zu entwickeln.
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XPS
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SPPD
B3LYP
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FORTRAN

Monolage

Raumtemperatur, 300 K

Charge Coupled Device , Ladungskoppelndes Bauteil

Ultra High Vacuum , Ultrahochvakuum

lat. am (Ursprungs-) Ort

self-interaction-corrected local-spin-density approximation

low energy electron diffraction, Beugung langsamer Elektronen
Spot-Profile-Analysis-LEED

Rastertunnelmikroskop

Berliner Elektronenspeicherring-Gesellschaft fiir Synchrotronstrahlung
x-ray photoelectron spectroscopy , Rontgen Photoelektronen Spektro-
skopie

Auger Elektronen Spektroskopie
Rontgen-Nahkanten-Absorptionsspektroskopie

Pulsed Laser Deposition, Laserablation

Electron Stimulated Desorption, elektroneninduzierte Desorption
Photoelectron Diffraction, Photoelektronenbeugung

Spinpolarisierte Photoelektronenbeugung

Becke, drei Parameter, Lee, Yang, Parr Ndherung fiir die Austausch-
wechselwirkung

Antiferromagnet 11, Bezeichnung der Spinordnung

Hochauflésende Elektronen-Energie-Verlustspektroskopie

The IBM Mathematical Formula Translating System
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